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Résumé

RESUME

Les durées de vie classiques des piéces en aéronautique sont de plusieurs dizaines d’années.
Cependant, certaines applications en marge impliquent des durées de vie bien plus courtes, sans
réparation ou récupération des pi¢ces. Les modéles de conception classiques doivent étre adaptés et la
démarche du choix matériau se faire « au juste besoin », autorisant 1’utilisation des matériaux aux
conditions limites de leur intégrité. Afin d’estimer ces limites, la caractérisation a plus hautes
températures d’alliages existants est entreprise. C’est dans cette optique que se placent les travaux de
thése présentés dans ce manuscrit. L’alliage étudié est le Ti-6Al-4V (TA6V) forgé qui possede a 1’issu
du traitement thermomécanique une microstructure duplex. Il est actuellement 1’alliage de titane le
plus couramment utilis€ en aéronautique et son utilisation est généralement limitée aux environs de
350°C pour des durées de vie classiques. Dans le but d’utiliser cet alliage pendant une dizaine d’heure,
I’étude menée consiste a caractériser le TA6V de 20°C a 600°C. La caractérisation se centre, dans un
premier temps, sur 1’état métallurgique de la maticre initiale issue du galet forgé et sur sa stabilité en
température. Ensuite, le comportement mécanique du TA6V est étudié¢ de 20°C a 600°C en traction,
mettant en évidence une sensibilit¢ de la contrainte d’écoulement a la vitesse de déformation
dépendant de la température. Ce comportement est mis en lien avec le phénoméne de vieillissement
dynamique. La caractérisation du comportement mécanique est poursuivie par une campagne étendue
de fluage de 20°C a 600°C pour différents niveaux de contraintes (de 0,3 a 1 fois la limite d’élasticité
en traction). Ces essais montrent différents comportements en fonction de la température. La maticre
déformée en traction et en fluage est analysée en microscopie électronique en transmission afin
d’apporter des informations sur les mécanismes de déformation gouvernant les différents
comportements de 1’alliage. Les campagnes de caractérisation en traction et en fluage ont permis
d’établir un modeéle de comportement viscoplastique du TA6V de 20°C a 600°C validé par
I’ajustement des résultats obtenus a I’issue d’essais thermomécaniques complexes avec la simulation
de ces essais par éléments finis. La corrélation des résultats en traction et en fluage et la détermination
des mécanismes de déformation conduit a une discussion sur le comportement viscoplastique du
TAG6V, pour finalement aboutir a une proposition de modélisation du fluage du TA6V de 20°C a
600°C. Le modéle permet de reproduire qualitativement des courbes de fluage a partir de la sensibilité
a la vitesse de déformation mesurée au cours d'essais de traction.

MOTS CLE : titane, TA6V, viscoplasticité, sensibilité a la vitesse de déformation, fluage,
traction, haute température, mécanismes de déformation, éléments finis, texture, vieillissements,
courtes durées de vie

ABSTRACT:

Classical life time of aeronautic parts lasts several decades. However, for some special
applications with short life time and without repairs or recovery of parts, material design is tailored
“close to real needs”. This justifies characterization at higher temperatures of well-known alloys and
not developing new alloys. The study presented in this manuscript is included within this frame of
short life applications. Forged Ti-6Al-4V (Ti-64) alloy with a bimodal microstructure is the most
common titanium alloy in aeronautic and is usually limited below 350°C applications during classical
life time. In order to use this alloy during a ten hour application, this thesis consists in characterizing
Ti-64 from 20°C to 600°C. In a first time, characterization is focused on initial metallurgical state
coming from a forged billet and on its thermal stability. Then, mechanical behavior of Ti-64 is studied
by tensile testing from 20°C to 600°C, highlighting strain rate sensitivity (SRS) of flow stress. SRS is
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depending on temperature. This dependency is usually due to dynamic strain ageing phenomenon.
Mechanical behavior characterization continues with creep testing from 20°C to 600°C for several
stress levels (from 0.3 to 1 time yield stress values). Different behaviors versus temperature are
revealed. Deformed samples by tensile testing and creep testing are analyzed by transmission
electronic microscopy to bring information about deformation mechanisms controlling the different
behaviors of the alloy. Thanks to tensile and creep testing, a viscoplastic modeling of Ti-64 from 20°C
to 600°C has been performed and validated by fitting results from complex thermo mechanical tests
with finite elements simulations. Comparison of mechanical behavior with deformation mechanisms
leads to a discussion about viscoplasticity of Ti-64, and finally results in a proposal modeling creep
behavior of Ti-64 from 20°C to 600°C. The model is able to estimate qualitatively creep curves using
strain rate sensitivity measured during tensile tests.

KEY WORDS: titanium, Ti-64, viscoplasticity, strain rate sensitivity, creep, tensile test, high

temperature, deformation mechanism, finite elements, texture, ageing, short life applications
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Introduction

Introduction

Les alliages de titane sont largement employés dans les domaines de 1’aéronautique, de
I’énergie, de la chimie, des transports et du médical. Leurs propriétés spécifiques sont supérieures aux
alliages d’aluminium et aux aciers, ce qui fait leur forte valeur ajoutée. Ainsi, ils présentent un bon
compromis entre une tenue mécanique en température et une densité relativement faible par rapport a
d’autres alliages. Dans le secteur de la motorisation aéronautique, ils sont généralement préférés lors
d’applications jusqu’a 400°C de piéces chargées mécaniquement comme les pi¢ces tournantes des
premiers étages compressifs des moteurs.

Safran est un des principaux acteurs mondiaux de la motorisation aéronautique. Une partie de
son activité se consacre au développement de systémes propulsifs pour les avions avec Snecma, les
hélicopteres avec Turboméca ou les missiles avec Microturbo. Les travaux présentés dans ce
manuscrit sont le fruit d’une collaboration entre Safran — Microturbo et le laboratoire universitaire
CIRIMAT (Centre Interuniversitaire de Recherche et d’Ingénierie des MATériaux), tous deux
localisés a Toulouse.

Microturbo congoit, développe et fabrique des turbines a gaz de faible puissance pour deux
principaux types de produits : les générateurs de puissance et les turboréacteurs. Ces turbines a gaz
fonctionnent selon 4 étapes schématisées sur la Figure 0.1 :

e La compression : l’air extérieur est aspiré a l’intérieur de la machine par les étages
compressifs. Apres cette étape 1’air est envoyé sous pression dans la chambre de combustion.

e La combustion : ’air sous pression est mélangé a du kéroséne. Une fois la combustion du
mélange initiée, celle-ci peut étre maintenue continiment lors du fonctionnement. Sous ’effet
de la combustion I’air est détendu sous forme de gaz de combustion en sortie de chambre.

o La détente : les gaz détendus sont éjectés a haute vitesse et forte pression. La détente se
produit sur une turbine qui est mise en rotation en récupérant une partie de 1’énergie de détente
du gaz. Cette turbine est reliée aux étages compressifs et permet d’auto-entretenir la rotation
de I’ensemble.

e [’échappement : I’air est ¢jecté soit a grande vitesse pour générer de la poussée permettant au
moteur de jouer son role propulsif, soit détendu au maximum sur la turbine pour convertir le
plus d’énergie cinétique en énergie mécanique.

— B __—

Echappement
)

——= |Compression Détente =

Chambrede

Combustion

il

Figure 0.1 - Schéma du principe de fonctionnement d'une turbine a gaz, adapté de [Turbomeca, 2004]

La turbine a gaz peut étre optimisée pour fournir deux types d’énergie : une énergie mécanique
par la rotation de la turbine sur un arbre ou propulsive en augmentant la vitesse d’éjection des gaz.
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Dans le cas de notre étude, 1’application est celle d’un systéme propulsif et la turbine a gaz est
nommée turboréacteur.

L’augmentation des performances d’une telle machine passe généralement par 1’augmentation
des températures de fonctionnement, sollicitant les matériaux de fagon critique. Pour faire face aux
augmentations de température, le choix des matériaux utilisés est devenu primordial. Bien souvent,
I’utilisation d’un matériau qui posseéde une meilleure tenue en température implique le choix d’un
matériau dit plus noble, c'est-a-dire généralement plus cher et nécessitant des techniques industrielles
sophistiquées en matieére d’¢laboration, de mise en forme, d’usinage, d’assemblage... Ces contraintes
techniques sont parfois inévitables pour répondre a des durées de vie de plusieurs dizaines d’années,
classiques pour des piéces aéronautiques.

Cependant, la spécificité des produits de Microturbo, et plus particulicrement des
turboréacteurs, est leur faible durée de fonctionnement (quelques heures). Ainsi, dans le cas
d’applications de courtes durées de vie, Microturbo adopte une approche différente des motoristes
classiques de I’aéronautique. La problématique s’axe sur un choix matériau «au juste besoiny, c'est-a-
dire privilégiant des alliages qui couvrent strictement les caractéristiques nécessaires a 1’application.
Cette démarche est d’autant plus justifiée et pertinente lorsque 1’étude se consacre a des produits a
usage unique ou la réparation et la récupération de piéces ne s’appliquent pas. C’est au sein de ce
contexte que s’insére la problématique de ces travaux de thése. 11 s’agit plus spécifiquement d’évaluer
les potentialités d’un alliage de titane communément utilis¢, le Ti-6Al-4V (TA6V) au-dela de ses
limites conventionnelles. Les travaux de thése permettent d’étudier la possibilité d’utiliser 1’alliage
TAG6V pour fabriquer une pi¢ce dont les conditions de fonctionnement (contrainte et température)
auraient guidées un choix matériau classique vers un alliage de titane « haute température » tel que le
Ti-6242. Les objectifs de 1’étude sont donc multiples. 11 s’agit dans un premier temps de caractériser la
microstructure des galets forgés de TA6V et de s’assurer de la stabilité de cette microstructure dans les
conditions d’utilisation. L’enjeu suivant est d’acquérir des données sur le comportement en traction et
en fluage sur toute I’étendue du domaine d’utilisation de 20°C a 600°C, peu documenté dans la
littérature surtout entre 400°C et 600°C. Ces données permettront d’une part de mieux comprendre les
mécanismes de déformation en vue de leur modélisation et d’autre part, d’alimenter un modéle de
comportement afin de simuler par éléments finis le comportement mécanique du matériau au cours de
cycles thermomécaniques complexes.

Ainsi, le manuscrit s’articule en quatre chapitres. Le chapitre I de ce manuscrit permet
d’exposer une étude bibliographique sur le titane et ses alliages. Dans un premier temps, la
métallurgie, les microstructures et leurs stabilités sont traitées en se focalisant plus particuliérement
sur celles du TA6V. La mise en place de la plasticité et des mécanismes de déformation dans les
différentes phases du titane et de ses alliages sont ensuite abordées, pour finir sur le comportement en
fluage des alliages de titane de 20°C a 600°C.

Le chapitre II est consacré a I’explicitation des protocoles de préparation des échantillons
analysés et des techniques expérimentales développées et utilisées lors de la these.

Le chapitre III expose I’ensemble des résultats expérimentaux de la thése et leurs
interprétations. Le travail réalisé est divisé en trois parties. L’ensemble des résultats de caractérisations
de I’état métallurgique de la matiére brute et vieillie thermiquement issue du galet forgé est d’abord
présenté. Les résultats des essais de traction et de fluage de 20°C & 600°C sont ensuite décrits et
analysés. Le chapitre se termine enfin sur I’analyse en microscopie électronique de la microstructure
déformée, afin de caractériser les mécanismes de déformation activés.
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Le chapitre IV fait 1’objet d’une interprétation plus globale du comportement viscoplastique de
I’alliage TA6V de 20°C a 600°C, mis en relation avec les phénomenes de vieillissement dynamique.
Finalement, ce manuscrit se termine par la présentation des résultats expérimentaux et de simulation
obtenus au cours d’essais anisothermes spécifiquement développés et simulés grace a une
modélisation du comportement viscoplastique du TA6V par éléments finis.
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Le titane représente environ 0,6% de la masse de la croite terrestre, ce qui en fait le quatriéme
métal le plus abondant sur Terre apres I’aluminium, le fer et le magnésium. Il se trouve dans la plupart
des cas sous forme de deux minerais : I’ilménite (FeTiO3) ou le rutile (TiOz2). Le chimiste allemand
Martin Heinrich Klaproth le découvre sous sa forme rutile et le désigne officiellement comme un
nouvel élément chimique en 1795 [Vanderhasten, 2007] [Liitjering, 2010]. Jusqu’a la fin de la
premiére moitié du 20° siccle, le titane n’est utilisé industriellement que sous sa forme rutile
principalement pour sa pigmentation blanche. En effet, ce n’est qu’en 1932 que Guillaume Kroll met
au point un procédé de purification exploitable industriellement pour produire du titane métallique.
Cependant, |’utilisation du titane sous sa forme rutile représente toujours 95% de la production. Cette
faible utilisation du titane sous sa forme métallique peut s’expliquer par son cott ¢levé. En effet, la
réduction du minerai en éponge est 16 fois plus énergivore que pour I’acier et 1,7 fois plus que
I’aluminium. Cela restreint les applications du titane a des secteurs de haute valeur ajoutée et implique
une faible consommation mondiale relativement aux aciers et aux alliages d’aluminium [Boyer, 1994].

I.1 Notations cristallographiques

Pour que I’indexation cristallographique permette de retrouver par permutations circulaires des
familles de plans équivalentes dans la maille hexagonale, il a été introduit la notation a 4 indices. Cette
notation est souvent qualifiée de redondante car consiste a ajouter un quatrieme axe dans le repére
spatial, correspondant a I’opposé de la somme des deux premiers axes. La Figure I.1 illustre le repére
de la maille hexagonale avec son quatriéme axe. La Figure 1.2 rappelle les formules de passage de la
notation a 3 indices a la notation & 4 indices. La Figure 1.3 donne les noms des principaux plans et
principales directions de la maille hexagonale en notation 3 et 4 indices.

-(a+b)v.' .,.0. ()

Figure I.1 - Repére cristallographique de la maille hexagonale pour la notation a 3 ou 4 indices
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3 indices 3 indices
1
h=H H=h u=§l,2p+ql P=2u-v
Con;erston K=Fk . Con;ersmn s 32
k=K es v==(p+2q) _oes
plans M=—(h+k 3 directions Riifusin)
_ 1
=L L=1 w=—s S=3w
3
4 indices 4 indices

Figure 1.2 - Schéma des formules de passage des notations a 3 indices aux notations a 4 indices

Pyramidal 2¢ espéce
(112)

Prismatique [E]_l;.lz(:;)]] Pyramidal
(010) 1¢r espece
(01-10) (101)

(10-11)

Prismatique
(100)
(10-10)

Figure 1.3 - Correspondances en notation a 3 ou 4 indices des principaux plans et directions
cristallographiques de la maille hexagonale

1.2 Métallurgie du titane pur et de ses alliages
L1.2.1 Cristallographie du titane pur

Le titane pur présente une transformation allotropique a 882°C. Cette température, nommée
température de transus P (Tg), se caractérise par le passage d’une maille cristallographique cubique
centrée a haute température, nommeée B, a une maille hexagonale compacte, nommée a. Ces deux
mailles caractérisent les deux phases du titane pur. La phase a stable pour les températures inférieures
au transus et la phase B stable jusqu’a la température de fusion du titane a 1670°C. La maille cubique
centrée posséde un paramétre a = 3,32A et la maille hexagonale un paramétre a = 2,95A associé a un
paramétre ¢ =4,68A. Ces paramétres conférent a la maille a un rapport c/a de 1,587. La
transformation allotropique du titane présente les spécificités d’une transformation martensitique,
selon le mécanisme proposé par Burger pour le zirconium [Burgers, 1934]. Le passage de la forme
cubique centrée a la forme hexagonale peut se faire par un faible déplacement de quelques atomes et
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par un réarrangement de ceux-ci, sans aucune diffusion. Cette transformation se produit toujours par
un mécanisme de cisaillement avec germination athermique. Les relations de Burgers reliant ces deux
phases sont les suivantes :

(110)4 I (0001),
[111], I [1120],

Une rotation de 5,26° des axes (1120) est nécessaire pour faire coincider les directions [111] B

et [1120],. Ainsi, une distorsion du réseau cristallin est crée (distorsion de Bain) générant des
contraintes internes. La Figure 1.4 donne une représentation schématique des correspondances
cristallographiques entre la phase a et la phase B en accord avec les relations de Burgers. L’axe [0001]
est unique dans la maille hexagonale par contre il existe six directions [110] dans la maille cubique de
B. Ainsi ces relations de Burgers générent six variants de microstructure pour une méme orientation
cristallographique de (3.

Figure 1.4 - Corrélation cristallographique suivant les relations de Burgers [Combres, 2013]

L1.2.2 Les éléments d’alliage

Des éléments d’alliage peuvent Etre ajoutés en substitution pour les atomes les plus
volumineux mais aussi en insertion pour les atomes de plus faible rayon. Dans la maille hexagonale il
existe deux sites interstitiels : le premier tétraédrique et le second octaédrique. La Figure 1.5 donne une
représentation des deux sites pour la maille hexagonale. Le rayon de ces sites est calculé dans le
Tableau 1.1 pour des mailles dont le rapport de compacité c/a est différent du rapport de compacité
maximal (c/a = 1,633). La comparaison des valeurs des rayons atomiques de certains éléments
chimiques avec la taille des sites tétraédriques montre que ces éléments d’alliage ne peuvent pas s’y
insérer (cf. Tableau 1.2). En revanche, des atomes de faible rayon atomique comme |’hydrogéne ou
I’oxygeéne peuvent s’insérer dans les sites octaédriques. Il est a noter que les principaux éléments
d’alliage métalliques du titane, comme I’aluminium et le vanadium, possédent des rayons atomiques
bien supérieurs aux rayons des sites interstitiels et se placent donc exclusivement en substitution
d’atomes de titane.
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0 sites octaédrigues 12 sites tetraédrigus
par grande maille par grands maille

Figure 1.5 - Localisation des sites interstitiels de la maille hexagonale

Tableau I.1 - Rayons des sites interstitiels pour la maille hexagonale

Tvpe de site Valeur pour
YPe ¢ 8 Rayon du site interstitiel en fonction de c/a pour ¢/a <1,633 | la phase a du
interstitiel :

titane pur
a 3 /c\2 3 /c\2
Tétraédrique —x| [4+=(-) - [1+-=(- 0,34 A
qu 2\/§ + 4 (a) + 4 (a)
a 4 ;a\%2 3 /02 3 /c\2
Octaédri —x| [2+=(=) +=(=) — [1+-(= 0,62 A
ctaédrique i 3 (c) 2 (a) 2 (a)
Tableau 1.2 - Rayons atomiques de certains éléments chimiques

Eléments H 0 N C Al %
chimiques
Rayon (A) 0,46 0,60 0,71 0,77 1,21 1,53

11 existe trois types d’¢léments d’alliage selon leur pouvoir stabilisant pour 1’une ou ’autre des
deux phases. Ils sont nommés éléments a-genes, B-geénes ou neutres. La proportion en chaque élément
d’addition modifie la Ty et complexifie le diagramme de phases.

1.2.2.1 Les éléments a-génes

L’augmentation de la concentration en éléments a-genes dans 1’alliage augmente la T et le
domaine de stabilité de la phase a. Il y a formation d’un domaine de températures ou 1’alliage est
biphasé a+f, comme schématisé sur la Figure 1.6. Les éléments a-génes peuvent tre présents dans la
maille en substitution ou en insertion.

10
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T(°C)
B
o+p
882
o

% éléments alphagénes

Figure 1.6 - Effet des éléments a-génes sur le diagramme de phases du titane

L’aluminium (Al) est I’élément a-géne de substitution le plus couramment utilisé dans les
alliages de titane. Il existe d’autres éléments a-génes (Bore (B), Gallium (Ga), Germanium (Ge) et
terres rares), mais étant largement moins solubles dans les deux phases a et B, I’aluminium leur est
préféré. En solution solide de substitution dans la phase a, I’aluminium augmente le rapport c/a de la
maille hexagonale. Cette augmentation du rapport c/a limite la déformation de la phase a. En effet, une
augmentation de la cission critique des systémes de glissement prismatiques a pu étre liée a
I’augmentation de la teneur en aluminium [Sakai, 1974a]. Ainsi la résistance mécanique est augmentée
et la ductilité diminuée. Les propriétés en fluage sont elles aussi améliorées. Toutefois, sa teneur est
souvent limitée & 6% en masse pour ne pas précipiter 'intermétallique Ti;Al [Gray, 1990], phase
nommée oy, trés fragilisante. Le diagramme de phase du binaire Ti-Al est donné en Figure 1.7.
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Figure 1.7 - Diagramme de phases du binaire Ti-Al [Poupeau, 1999]
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L’oxygene (O), le carbone (C) et 1’azote (N) sont aussi des éléments fortement o-génes qui se
placent en insertion dans les sites octaédriques de la maille hexagonale en raison de leurs rayons
atomiques (cf. Tableau 1.1 et Tableau L.2). Ils s’inséreront en déformant la maille cristalline.
L’oxygéne peut étre considéré comme un élément d’alliage car il durcit la phase a pour les différents
grades de titane commercialement pur. Il diminue la ductilité et augmente la résistance mécanique. Sa
solubilité est de ’ordre de 10% en masse dans la phase a [Weissman, 1970] [Wahlbeck, 1965]. Le
module d’Young (E) et la T augmentent linéairement avec la concentration en oxygene dans le
matériau comme le montre la Figure 1.8. L’oxygéne est aussi un élément dit a-phile a haute
température, car il vient enrichir la phase a, la rendant ainsi plus stable, et appauvrir la phase B. Ceci a

pour effet de retarder la transformation o -> 3. La présence d’oxygene facilite la formation de Ti;Al,
lors de vieillissement en température au-dessus de 550°C.

a' bc Oxygen Concentration, wt.%
Aot 0 0.2 0.4 0.8 0.8 1.0
T T T T T
118 } IQ_OGT"Eﬂﬂ o o
b eData from Woratwe s}gq'_c,!_go_n i .-
° - :
AThe atudy 18 | % it i 1

§

L]
o~ [00°€sTa
. 375_0"93700 h .o

ne R .

Cr -
e =
@ wi
3 - o
0 1080 > /./O
» L. o- -
s 2 M2l o °
a = =7 o 006 576l [gilearav
- = i - TI-6AI-4V Alloy
k| 937+2 3x0 IR 2 Thie work |
= X - : o o
“ 7;’- 4‘ - >‘= 108 '-J/ Alpha-Titanium
L D pha- ym-
i °+B 0/ {000 = STO'I © Graft ot al.
108 »~ N Heu & Conrad -
» ﬂl! Oll le bj.l 150 0 "n 2.0 10
Ti-0AI-4V Wt.% OXYQBI’\ . . 5

Oxygen Concentration, at.%

Figure 1.8 - a. Evolution de la Ty en fonction de la concentration en oxygéne [Kahveci, 1986]; b.
Dépendance du module d'Young du TA6V en fonction de la concentration en oxygéne [Lee, 1990]

Le carbone et 1’azote restent, dans la majeure partie des cas, considérés comme des
impuretés. Une forte concentration peut précipiter des carbures ou des nitrures fragilisants. L’ajout de
carbone abaisse la ductilité dés qu’une concentration de 1 000 ppm en masse est atteinte. Malgré tout,

il reste un candidat digne d'intérét, dés lors que des compromis entre la corrosion et la tenue a haute
température sont recherchés [Feaugas, 1994].

Un équivalent en aluminium, reposant sur la comparaison des pouvoirs durcissant en solution
des différents éléments a-genes, est défini comme suit :

[Aleq](% massique) = [Al] + 0,17 X [ Zr] + 0,33 X [Sn] + 10 X [0] [Rosenberg, 1970]
1.2.2.2 Les éléments ff-génes

Les éléments B-génes peuvent étre classés en deux catégories les éléments isomorphes et les
¢léments eutectoides.

Les ¢léments B-genes isomorphes abaissent la Ty et augmentent ainsi le domaine de stabilité

de la phase B vers des températures plus basses, comme il est schématisé sur la Figure 1.9. Les plus
couramment utilisés sont le vanadium (V), le molybdéne (Mo) et le niobium (Nb). Une

12



Chapitre I - Bibliographie

concentration suffisante de ces éléments permet de stabiliser la phase 3 jusqu’a température ambiante.
D’autres éléments B-génes isomorphes existent comme le tantale (Ta) ou le rhénium (Re) mais leurs
densités élevées limitent leur intérét.

T(°C)

882

o+p
o

% éléments bétagénes
isomorphe

Figure 1.9 - Effet des éléments -génes isomorphes sur le diagramme de phases du titane

Le vanadium en solution dans la phase a réduit le rapport c/a. Il est par conséquent utilisé
pour réduire la tendance a la fragilisation des alliages riches en aluminium. Par contre, le vanadium
abaisse la tenue a I’oxydation et est limit¢ a 20% en masse pour ne pas stabiliser compleétement la
phase B. Une teneur de 15% en masse de vanadium est nécessaire pour stabiliser localement la phase 3
métastable par trempe, laquelle est alors susceptible de durcir par un traitement de revenu. Le
diagramme de phase du binaire Ti-V est donné en Figure I.10.

Le molybdéne améliore la résistance, la ductilité et le fluage a moyenne température, tout en
augmentant la tenue a l'oxydation.

Massa pour cent de vanadium

10 20 30 40 50 GIO TIC' SIU QIU

(=]
=
=
=

1900 F1914=C

Température (°C)

1800

1700
16704

_1eoecc _|——
1600 ——

a1
(32,3

1500

1000

gl

900
soal

800 |

700

600

500

0 10 20 an 40 50 60 70 a0 90 100
Ti WV
Atomas pour cant da vanadium

Figure 1.10 - Diagramme de phases du binaire Ti-V [Poupeau, 1999]

Le chrome (Cr), le fer (Fe) et le silicium (Si) sont des éléments B-genes eutectoides
couramment utilisés dans les alliages de titane contrairement au nickel (Ni), au manganése (Mn), au
cuivre (Cu), au tungsténe (W), au palladium (Pd) et au bismuth (Bi) qui ne se retrouvent que dans des
applications marginales. Le cobalt (Co), I’argent (Ag), I’or (Au), le platine (Pt), le béryllium (Be), le

13
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plomb (Pb) et I'uranium (U) sont eux aussi des éléments -génes eutectoides mais ne sont pas, a
I’heure actuelle, utilisés industriellement dans les alliages de titane.

Le fer (Fe) permet d’améliorer le compromis entre la résistance mécanique, la ductilité et le
fluage 4 moyenne température. Il diminue considérablement la Ty et permet de travailler a des
températures plus basses.

Le silicium (Si) améliore la tenue au fluage par précipitation de siliciure ; sa teneur est
généralement limitée a 1% pour éviter de trop importantes chutes de ductilité. Son emploi maitrisé est
de plus en plus fréquent, comme par exemple dans le Ti-15Mo-3Nb-3A1-0,2Si (TIMETAL® 218S) ou le
Ti-6Al-2Sn-4Zr-2Mo-1Si (Ti-6242).

L’hydrogéne (H) est lui aussi qualifi¢ d’élément B-géne eutectoide [Feaugas, 1994]. Il
s’insére dans les sites tétraédriques [Conrad, 1981]. L’influence trés forte de 1’hydrogeéne sur les
propriétés mécaniques est essentiellement liée a la formation d’hydrures qui augmentent la limite
d’élasticité et abaissent la ductilité [Huez, 1998]. Pour les alliages o+ quelques pourcents de phase f3
piégent ’hydrogéne et empéchent toute précipitation d'hydrure (par exemple la solubilité de
I’hydrogéne est de 19ppm massique dans le T40 [Berger, 1958] [Williams, 1958] [Paton, 1971] et peut
atteindre 1000ppm massique dans le TA6V [Combres, 2010]).

Un équivalent en molybdéne, fondé sur les teneurs minimales nécessaires dans les alliages
binaires pour conserver la phase 3 a 1’état métastable apres trempe, est défini comme suit :
[cr] | [Fe] | [cu] , [Nb]

. %
[Mo,q|(% massique) = [Mo] + % + o toss T i Tae [Molchanova, 1965]

1.2.2.3 Les éléments neutres

Le zirconium (Zr) et le hafnium (Hf) font partie des éléments d’alliage qualifiés de neutres et
isomorphes car leur concentration a trés peu d’effet sur la Ty et ils ne forment pas de composé
intermétallique avec le titane. Ils posseédent des solubilités compléetes aussi bien dans la phase o que
dans la phase B et durcissent ainsi a la fois la phase a et la phase B. Leur ajout améliore le compromis
entre la résistance mécanique et la ductilité des alliages a+.

L’étain (Sn) est un élément neutre eutectoide qui permet un durcissement de la solution
solide. Il ne modifie pas la Ty et est trés soluble dans la phase a. Il améliore les propriétés en fluage et
permet un compromis entre la résistance mécanique et la ductilité aux températures cryogéniques.

L’étain (Sn) et le zirconium (Zr) sont souvent traités comme des éléments a-genes puisque le
zirconium a des propriétés chimiques similaires a celles du titane o et I’étain peut remplacer
I’aluminium dans la phase hexagonale ordonnée Ti3Al (a,). De plus, en présence d’aluminium, 1’étain
agit comme un élément a-géne.

14
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1.3 Les alliages de titane
1.3.1 Les différentes classes d’alliages de titane

En fonction des quantités de phase o et de phase [ stabilisées a température ambiante, les
alliages de titane sont classés en 5 catégories. Ces catégories rendent compte des proportions en
¢léments o-génes et P-geénes dans I’alliage par l’intermédiaire du rapport des concentrations
équivalentes en molybdéne [M oeq] et en aluminium [Aleq].

o Les alliages a, composés a 100% de phase a. X = % =
eq
o Les alliages quasi a, présentant trés peu de phase [ et se rapprochant fortement des alliages a.

0<X<03

e Les alliages a+p, constitués de phase a et de phase f. 0,3 < X < 1,5

o Les alliages quasi B, présentant majoritairement de la phase B avec des traces de phase a.
15<X<3

e Les alliages P, étant entiecrement composés de phase . 3 < X

Selon sa classe d’alliage le matériau aura des propriétés mécaniques spécifiques. De maniére
qualitative, la Figure .11 donne les tendances de comportement des principaux alliages de titane
appartenant aux différentes classes.
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]
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Figure 1.11 - Schéma illustrant le comportement des différentes classes d'alliage de titane [Tricot, 1988]
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1.3.2 Les microstructures des alliages de titane

Bien que le titane ne présente que deux phases (hors intermétalliques), il présente une grande
variété de microstructures héritées des différentes morphologies que peut prendre la phase a
principalement et de I’histoire thermomécanique de la matieére que ce soit pour a ou . Les différentes
phases et formes de B et o sont détaillées par la suite.

1.3.2.1 Les phases

La phase p primaire (B,) est la phase cubique centrée stable a haute température (T > Tg). La
microstructure est équiaxe et la taille des grains B, dépend de la température. Pour une température
inférieure a la T, B, n’est plus stable, mais la structure équiaxe de ces grains conditionne la formation
des autres phases, suivant les relations de Burgers. L’architecture de ces grains est nommée ex grain f3.

La phase p métastable (B,) correspond a la phase Pp hors équilibre, susceptible de se
transformer et qui peut étre retenue a ’ambiante par une composition chimique locale restée proche de
celle des hautes températures. Elle est présente lors de refroidissements moyennement lents ou lents ;
et contrairement a la phase [, celle-ci peut étre modifiée par traitement thermique a une température
inférieure a la Tp.

La phase p stable a ’ambiante (B,) est la phase Bp retenue a ’ambiante et stable en raison
d’une concentration locale en éléments B-génes suffisante pour la stabiliser, c’est-a-dire 15% de
vanadium [Hocheid, 1970]. Cette phase est observée aprés un refroidissement lent et n’est pas
modifiée par traitement thermique a une température inférieure a la Tp.

La phase P transformée (P;) n’est pas une phase a proprement parler, mais correspond a un
grain 3, devenu B,, par refroidissement dans le domaine o+f3, ou la phase a a commencé a se former. B,
est donc un grain biphasé, contenant des lattes de phase o dans une matrice B, et s en fonction de la
stabilité locale de la phase f3.

1.3.2.2 Les phases a

La phase a se forme dés que la température devient inférieure a la Tg. Trois types de phase a
sont distingués : a primaire (a,), o secondaire (o) et a martensitique. o, se forme lors des traitements
de remise en solution dans le domaine a+f alors que o, se forme lors des refroidissements modérés ou
lents dans le domaine a+. o martensitique est issue de trempes ou d’une transformation incompléte de
Bm en a, ou a,. La taille des phases primaires est plus grande que celle des phases secondaires car elle
se forme en premier et lors d’étapes longues ou une forte croissance est possible. La phase a,, peut étre
sous la forme équiaxe ou aciculaire, contrairement a la phase as qui est uniquement aciculaire. La
phase o, lamellaire se distingue par ses sites de germination.

La phase o primaire aux joints de grain (ogg) germe aux joints de grain des ex grains 3
lorsque la température est inférieure a la T pour un refroidissement lent ou modéré. Sa croissance se
fait le long du joint de grain, jusqu’a obtenir un liseré continu autour de 1’ex grain p (Figure 1.12).

16



Chapitre I - Bibliographie

Oyyce

1\ \ i,
Figure 1.12 - Micrographie d'un alliage o+ lamellaire [Liitjering, 2010]

La phase o primaire lamellaire dite de Widmanstitten aux joints de grain (awgp) germe
aux joints de grain suivant une orientation particuliere avec la phase B (relations de Burgers). Elle croit
vers l’intérieur du grain sous forme de lattes. La germination et la croissance de cette phase
s’accompagne de la diffusion des éléments d’alliage, les éléments a-génes vers les lattes awgp et les
¢léments B-genes a I’extérieur de ces lattes. La Figure 1.13 reprend schématiquement ce mécanisme de
formation. La surconcentration en ¢léments -geénes autour des lattes awgg stabilise la matrice intra
granulaire B (B, ou ;) autour des lattes, en noir sur la Figure [.12.

B

Qywes

B
B, B
>
Hautes Ba'sses
températures températures

Figure 1.13 - Schéma du mécanisme de formation des phases awcg et aw; dans du TA6V

La phase o primaire lamellaire dit de Widmanstiitten intra granulaire (ow;) germe a
I’intérieur de I’ex grain B sur des sites tels que des dislocations ou autres défauts. Elle se présente sous
la forme de lattes, soit paralléles formant des colonies de méme orientation, soit enchevétrées avec
deux ou trois orientations privilégiées dite « en panier tressé » dans la totalité du grain. Ces directions
sont bien souvent désorientées de 60°, correspondant a I’angle entre les 6 variants de transformation de
B en a. Ces deux types de microstructure sont illustrés par la Figure 1.14. Toutes les lattes restent
noyées dans une matrice 3, ou s en fonction de la stabilité de la matrice. La largeur des lattes est
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conditionnée par les durées des traitements thermiques et les vitesses de refroidissement. Plus le
refroidissement est lent et plus les lattes seront larges.

gy Oywap Oy

Figure 1.14 - Micrographie optique de la phase ayw; : a. enchevétrée avec 3 directions privilégiées
[Combres, 2013], b. en colonie intra granulaire de phase o [Buirette, 2011]

La phase o primaire nodulaire (a,,) n’est formée que suite a un traitement mécanique dans
le domaine biphasé o+f3. Ce traitement sert a briser une partie des lattes de o, déja formées. Lors des
traitements thermiques les débris de a, peuvent coalescer et recristalliser en petits nodules qui
croissent pour obtenir des grains o,,. La taille de ces grains dépend de la température et de la durée du
traitement thermique. Ces nodules ne peuvent étre totalement remis en solution que si le matériau est
chauffé au-dessus de la Tg. Les phases B, et Bs se retrouvent piégées a I’extérieur des nodules pour
former une matrice B. Cette microstructure est illustrée par la Figure 1.15.

e —

Figure 1.15 - Micrographie optique de I’alliage TA6V équiaxe [Kim, 2005]

La phase o secondaire (o;) se forme lors des refroidissements lents ou modérés par la
décomposition de la phase B, de la matrice intra granulaire des ex grains B : B, - o5 + ;. Elle prend
la forme de petites plaquettes, plus ou moins larges en fonction de la vitesse de refroidissement, dans
une matrice B3 entre les lattes o, (Figure 1.16).
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Figure 1.16 - Micrographie en MET de la phase o, présente dans la matrice f inter lattes o, [Lee, 2004]

Deux types de phases martensitiques sont recensés : o’ et a’’, qui correspondent a des phases
intermédiaires entre les phases o et B [Williams, 1972]. La phase o’ prend la forme
d’un enchevétrement de tres fines aiguilles. Elle se forme lors de refroidissements rapides (> 160°C/s)
[Le Maitre, 1970] ou il y a distorsion et cisaillement de la maille sans que les éléments d’alliage
n’aient le temps de diffuser. Ainsi la maille est hexagonale compacte comme pour les phases a,, et o
mais elle conserve la composition chimique de la phase  dont elle est issue, c'est-a-dire les mémes
teneurs en éléments a-génes et B-genes. Cette phase hors équilibre peut étre durcie lors d’un revenu.
Toutefois, si la concentration en éléments B-genes est trop €levée (Cpgenes > Cpgenes critique) 1a température
de début de transformation martensitique (M;) peut devenir inférieure a la température ambiante, ainsi
il n’y aura pas de formation de o’ lors de la trempe jusqu’a température ambiante [Duwez, 1953]
[McQuillan, 1963]. Ses paramétres de maille sont trés proches de la phase o [Campagnac, 1988]. Dans
le cas de I’alliage TA6V la température de début de transformation martensitique (M) est trés proche
de la Ty (995°C) et la température de fin de transformation martensitique (Mjy) se situe entre 650°C et
750°C [Combres, 2013].

La phase o’ peut étre formée sous contrainte dans les alliages § ou lors d’un revenu entre
600°C et 700°C. La transformation rapide se déroule sans diffusion des éléments d’alliage, la
composition chimique de la phase B est conservée. Toutefois, la déformation de la maille est
incompléte, celle-ci est orthorhombique : étape intermédiaire entre la maille cubique centrée de la
phase P et la maille hexagonale compacte de la phase a [McQuillan, 1963]. Cette phase n’est observée
que pour des alliages fortement alliés (pour des teneurs en Mo > 4%) [Singh, 1993].

Figure 1.17 - Micrographie optique dela phase mai‘tensitique o’ [Lee, 2004]
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1.3.2.3 Les phases fragilisantes

La phase o se forme soit de manic¢re athermique (w.4) lors de trempes rapides depuis des
températures supérieures a la Tp ; soit de maniére isotherme (wjs,) lors de la décomposition de la phase
B contenant plus de 15% de vanadium entre 200°C et 300°C ou lors d’un vieillissement de B, entre
400°C et 500°C [McQuillan, 1963]. La structure de la maille est hexagonale et la phase prend des
formes de fins précipités nanométriques (10nm).

L’intermétallique Ti;Al est la premiere phase ordonnée du binaire Ti-Al. Elle est nommée ay.
Elle apparait lors de revenus entre 500°C et 600°C si la concentration en oxygene est importante dans
’alliage. Sa formation limite la solubilité¢ de I’aluminium dans la phase a. Cette phase est fragilisante
pour I’alliage et impose bien souvent de limiter la teneur en masse a 7% en aluminium. Pour de fortes
concentrations en aluminium, la phase ordonnée y TiAl peut étre formée.

1.3.3 Les phases présentes dans le TAGV

La composition chimique du TA6V (aluminium o-géne et vanadium [-géne) stabilise a
température ambiante les phases o et f. En fonction de I’histoire thermomécanique de 1’alliage
(vitesses de refroidissements, températures des maintiens, durées des maintiens, effort de mise en
forme...). Les phases composant généralement la microstructure du TA6V sont : oy, 0y, 0, Bs €t Br. La
phase B reste toujours trés minoritaire au sein de la microstructure (= 10%).

1.4 Elaboration des microstructures
1.4.1 Traitements thermomécaniques

Le panel de microstructures existant dans les alliages de titane est trés varié et dépend des
conditions de mise en ceuvre et des traitements thermiques. Les microstructures sont réparties en trois

types :

e Lamellaire, microstructure composée de phases o lamellaires dans une matrice p d’ex
grains P. Les proportions entre ces phases et leurs tailles dépendent des vitesses de
refroidissement et des durées de maintien en température.

e Equiaxe, microstructure composée de grains 0, €quiaxes avec des traces possibles de
phases B résiduelles pour les alliages a et quasi-a ; ou de grains de phase 35 avec des
traces possibles de phases o pour les alliages P et quasi-f.

e Duplex, combinaison des microstructures lamellaires et équiaxes.

Pour obtenir ces microstructures les étapes classiques de traitement thermique sont reprises
dans les paragraphes suivants. Avant de réaliser une étape de mise en forme, le matériau subit une
étape d’homogénéisation au dessus de la Ty ou la plupart des éléments d’alliage sont remis en solution.
La température de cette étape fixe la taille des grains B, donc des ex grains 3, qui servent de squelette a
la microstructure a température ambiante. Cette étape ainsi que les microstructures obtenues sont
schématisées sur la Figure 1.18. Une trempe depuis le domaine [ favorise la transformation
martensitique alors que des refroidissements plus lents permettent la formation des phases o, et as dont
les lattes sont d’autant plus larges que la vitesse de refroidissement est lente.
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Le matériau est ensuite mis en forme (Figure 1.19), et subit une déformation plastique
importante. Cette étape peut étre réalisée dans le domaine B ou dans le domaine o+f. Dans le domaine
B, le corroyage se fait sur une microstructure équiaxe de grains 8. Dans 1’hypothése ou le corroyage est
réalisé en condition de recristallisation dynamique, la déformation plastique permet d’affiner les tailles
de grain. Ensuite le refroidissement jusqu’a température ambiante permet la formation des phases a,, et
0s de la méme maniére qu’a la suite de 1’étape d’homogénéisation. Dans le domaine o+f, la
microstructure déformée est composée de grains équiaxes B et de grains biphasés B; (composés de
lattes de phases o dans une matrice de phase B). La température a laquelle a lieu la déformation
détermine la proportion en phase a et 3 et la taille des grains 3. Lors de la déformation, les lattes de
phase o sont brisées et ainsi des fragments de phase o sont disséminés dans les grains B. Si le
refroidissement est suffisamment lent, ces fragments coalescent pour recristalliser et ainsi former de
petits nodules de phase a,,. Pendant le refroidissement, les lattes non brisées croissent et les grains f3,
ou la phase a n’avait pas encore germée, se transforment en grains 3, lamellaires composés de lattes o
dans une matrice 8. La microstructure duplex est ainsi obtenue (Figure 1.19).

Enfin, un traitement thermique de revenu dans le haut du domaine a+f est réalisé (Figure 1.20). Ce
traitement permet de stabiliser la microstructure : dissolution des fines aiguilles de a ; murissement de
a,n. Les éléments d’alliage a-génes de cette phase diffusent pendant le traitement thermique et
permettent la croissance des nodules de phase ay,. Lors du refroidissement la phase B, se transforme
en grains P et les lattes déja présentes croissent.

Pour finir, un dernier revenu dans le bas du domaine a+f peut &tre réalisé pour transformer
complétement les phases martensitiques inhérentes aux refroidissements et pour relacher les
contraintes internes. La mise en forme du matériau nécessite de grandes déformations dans le domaine
o+p avant recristallisation, ce qui implique une intense texture cristallographique. Dans le cas d’une
microstructure duplex, le Tableau 1.3 reprend les paramétres importants de la mise en forme et leur
influence sur la microstructure.

) O Owas Bs B

Oty O Owae Bs Bm

u’ a" BS lsm

Temps’

Figure 1.18 - Schémas des microstructures apreés la remise en solution a deux températures différentes du
domaine
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Figure 1.19 - Schémas des microstructures lors de la mise en forme dans le domaine o+ (gauche) ou dans
le domaine p (droite)
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Figure 1.20 - Schémas des microstructures lors du revenu d'un alliage de titane o+ aprés une mise en
forme dans le domaine biphasé o+
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Tableau 1.3 - Paramétres prépondérants de la mise en forme d’une structure duplex [Liitjering, 2010]

Etapes de mise en forme Paramétres prépondérants Influence sur la microstructure
Homogénéisation Vitesse de refroidissement Largeur des lattes a
Température de déformation Type de texture
Intensité de la texture
_ Le taux de corroyage — . -
Déformation Densité de dislocations
Le mode de déformation Symétrie de texture
Température de revenu Fraction volumique de phase o,
) o Répartition des éléments d’alliage
Recristallisation . .o
Vitesse de refroidissement
Largeur des lattes a
Présence de Ti;Al dans o
Vieillissement Température de revenu

Présence de o, dans 3

Les différents types de microstructure générés par le traitement thermomécanique conférent a
I’alliage ses propriétés mécaniques. Notamment, 1’augmentation de la taille des grains équiaxes de
phase o diminue la résistance a la traction, la ductilité, la ténacité et la tenue a la fatigue des alliages
mais augmente leur résistance au fluage. Les mémes conclusions sont observées pour I’augmentation
de la largeur de la phase lamellaire. Cependant, pour cette morphologie 1’enchevétrement des lamelles
est un paramétre important. En effet, un enchevétrement accru augmente la ténacité¢ de 1’alliage, le
chemin de propagation des fissures est plus tortueux donc la fissuration est moins aisée. Néanmoins
cela ne s’accompagne pas d’une amélioration de la tenue a la fatigue oligocyclique ou vibratoire, en
raison des sites de nucléation plus aisé dans la microstructure lamellaire.

1.4.2 Stabilité de la microstructure

Quelques études portent sur le vieillissement d’alliage de titane dans la gamme de température
qui concerne ce travail (< 600°C). Gray et al. montrent que la formation de Ti;Al (0,) est favorisée par
la présence d’oxygene qui diminue la solubilit¢ de 1’aluminium dans la phase o [Gray, 1990].
L’observation de a, est donc favorisée lors de maintiens prolongés entre 500°C et 700°C. Dans le Ti-
6246, Bourgeois observe des précipités de Tiz(Sn, Al) aprés 8h a 595°C [Bourgeois, 1997]. Rosen et
Rottem se sont intéressés a 1’effet de la pénétration en oxygéne sur les propriétés mécaniques du
TAG6V. Ils obtiennent une couche enrichie en oxygene de 40 um, fragile nommeée a-case pour des
vieillissements a 900°C pendant 10 minutes. Cependant, ils concluent que cette couche n’affecte ni les
propriétés mécaniques ni les mécanismes de déformation de ’alliage.
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1.4.3 Anisotropie du titane

La maille cristalline du titane est hexagonale, ce qui lui donne une anisotropie selon qu’elle
soit considérée suivant la direction de 1’axe (c) ou suivant une direction de son plan de base. Une
orientation préférentielle de la maille sur plusieurs grains de la microstructure génére une texture
marquée. Cette texture peut rendre le matériau anisotrope a une échelle macroscopique faisant varier
ces propriétés mécaniques selon la direction de sollicitation. Pour exemple, la Figure 1.21 représente
I’évolution de la valeur du module d’Young en fonction de la direction de sollicitation par rapport a
I’axe (c) de la maille hexagonale. Ainsi, il est possible d’anticiper des variations de propriétés
mécaniques en fonction des sens de prélévement des éprouvettes ; voire de relier ces propriétés a des
mécanismes de déformation différents en fonction des systémes de glissement sollicités.

150

140 4

1304 :
5 Fuvw>

1204

110 4

Module de Young (GPa)
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8 (")
Figure 1.21 - Valeur du module d'Young a température ambiante en fonction de l'orientation du réseau
hexagonal vis-a-vis de la direction de sollicitation [Fisher, 1964]
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1.5 Mécanismes de déformation
1.5.1 Systéeme de déformation au sein de la microstructure

L’alliage TA6V étudié fait partie des alliages de titane o+f. Cette partie examine les systémes
de déformation au sein des phases a et B. Afin d’expliquer comment opére la plasticité au sein de la
microstructure, ces deux types de grains sont analysés séparément ainsi que les interfaces de la
microstructure.

L5.1.1 Les systémes de glissement dans la phase a

La phase o est une phase hexagonale avec comme direction la plus dense (2110)//(a). Son
vecteur se trouve étre 1’intersection du plan de base (0001), plan le plus dense de la maille, avec un
des trois plans prismatiques (1010), (1100) ou (0110). Les trois vecteurs qui en découlent sont :

i[ZiiO], %[1210] et &[1120]. Cette direction dense correspond au vecteur de Burgers le plus

favorable pour activer les dislocations. Cette direction est associée a trois plans de glissement
possibles formant trois systémes de glissement : le glissement basal, prismatique et pyramidal de 1°
espece. Toutefois, ces trois systémes ne permettent qu’une déformation perpendiculaire a 1’axe (c).
Afin d’accommoder une déformation selon I’axe (c), deux autres systémes de glissement peuvent étre
activés. Ces deux systémes ont lieu suivant la direction (1123) de vecteur (c + a) et glissent dans les
plans pyramidaux de premicre et deuxieéme espece. Les cing systémes de glissement ainsi obtenus sont
repris dans le Tableau 1.4 et représentés sur la Figure 1.24. IIs permettent au cristal de se déformer dans
tout I’espace.

Tableau 1.4 - Systémes de glissement dans la maille hexagonale

. ere . ere . nde
Basal Prismatique Pyramld?l del Pyramld?l del Pyramlda}l de 2
espéce espéce espéce
Plan de = - _ -
glissement {0001} {1010} {1011} {1011} {1122}
Direction de 1 (@) 1 (@) 1 (@) <1C +a) (1C +a)
glissement = §(1120) =§(1120) = 5(1120) =§(11§3) =§(1123)
Nombre de
systemes de 3 3 6 12 6
glissement

Néanmoins, ce ne sont pas les seuls modes de déformation dans le titane. En effet, il existe
aussi quatre systemes de maclage [Liitjering, 2010]. Le maclage correspond a un cisaillement du
réseau parallelement au plan de macle et selon la direction de maclage. Afin de décrire une macle,

. r1r . . 7 . e ’ . =2
plusieurs éléments caractéristiques sont nécessaires et sont représentés dans la Figure 1.22 : 7, 7, et S

définissent un élément de volume du cristal, aprés maclage celui-ci se transforme en 77, ﬁz_’) etS. La
direction de maclage est paralléle au plan K; et orthogonale au plan de cisaillement S qui restent tous
deux invariants. Le plan K, se transforme aprés maclage en plan K,'. g représente le cisaillement da

au maclage en fonction du rapport y = § de la maille.
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Tableau L.5 - Systémes de maclage dans la maille hexagonale [Yoo, 1981]

Plan de 2° plan de Direction Plan de
maclage, 1 maclage Direction de d’intersection du cisaillement Amplitude du
plan non non cisaillement du plan de erpendiculaire a cisaillement de
déformé déformé maclage (1) cisaillement avec perp maclage (g)
(Ky) (K2) Ky () etk ©
_ . __ _ 1 2-3
{1012} {1012} +(1011) +(1011) + =(1210) i |
3 yV3
_ _ - - 1 |4y2 =9I
{1011} {1013} (1012) (3032) =(1210) LA
3 4)2/\/§
~ — 1 __ 1 - 2|y =2
{1122} {1024} —(1123) =(2243) (1100) v -2l
3 3 31}/
= 1 __ 1 —
{1121} (0002) §(1126) §(1120) (1100) "
S

Figure 1.22 - Illustration schématique du maclage et de ses éléments caractéristiques [Yoo, 1981]

Tous ces systemes de déformation n’ont pas la méme facilité a étre activés. Le plan de
glissement principal dépend des métaux étudiés : le plan de base pour le Cd, Zn, Mg, Co et Be contre
le plan prismatique pour le Ti, Zr, Hf et Ru. Plusieurs théories ont été avancées pour justifier I’un ou
I’autre des plans de glissement principal mais chacune des théories présente toujours une exception.
Ces différentes théories sont reprises par Naka [Naka, 1978] et résumées par Bourgeois [Bourgeois,
1997]. Dans le cas du titane toutes les théories convergent vers un glissement principal de vecteur (a)
dans des plans prismatiques. C’est ce qui est généralement observé expérimentalement [Pelissie, 1996]
[Naka, 1988] [Naka, 1991]. Le prochain systeme de glissement activé est le glissement basal qui
posséde une contrainte de cisaillement critique résolue (CRSS - Critical Resolved Shear Stress)
légeérement supérieure au plan prismatique. Comme le montre la Figure 1.23, les deux plans tendent
vers la méme valeur de la CRSS au-dela de 300°C. Les systémes de glissement suivant {c+a) sont plus
difficilement activables. Cependant, lorsque la déformation nécessite une composante hors du plan de
base, le glissement pyramidal de 1°° espéce peut étre activé mais avec plus de difficulté (CRSS({c+a))
~ 2xCRSS(prismatique)). Pour une déformation hors du plan de base les glissements suivant (c+a)
sont mis en concurrence avec les systémes de maclage selon (c). La déformation par maclage est
principalement rencontrée pour des déformations plastiques et de la ductilité a basse température
lorsque I’axe de sollicitation est paralléle a 1’axe (c) et les dislocations possédant un vecteur de
Burgers basal sont bloquées [Pelissie, 1996]. Dans ce cas, les plans de maclages {1012} et {1121}
sont activés lors de la déformation en traction conduisant a une expansion dans le sens de I’axe (c). Le
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mode de maclage le plus fréquemment observé est le {1012} alors qu’il correspond au plus petit
cisaillement de maclage [Yoo, 1981]. L’expansion engendrée par le mode de maclage {1121}
conduirait a un allongement beaucoup plus important. Le maclage reste une des principales sources de
déformation pour Paton en dessous de 400°C. Il observe dans un monocristal de titane contenant de
200ppm a 250ppm d’oxygeéne des macles {1122} de 25°C a 300°C. De 400°C a 800°C une
combinaison de macle {1011} et du glissement (c+a) est observée. Le glissement (c+a) agit pour 60%
de la déformation a 400°C et 90% a 800°C [Paton, 1970]. Le glissement (c+a) jouerait donc un rdle
primordial a hautes températures. Ces observations restent pertinentes dans le cas d’un monocristal
mais sont difficilement transposables aux microstructures classiques du titane qui sont généralement
poly cristallines. Ainsi, quelle que soit la direction de sollicitation, il y aura toujours des grains
orientés favorablement pour le glissement prismatique et ils limiteront, voire occulteront, 1’activation
des autres systémes plus coliteux en énergie.

800 1 -O-Glissement Prismatique <a>
<FGlissement basal <a>
-Gl -<
600 1 Glissement -<cta>
«
<Y
2
<
w
g 400 A
O
200 A
0
-400 200 0 200 400 600 800

Temperature (°C)
Figure 1.23 — Evolution de la valeur de la CRSS en fonction de la température pour les systemes de
glissement prismatique et basal suivant (a) et pour le systéme de glissement pyramidal de premiére
espéce suivant (c+a) d’un monocristal de Ti-6,6Al, adapté de [Liitjering, 2010]

Enfin, pour obtenir le comportement d’un alliage, comme le TA6V, il faut considérer le role
des ¢éléments d’addition, qu’ils soient en insertion ou en substitution. En effet, 1’ajout d’éléments
d’addition comme I’aluminium augmente la CRSS du glissement prismatique le mettant ainsi en
compétition avec le glissement basal [Sakai, 1974b]. Les valeurs de la CRSS calculées par Bridier et
al. et Jones et al. sont reprises dans le Tableau 1.6. Cela permet d’expliquer certains résultats de
Bridier. En effet, Bridier en déformant en traction monotone un alliage de TA6V bimodal a pu mettre
en évidence les glissements prismatique, basal et pyramidal de premicre espéce, avec une
prédominance des glissements prismatique et basal [Bridier, 2006]. Le glissement pyramidal de
premicre espece est observé seulement si son facteur de Schmid est supérieur a 0,47 et aussi parfois
sous forme de glissement dévié. Il a aussi noté que I’activation de ces systémes de glissement se fait
deés 800MPa pour une limite d’élasticit¢ a 940MPa. De plus, la plastification des grains a lieu
préférentiellement dans les grains judicieusement orientés selon la loi de Schmid. Ainsi, dans le TA6V
I’activation du glissement selon (c+a) au sein des nodules o est trés rarement observée [Zaefferer,
2003] [Bridier, 2006], voire jamais observé [Castany, 2007]. Sa CRSS est généralement deux fois
supérieure a celle selon (a) [Liitjering, 2010].
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Tableau 1.6 - Valeurs de la CRSS des glissements prismatique et basal pour le TA6V selon Bridier et

Jones.
Type de glissement CRSS en traction (MPa) [Bridier, 2006] | CRSS en compression (MPa) [Jones, 1981]
Prismatique 388 392
Basal 373 444
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Figure 1.24 - Représentation des systémes de glissement dans la maille f§ et dans la maille

1.5.1.2 Déformation de la phase f

Les grains B, sont composés de phase o lamellaire dans une matrice de phase B. La finesse de
la microstructure rend difficile 1’étude des mécanismes de déformation qui s’y activent. De plus, la
plasticité s’initiant d’abord au sein des grains équiaxes, I’étude de la plasticité¢ dans les grains P est
moins courante. En ce qui concerne la phase [, la maille est cubique centrée. Le systéme de glissement
principal de la maille cubique centrée se fait dans le plan dense {110} selon les directions (111). Ce
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systéme de glissement est repris dans la Figure 1.24. Il est généralement admis que la phase B est
beaucoup plus difficilement déformable que la phase a. En effet, sa limite d’¢élasticité (900MPa) est
supérieure a celle de la phase o (450MPa) a I’ambiante [Ankem, 1986] et de 1’ordre de 550MPa a
500°C contre 250MPa pour a [Bourgeois, 1997]. Bourgeois observe une plasticité de 0,45% dans B a
500°C sous 550MPa. Elle met en évidence la plastification de B lors d’essais réalisés sur un alliage de
titane B métastable plus riche en phase f que le TA6V. Mais cette plastification de B ne semble ni
gouverner le comportement plastique ni le fluage de 1’alliage Ti-6246. De plus, la majorité des alliages
de titane étudiés sont des alliages de titane a, quasi-o ou a+f présentant une trés faible proportion de
. Donc méme si quelques auteurs observent la déformation de la phase B [Bourgeois, 1997] [Ambard,
2001] [Savage, 2004], il est souvent convenu de résumer 1’étude de la déformation a celle de la phase
a. Toutefois, son étude est inévitable dans le cas des alliages de titane . Une étude des mécanismes de
déformation d’alliages de titane B métastable peut étre lue dans la thése de Nicolas Escalé [Escalé,
2012]. Si la phase B n’est pas prise en compte lors de 1’étude de la déformation, c’est aussi parce
qu’elle ne présente pas un frein majeur a la transmission de la déformation entre les lattes o, [Castany,
2007]. En effet, la matrice reste généralement peu désorientée par rapport a la phase o, (selon les
relations de Burgers). Ainsi le glissement peut étre transmis. La déformation de la phase o, est donc
I’¢lément majeur de la plasticité des colonies. Dans le cas du TA6V a température ambiante Castany y
observe un glissement exclusivement selon (a) [Castany, 2007].

1.5.1.3 Déformation de linterface a/ff
La complexité de la microstructure de 1’alliage étudié engendre plusieurs types d’interfaces :

a,/P : Interface entre un grain équiaxe a, et la phase 8

a,/a, : Interface entre deux grains équiaxes o,

oy/P : Interface entre une latte de phase o et la matrice f3

Colonie/colonie : Interface entre deux colonies de phase lamellaire o, et de matrice f3

Le role de ces différentes interfaces a été¢ étudié vis-a-vis de la plasticité par Castany [Castany,
2007]. 11 a pu conclure que I’interface a,/P était un site privilégié pour I’émission de dislocations.
L’interface ay/o, est un frein a la transmission du glissement. Cependant, le glissement peut étre
transmis si les deux grains sont faiblement désorientés. Cette transmission engendre toutefois des
dislocations résiduelles qui restent bloquées a I’interface dans le grain initialement déformé. Les lattes
05 au sein d’un méme grain P, sont organisées en colonies dans lesquelles les lattes sont paralléles, trés
faiblement désorientées les unes par rapport aux autres et suivent les relations de Burgers avec la
matrice  [Bhattacharyya, 2003] [Stanford, 2004]. Ainsi au sein d’une méme colonie les interfaces
os/p ne sont pas des freins majeurs a la transmission du glissement. Suri a montré que ces interfaces
n’étaient pas liées a la limite d’¢élasticité [Suri, 1999], toutefois Castany maintient que méme si elles ne
jouent pas un rble dans le durcissement de ’alliage, elles jouent un réle pour la déformation. Par
contre entre deux colonies adjacentes la désorientation peut €tre forte. Dans ce cas c¢’est I’interface
entre deux colonies qui s’avére étre 1’obstacle le plus difficile & traverser pour la transmission du
glissement. Si ces observations sont communément admises actuellement au sein du titane et de ses
alliages, elles peuvent étre nuancées par certaines études qui prétent a l’interface oy/p un role
prépondérant a la limitation de la transmission du glissement. Savage a rappelé, sur du Ti-6242, que
méme en respectant les relations de Burgers il existe un écart de 0,7 a 11,1 degrés entre les directions
de glissement (a) des lattes o et les directions de glissement dans B. Ainsi le franchissement de la
matrice  génére a l’interface oy/p des dislocations résiduelles traduisant I’écart entre les deux
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systémes de glissement [Savage, 2004]. Ainsi la transmission de la déformation apparait possible et
relative & 1’écart de désorientation. Ces observations ont exclusivement été¢ faites a 20°C et la
transmission du glissement a I’interface oy/p pourrait étre plus rare a hautes températures. En effet, a
565°C dans le Ti-6242 Viswanathan n’observe aucune transmission de la déformation [Viswanathan,
2002], tout comme Semiatin dans le Ti-6Al-4V entre 800°C et 900°C ou la prise en compte de
I’interphase oy/p dans la loi de Hall et Petch permet alors d’expliquer la déformation mesurée
[Semiatin, 2001]. La transmission du glissement a travers I’interface n’est pas un simple mécanisme
de transfert de dislocations. Il dépend du glissement activé initialement dans la phase o [Suri, 1997].

Bourgeois explique le comportement viscoplastique de I’alliage Ti-6246 sans impact de la
matrice f ou de I’interface o/f, elle en conclue que I’étude du comportement seul de la phase o est
suffisante pour caractériser celui de I’alliage [Bourgeois, 1997]. Bridier conclue de maniére générale
que dans un alliage de TA6V bimodal, ce sont les grains a équiaxes qui plastifient les premiers ;
lorsque la déformation est suffisante celle-ci est transmisse aux lattes de phase a [Bridier, 2006]. Au
cours de notre étude ’analyse des systémes de glissement a uniquement été réalisée pour de faibles
déformations. L’étude se portera donc majoritairement sur le comportement de la phase o des grains
équiaxes.

1.5.2 Le fluage du titane
L.5.2.1 Le fluage a basse température (T < 200°C)

Le titane est réputé pour fluer dés la température ambiante, comme le zirconium. Ce fluage a
été largement étudié [Adenstedt, 1952] [Thompson, 1973] [Odegard, 1974] [Fujishiro, 1977] [Thorpe,
1978] [Evans, 1979] [Imam, 1979] [Hack, 1982] [Miller, 1987] [Pujol, 1994] [Neeraj, 2000] [Jousset,
2008]. Toutefois, si le fluage est activé dés la température ambiante, celui-ci nécessite néanmoins un
certain niveau de contrainte. Le niveau de contrainte appliqué est généralement rapporté en fonction de
la limite d’élasticité a la température considérée et mesurée par un essai de traction a vitesse de
déformation imposée constante (=~ 10™*s™). Ainsi, il est reporté une activation de la déformation en
fluage généralement & partir d’une contrainte valant 80% de la limite d’élasticité (¢ = 0,8xG¢,0,). Une
autre contrainte est mise en évidence autour de 90% de la limite d’¢élasticité. Pour une contrainte située
entre 80% et 90% les courbes de fluage ne présentent qu’un unique stade primaire. La vitesse de
déformation diminue continfiment jusqu’a une vitesse de déformation nulle. La déformation générée
reste faible malgré plusieurs milliers d’heures d’essai. Ces niveaux de contrainte ne conduisent pas a la
rupture du matériau. Ce type de fluage est appelée fluage épuisement et est aussi appelé fluage
logarithmique a cause de la forme de ses courbes. 11 est généralement modélisé par la loi suivante :

e=¢g+ax[In(yxt+ 1] éq. I.1

Dans cette équation € est la déformation, g, la déformation instantanée, t le temps et a, y et s
des constantes dépendant des propriétés physique du matériau. Pour un rapport de charge supérieur a
90% de la limite d’¢lasticité, les courbes de fluage se composent d’un stade primaire et d’un stade
tertiaire. La déformation générée par le stade primaire est significative (plusieurs pourcents). La
déformation augmente lorsque la contrainte augmente, le fluage est plus rapide lorsque la contrainte
est augmentée. La vitesse de déformation diminue tout au long du stade primaire jusqu’a atteindre un
minimum de vitesse de déformation. Une fois ce minimum atteint la vitesse de déformation augmente
au cours d’un stade tertiaire conduisant a la rupture du matériau. Les travaux d’Odegard et al.
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[Odegard, 1974] et ceux de Neeraj et al. [Neeraj, 2000] plus récemment explicitent a température
ambiante la corrélation possible entre le comportement en traction, c'est-a-dire sous une vitesse de
déformation imposée constante et le comportement en fluage. Ils concluent que le fluage a basses
température est une manifestation de la sensibilité a la vitesse de déformation de I’alliage.

La déformation engendrée par le fluage basse température se caractérise généralement par
d’intenses bandes de glissement. Le glissement est planaire et prend la forme d’empilement de
dislocations. Odegard et al. associe ce fluage basse température du TA6V a la traversée des obstacles
interstitiels grace a [D’activation thermique [Odegard, 1974]. Ce domaine du fluage a basses
températures est limité entre 20°C et 200°C pour les alliages de titane car a plus hautes températures
d’autres comportements sont observés, détaillés dans les paragraphes suivants.

L.5.2.2 Le fluage a haute température (T > 450°C)

A haute température, un fluage plus classique est observé. La courbe de fluage présente trois
stades : primaire, secondaire et tertiaire. Ces trois stades sont représentés sur la Figure 1.25 et détaillés
dans les paragraphes suivants selon leur ordre d’apparition.

Figure 1.25 - Courbe type du fluage a hautes températures pour le TA6V

Le premier stade est le stade primaire ou la vitesse de déformation diminue rapidement jusqu’a
atteindre une valeur minimale. Pendant ce stade il y a création et propagation de dislocation. Elles ne
forment pas de structure particuliére. La formation de bandes ou lignes de glissement par déplacement
des dislocations peut étre constatée. Ces bandes font I’objet d’une intense plasticité qui peut se
propager au travers de plusieurs grains. Au cours du temps, la densité de dislocation diminue. Ce stade
est généralement modélisé par la loi d’Andrade reprise par 1’équation éq. 1.2.

e=Axt? éq. 1.2
Dans cette équation € correspond a la déformation, t au temps et A et a sont des constantes qui

dépendent des propriétés du matériau. Andrade reporte pour valeur de a 0,33 [Andrade, 1910]. La loi
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est parfois utilisée pour modéliser le fluage épuisement aux basses températures et plus précisément a
température ambiante. Différents auteurs donnent des valeurs plus faibles pour le TA6V. Chu mesure
une valeur de 0,2 pour a afin de décrire le comportement du TA6V pour de faibles contraintes [Chu,
1970]. Cette faible valeur indique que I’épuisement est particulie¢rement lent, la déformation est
généralement reliée a un mécanisme de montée des dislocations et un glissement dévié autour des
obstacles.

Le deuxi¢me stade est le stade secondaire ou la vitesse de fluage reste constante et égale a la
vitesse de fluage minimale, ce stade correspond généralement a la majeure partie du fluage. Lors de ce
stade les dislocations s’assemblent pour former une structure cellulaire. La densité de dislocation reste
stable, due a une compétition entre la restauration dynamique et 1’écrouissage stabilisant la
configuration des dislocations. Ceci explique la vitesse de déformation constante. Cette vitesse de
fluage secondaire constante dépend de la contrainte et de la température. Ce fluage est généralement
associé¢ a un modele de diffusion des atomes au sein de la matiere. La vitesse de fluage secondaire est
expérimentalement trouvée proportionnelle au coefficient d’autodiffusion [Kanter, 1938]. Une loi
acceptable pour décrire ce phénoméne est :

) Dy (o\" ]
E=A (ﬁ) (E) éq. L3

Ou o est la contrainte appliquée, p le module de cisaillement, b la dimension atomique, D le
coefficient d’autodiffusion et A et n des constantes qui dépendent des propriétés du matériau. Cette
équation est généralement simplifiée en une simple loi puissance de la contrainte avec un coefficient B
qui dépend de la température :

&= Bo" éq. L4

Le fluage étant un phénomeéne activé thermiquement la dépendance a la température peut étre
extraite du coefficient B par une loi d’ Arrhenius et la loi de Norton est obtenue :

o Q ,
&g =_Co"exp (— ﬁ) éq. L5

Dans cette équation, C est une constante qui dépend des propriétés du matériau et
indépendante de la température et de la contrainte, R est la constante des gaz parfaits, T la température
et Q I’énergie d’activation du mécanisme de fluage. Ainsi I’identification des parameétres n et Q
permet de caractériser le mécanisme contrdlant le fluage. Le fluage a haute température est souvent
controlé par la diffusion, ces modéles prédisent donc une énergie d’activation proche de 1’énergie
d’autodiffusion du métal étudié ou proche de I’énergie d’activation de la diffusion des atomes en
solution dans le cas des alliages. Expérimentalement cette énergie est bien souvent indépendante de la
température et de la contrainte [Nabarro, 1995]. Cependant une large gamme de valeurs est recensée
pour "autodiffusion du titane : 123 [Libanati, 1963], 150 [Dyment, 1968], 241 [Malakondaiah, 1982]
et 303kJ/mol [Koppers, 1997]. Ces valeurs ont été mesurées par radio traceur. L’énergie d’activation
de la diffusion de I’aluminium dans le titane est de 329kJ/mol [Koppers, 1997]. Dans le cas de
I’oxygeéne des valeurs de 68, 109, 140kJ/mol [Miller, 1987] sont reportées dans la littérature.
Expérimentalement, les valeurs mesurées pour 1’énergie d’activation du fluage sont trés variées. Sous
400°C, Rosen donne une valeur de 50kJ/mol pour le TA6V et une valeur de 188kJ/mol au-dessus de
400°C [Rosen, 1976]. Li donne une valeur de 185kJ/mol pour des températures supérieures a 400°C
sur du TA6V [Li, 2011]. Malakondaiah rapporte une valeur de 104kJ/mol sous 700°C et une valeur de
273kJ/mol au-dessus pour du titane o [Malakondaiah, 1981]. Une énergie d’activation de 236kJ/mol
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est donnée par Jaffee pour du titane au-dessus de 700°C [Jaffee, 1973]. Rosen interpréte le changement
d’énergie d’activation a 400°C comme la transition entre le controle du fluage par la diffusion de
I’oxygene sous 400°C et le controle par I’autodiffusion du titane au-dela de 400°C. Malakondaiah
quant a lui explique le changement d’énergie d’activation qu’il mesure a 700°C par une transition entre
un mécanisme de diffusion aux joints de grains (fluage Coble [Coble, 1963]) et une diffusion en
volume (fluage Herring [Herring, 1950]). Toutes ces études ne sont pas incompatibles et donnent un
mécanisme contrdlé par la diffusion de 1’oxygene sous 400°C, par I’autodiffusion du titane aux joints
de grains de 400°C a 700°C et finalement un contréle par autodiffusion du titane en volume au-dela de
700°C.

En ce qui concerne I’exposant de puissance de la contrainte, les modeles de diffusion donnent
une vitesse de déformation proportionnelle au cube de la contrainte (n=3), que la diffusion se fasse en
volume (fluage de Herring [Herring, 1950]) ou suivant les joints de grains (mécanisme de Coble
[Coble, 1963]). Toutefois les valeurs mesurées reportées dans la littérature sont bien souvent
supérieures : entre 4 et 5 jusqu’a 700°C [Es-Souni, 2000] [Es-Souni, 2001] [Zhu, 1999] [Reis, 2005]
[Viswanathan, 2002] pour des contraintes comprises entre 25% et 80% de la limite d’élasticité. Pour
des niveaux de contrainte plus faibles une valeur de 1 est obtenue [Viswanathan, 2002] [Quast, 2007]
et des valeurs qui varient et augmentent (> 10) rapidement pour des contraintes supérieures a 80% de
la limite d’élasticité. Ces hautes valeurs n’ont plus de sens physique réel et ne caractérisent aucun
mécanisme de déformation. Ce domaine est souvent qualifi¢ de rupture de la loi puissance (power law
breakdown) [Nabarro, 1995].

Le dernier stade est le stade tertiaire, celui-ci se caractérise par une striction et un
endommagement du matériau. La diminution de la section portante augmente localement la contrainte,
engendrant une augmentation trés rapide de la vitesse de déformation jusqu’a la rupture du matériau.

1.5.2.3 Le fluage aux températures intermédiaires (250°C < T < 400°C)

Quelques études ont été menées sur 1’étude du fluage du zirconium [Thorpe, 1978] [Prioul,
1995] [Warda, 1973] [Snowden, 1970] [Pujol, 1994] dans le domaine des températures intermédiaires
mais rarement sur les alliages de titane [Neeraj, 2000] [Suri, 1997] [Jousset, 2008]. Les deux alliages
présentent des comportements en fluage similaires avec un domaine de températures intermédiaires ou
le fluage est particuli¢rement limité. Jousset observe pour le Ti-6242-Si et Pujol pour le zirconium o le
blocage de la viscosité dans ce domaine de température. La déformation s’épuise rapidement
(quelques heures) pour ne plus évoluer. La vitesse de déformation diminue plus rapidement que lors
du stade primaire du fluage aux basses températures et les niveaux de déformation atteints sont bien
plus faibles. La vitesse de fluage devient nulle en quelques dizaines d’heures. En raison du faible
impact sur la déformation de 1’alliage ce domaine de fluage est rarement étudié. Toutefois, ce domaine
fait I’objet d’un plus grand nombre d’études en traction et est reconnu comme étant un domaine
d’anomalie de comportement généralement expliqué par des phénomenes de vieillissements
dynamiques [Thorpe, 1978] [Prioul, 1995] [Jousset, 2008]. Dans ce domaine les alliages présentent
une sensibilité a la vitesse de déformation nulle faisant le lien avec la manifestation du fluage a basses
températures di a la sensibilité a la vitesse de déformation.

L’interprétation de la viscosité des alliages de titane est donc généralement scindée en deux :
le fluage aux basses températures et le fluage aux hautes températures. Il est délicat de relier ces deux
domaines puisque si I’interprétation du fluage haute température se fait sur la vitesse constante du
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stade secondaire, celui-ci n’existe pas aux basses températures puisque la vitesse ne cesse de diminuer.
De plus, les mécanismes activés lors du primaire et lors du secondaire sont différents. Ainsi la
comparaison de I’un des domaines par rapport a [’autre est difficile et apporter une explication globale
au comportement visqueux est compliqué.

1.5.3 Anomalie de viscoplasticité de 20°C a 600°C

Jousset propose dans ses travaux de thése une explication trés compléte des mécanismes de
déformation et de I’anomalie de viscoplasticité¢ de 20°C a 600°C pour un alliage de titane Ti-6242
[Jousset, 2008]. Ce domaine de température est le lieu de la compétition entre deux modes de contrdle
de la déformation en fonction de la température et de vitesse de déformation : le mode trainage (drag
solutes) et le mode friction (friction regime). Un nuage de soluté est formé par la migration des atomes
de soluté grace a I’activation thermique de la diffusion vers le voisinage et le caeur des dislocations.
Lors du mode trainage, les dislocations mobiles trainent ce nuage de solutés. La vitesse d’avancée des
dislocations est liée a la vitesse de diffusion des solutés. Ainsi, le mode trainage est favorisé aux
hautes températures et faibles vitesses de déformation. A haute température, I’activation thermique de
la diffusion des solutés facilite leur mobilité et leur capacité a suivre les dislocations. De la méme
maniére une faible vitesse de déformation imposée limite la vitesse de déplacement des dislocations et
ainsi permet aux solutés de suivre leurs déplacements. Lors du mode friction les solutés sont
immobiles pour les dislocations : soit a cause d’une température trop faible pour la diffusion, soit a
cause d’une vitesse de déformation trop importante pour qu’ils suivent les dislocations. Dans ce mode
les solutés jouent le role d’obstacle a la plasticité intégrés au freinage du réseau cristallin. Ce n’est que
par une augmentation de la contrainte que les dislocations peuvent compenser la force de friction du
réseau et se déplacer. Une origine a cette force de friction a été proposée au travers de différents
modeles sur le glissement du plan prismatique. Farenc propose dans ses travaux de thése, tout comme
Lecomte, un résumé des différents modéles aux basses températures [Farenc, 1992] [Lecomte, 2000].
Il est intéressant de retenir le développement du mécanisme de Peierls [Peierls, 1940] [Nabarro, 1947]
proposé par Levine [Levine, 1966] et Sastry et al. [Sastry, 1972] ou la dislocation se stabilise dans une
vallée de Peierls paralléle aux rangées atomiques denses en I’absence de contrainte. Le mouvement
nécessitera le passage des vallées par la formation et propagation de doubles décrochements
correspondant a la somme d’une énergie d’activation thermique et a I’énergie de force de friction.
Cependant, ce modele ne permet pas d’expliquer la présence de dislocations vis rectilignes et I’écart a
la loi de Schmid observés par Naka [Naka, 1991].

NN

Figure 1.26 - Schématisation du mécanisme de Peierls [Caillard, 1996]

Un mécanisme de Peierls étendu a donc été proposé par Couret et Caillard et développé sur le
béryllium [Couret, 1991] [Couret, 1989a] [Couret, 1989b]. Dans ce modéle la dislocation avance par
un mécanisme de blocage déblocage d’une position sessile a une position glissile, comme schématisé
sur la Figure 1.27. La force de friction résulte de la dissociation du cceur de la dislocation hors de son
plan de glissement lorsqu’elle se trouve en position sessile. La dislocation se dissocie selon le schéma
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¢établi par Naka [Naka, 1988]. Le déblocage correspond a la recombinaison de la dislocation. Farenc
observe que les dislocations ne semblent pas étre affectées par les solutés lors de la position glissile,
mais ils peuvent épingler les dislocations lorsque le coeur s’¢tale de nouveau en position sessile
[Farenc, 1992]. Ainsi, la dislocation devant se libérer progressivement de tous ses ancrages, la vitesse
de déformation sera réduite par les solutés. Ce modele permet de tenir compte des dislocations vis
rectilignes et de I’écart a la loi de Schmid.

mefastable aond glissile

AT

stable and
sessile
Figure 1.27 — Mécanisme de Peierls étendu, blocage déblocage [Caillard, 1996]

Il existe un domaine intermédiaire de température ou les deux modes sont en compétition. Ce
domaine correspond au vieillissement dynamique de 1’alliage. Les conditions de température et de
vitesse de déformation sont telles que les solutés migrent dans le coeur ou au voisinage des dislocations
mais ne sont pas assez mobiles pour suivre la déformation. Ainsi, le nombre d’ancrage a briser par la
dislocation augmente. Une contrainte plus importante sera donc nécessaire pour activer la plasticité.
Une augmentation ou une stabilisation de la contrainte d’écoulement de I’alliage en fonction de la
température est observée dans ce domaine [Strudel, 1979]. La Figure 1.28 reprend les résultats de Naka
de la mesure de la CRSS du glissement prismatique sur du titane qui est liée a la contrainte
d’écoulement en fonction de la température ou il met en évidence le domaine DSA [Naka, 1982]. Ce
plateau a aussi été observé par plusieurs auteurs sur du titane [Doner, 1973] [Conrad, 1981] [Akhtar,
1975] et du zirconium [Derep, 1980] [Trojanova, 1995].

p
-3
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Figure 1.28 - Evolution de la CRSS du glissement prismatique en fonction de la température dans le Ti-
630ppm O [Naka, 1982]
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Ce domaine peut aussi se manifester sur les courbes de traction par des serrations, phénomeéne
de Portevin-Le Chatelier (PLC). Ces serrations sont des instabilités plastiques qui traduisent une
libération de plasticité dans le matériau dont la morphologie, la fréquence et I’amplitude sont variables
en fonction des conditions de température et de vitesse de déformation. A 1’échelle microscopique, les
libérations de plasticité sont la manifestation du désancrage soudain des dislocations de leur
atmosphére de solutés grace a 1’énergie mécanique accumulée entre deux libérations. Strudel a
synthétisé schématiquement ces domaines de comportement par un diagramme contrainte/vitesse de
déformation repris par la Figure 1.29. La partiec A du diagramme correspond a une contrainte T,
traduisant 1’effet durcissant de I’introduction de soluté dans le réseau cristallin par rapport au matériau
pur. La partie D, pour les faibles vitesses de déformation ou les hautes températures, correspond au
mode trainage ou les dislocations se déplacent avec leur atmosphére de solutés. La partie B représente
le domaine d’ancrage et désancrage des dislocations. La force de trainage exercée par les solutés sur
les dislocations et freinant leur déplacement augmente avec la mobilité des solutés et diminue avec
I’augmentation de température dans ce domaine. La partie F, pour les fortes vitesses de déformation ou
les basses températures, correspond au mode friction ou les solutés sont immobiles pour les
dislocations et participe au freinage des dislocations par le réseau qu’elles traversent.
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Figure 1.29 — Diagramme contrainte/vitesse ressenti par une dislocation dans un réseau contenant des
atomes de soluté [Strudel, 1979]

Une partie du domaine B, domaine PLC, (généralement pour les faibles vitesses de
déformation du domaine) est caractérisée par une sensibilité a la vitesse de déformation (SRS — Strain
rate sensitivity) négative alors qu’elle est positive lors d’une déformation trés majoritairement
contrélée par le mode trainage ou par le mode friction [Molénat, 1997]. La SRS est définie par
I’équation €q. 1.6, ou & est la contrainte et € la vitesse de déformation. La SRS correspond a I’inverse
de I’exposant n de la dépendance a la contrainte de la déformation par fluage.

éq. 1.6

Jdlno
SRS=( )
T

dlné
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Jousset délimite ces trois domaines dans le cas du Ti-6242-Si pour une déformation de 10™s™
de la maniére suivante :

e De 600°C a 200°C, mode trainage
e De 400°C 4 200°C, vieillissement dynamique (DSA)
e De 400°C a 20°C, mode friction et vieillissement statique (Static Strain Ageing SSA)

Ces domaines se retrouvent sur I’évolution de 1’énergie et du volume d’activation apparent du
glissement avec la température pour le titane pur, comme le montre respectivement la Figure 1.30 et la
Figure 1.31, ou Conrad a reporté l’énergie d’activation et le volume d’activation apparent du
glissement basal de 0K a 1000K. Le volume d’activation apparent est défini selon 1’équation éq. 1.7,
cette grandeur n’a pas de réelle existence physique mais peut étre apparentée a une aire balayée par
une dislocation de vecteur de Burgers b. Comme la sensibilité a la vitesse de déformation, le volume
d’activation apparent est un outil d’analyse et de caractérisation possible des mécanismes de
déformation. En effet, le changement de mode de déformation peut étre révélé par une divergence de
la valeur du volume d’activation apparent mesurée.

V, = RT (a In 5) 6q. 1.7
= €q. 1.
Figure 1.30 - Evolution de I'énergie d'activation Figure 1.31 - Evolution du volume d’activation

du glissement basal en fonction de la apparent du glissement basal en fonction de la
température pour du titane pur [Conrad, 1981] température pour du titane pur [Conrad, 1981]

Le changement de comportement en fonction de la température peut aussi étre observé en
fluage. Pujol observe le méme phénoméne d’anomalie de comportement dans un domaine de
température pour le zirconium [Pujol, 1994]. Pour des températures inférieures a 150°C, le fluage est
activé pour les contraintes proches ou supérieures a la limite d’¢élasticité. De 200°C a 300°C, le blocage
du fluage est toujours observé, avec un stade primaire plus faible. La présence d’une SRS négative,
d’un crochet de traction, de bandes de Liiders et d’instabilité a la mise en charge traduisent les
phénomenes de vieillissement dynamique toujours actifs. Pujol reléve, a partir de 150°C, un nouveau
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mode de restauration en mode friction se mettant en place et différent du mode trainage a 600°C. Il y a
toujours un blocage du fluage sous une contrainte seuil proche de la limite d’élasticité mais le stade
primaire est beaucoup plus court (< 50h) et atteint jusqu’a 6% de déformation avant blocage. Pour une
contrainte appliquée supérieure a la limite d’élasticité la plasticité s’entretient et conduit a la rupture.
A température ambiante les mémes mécanismes qu’a 150°C sont observés mais avec une cinétique
plus lente. La contrainte seuil de blocage diminue (elle devient plus faible que la limite d’élasticité).
Les énergies d’activation sont plus basses au voisinage de la température ambiante alors que les
volumes d’activation augmentent. Cependant, de nombreux systémes de glissement sont activés avec
des vecteurs de Burgers et des plans de glissement différents conduisant a 1’augmentation de la densité
de dislocations et mis en concurrence avec des phénomeénes de restauration. Ainsi, il est impossible de
donner un sens physique de DI’activation d’un mécanisme a ces valeurs d’énergie et de volume
d’activation apparent.

Pour des études a I’ambiante Jousset recommande de prendre en compte le role de I’hydrogéne
qui est aussi actif que I’oxygéne a 600°C. L’hydrogéne accompagne et facilite la plasticité. Les travaux
de thése de Mignot ont montré que la résistance au fluage et en particulier au fluage primaire décroit
avec les teneurs croissantes en hydrogéne [Mignot, 2003]. L’hydrogéne est plus soluble dans la phase
BB 75% / o 25%), donc l’effet sera plus marqué dans les alliages . Dans le cas du TA6V, la
solubilité de I’hydrogene est limitée a 40ppm dans la phase o et la proportion en phase B est faible,
I’effet de I’hydrogene est supposé négligeable. Toutefois, des études sur la fissuration ont montré que
pour seulement 10ppm d’hydrogene des fissurations sous-critiques pouvaient apparaitre dans 1’alliage
Ti-6246 (plus riche en B que le TA6V). L’énergie d’activation de la diffusion de I’hydrogéne dans le
titane o est proche de 40kJ.mol” dans la plage 500°C — 900°C [Liitjering, 2010], Feaugas et Conforto
reportent des valeurs de 36,8kJ.mol" dans le titane a pur et de 34,5kJ.mol” dans le titane a contenant
15% atomiques en équivalent oxygene [Feaugas, 2007].

1.5.4 Ordre a courte distance

Comme vu précédemment pour des raisons de géne stérique 1’oxygeéne occupe les sites
octaédriques mais pas tous. Par exemple, Yamaguchi et al. ont montré qu’un plan basal (0001) sur
deux du réseau constitué par les sites octaédriques, se rempli d’oxygeéne et donne lieu a une structure
Ti,O [ Yamaguchi, 1969]. Les deux autres structures Ti30 et TigO en dérivent. Les sites vacants dans le
sous réseau de 1’oxygene sont ordonnés : dans Ti;O un tiers des sites du plan de base sont vacants,
pour TigO les deux tiers le sont. Le remplissage préférentiel génére des directions préférentielles du
type <1123> riches en oxygene. Weissman et al. mesure une mise en ordre de I’oxygene qui se produit
pour une teneur de 3% en masse [Weissman, 1970]. Plus récemment Liu et al. montrent que la mise en
ordre commence des 0,65% en masse d’interstitiels [Liu, 1988]. La mise en ordre de 1’oxygéne peut
étre révélée par la présence de deux dislocations appariées en téte d’empilement, contrairement au
reste de I’empilement. L’ordre a courte distance est brisé par les premiéres dislocations et ne peut pas
étre restauré. Le caractére trés planaire du glissement a été attribué a I’ordre a courte distance par
Neeraj et al. [Neeraj, 2000] [Neeraj, 2001].
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I1.1 Méthodes et appareils de caractérisation de la métallurgie

La thése a été I’occasion de réaliser la caractérisation de 1’alliage aussi bien d’un point de vue
métallurgique que mécanique. Dans ce but une diversité de techniques expérimentales a pu étre
utilisée, associées a leur propre méthode de préparation. L’ensemble des appareils utilisés, des
techniques appliquées et des préparations des échantillons est décrit dans ce chapitre.

11.1.1 Préparation des échantillons

Les observations métallographiques en microscopie optique et microscopie électronique a
balayage ont été menées aprés un polissage miroir et une attaque chimique. Le polissage est effectu¢
sur papier SiC jusqu’a un grade de 2400, puis est terminé sur un feutre lubrifié avec une solution
diluée d’OPS et d’eau oxygéné, H,O, (70mL + 30mL). La microstructure est révélée par une attaque
chimique au réactif de Kroll (100mL d’eau, 2mL d’acide fluoridrique & 75% et 4mL d’acide nitrique a
65%). Pour éviter un écrouissage trop important de la surface des échantillons analysés par diffraction
des électrons rétrodiffusés (EBSD), une derniére étape de polissage électrolytique a été ajoutée.
L’¢lectrolyte est composé de 90% de méthanol et de 10% d’acide perchlorique et le polissage est
réalisé sous une tension de 25V pendant vingt secondes a une température de 10°C.

Deux types d’observation en microscopie électronique en transmission (MET) ont été réalisés
occasionnant deux types de préparation des échantillons. La premicre observation consiste a
caractériser la microstructure (épaisseur des lattes, morphologie des grains équiaxes et grains
lamellaires) a I’échelle du MET. La deuxiéme observation se focalise sur la caractérisation des
dislocations au sein de la microstructure. Afin de préparer les échantillons observés pour la
caractérisation de la microstructure une lame a été trongonnée au sein de la matiére et amenée a une
épaisseur comprise entre 60pum et 100pm par un polissage au papier SiC. Ensuite, depuis ces lames,
sont prélevés des disques de 3mm de diamétre grace a un emporte-piece. Dans le cas des observations
pour la caractérisation des dislocations, des lames de Imm d’épaisseur ont ét¢ prélevées dans le galet
pour analyser les dislocations au sein de la matiére non déformée et dans la partie utile d’éprouvettes
cylindriques de traction ou de fluage pour observer la configuration des dislocations aprés une
déformation imposée de la matiére. Dans le cas du prélevement dans les éprouvettes déformées, les
observations ont toujours été réalisées dans un plan perpendiculaire a ’axe de sollicitation. Les lames
ont ensuite été polies jusqu’a une épaisseur comprise entre 60um et 100um. Afin de ne pas altérer la
structure des dislocations en déformant les lames avec 1I’emporte-piéce, celles-ci ont été¢ découpées a la
scie a fil diamanté afin d’obtenir des carrés de 3mm de diagonale. Pour les deux types d’observation
les échantillons ont été rendus transparents aux électrons grace & un amincissement par une solution
¢électrolytique au moyen d’un TenuPol 5 de marque Struers. L’¢lectrolyte est un mélange de 600cc de
méthanol, 350cc de 2-butoxyéthanol et 60cc d’acide perchlorique. L’amincissement s’effectue sous
une tension de 25V a une température comprise entre -20°C et -10°C. Deux jets d’¢lectrolyte attaquent
la lame de part et d’autre, jusqu’a la détection d’un trou. Les bords de ce trou sont assez fins (quelques
A) pour étre transparents aux électrons et ainsi étre observés dans un microscope électronique en
transmission.

11.1.2 Les appareils de caractérisation

Les observations en microscopie otique ont été réalisées sur un microscope inversé¢ Olympus
PGM3 de précision, équipé d’une caméra Marlin F146C ou d’un appareil photographique Nikon
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500D. Ce microscope est situé au CIRIMAT dans les batiments de ’ENSIACET a Toulouse. Les
observations ont exclusivement été réalisées en champ clair.

Les observations en microscopie électronique a balayage ont été réalisées sur deux
microscopes différents. Le premier est un LEO 435-VP localisé au CIRIMAT a Toulouse, utilisé¢ sous
une haute tension de 15kV. Il a été utilisé pour effectuer les analyses fractographiques sur éprouvettes
aprés essai. Le second est un microscope de marque JEOL, modéle 6700-F, localisé au service
TEMSCAN de I’Université Paul Sabatier (UPS) a Toulouse. Ce microscope a pour particularité, par
rapport au premier, de posséder un canon a effet de champ (MEB-FEG). 1l a été utilisé sous une haute
tension de 10kV, pour la caractérisation de la microstructure a plus haute résolution, en particulier
pour la caractérisation des lattes de phase o dans les grains § transformée.

La microscopie électronique a permis d’obtenir I’orientation cristallographique des grains par
diffraction des électrons rétrodiffusés (EBSD — Electron BackScaterred Diffraction). Les observations
ont été réalisées par le Laboratoire d’Etude des Microstructures et de Mécanique des Matériaux
(LEM3) a Metz. Les mesures EBSD ont été réalisées sur un MEB JEOL 6490-W avec une caméra
EBSD HKL Nordlys F400 (caméra rapide). Les conditions d’acquisitions sont décrites dans le Tableau
IL.1.

Tableau II.1 - Conditions d'acquisition des analyses EBSD

Taille du spot ~ 5nA

Distance de travail 17mm

Haute tension 20kV
Grossissement MEB x200

Pas de déplacement 1,5um

Temps d’intégration caméra EBSD 12ms

Les observations en microscopie électronique en transmission ont été¢ effectuées sur deux
MET du service TEMSCAN de I’UPS. Le premier MET est un microscope JEOL JEM 2010 équipé
d’un filament en borure de lanthane (LaB¢) et d’un EDX NORMAN permettant d’obtenir une mesure
semi-quantitative de la composition chimique de la zone analysée. Le second MET est un JEOL JEM
2100-F équipé d’un canon a effet de champ permettant de réaliser des images en haute résolution. Il
est aussi équipé d’un capteur EDX Bruker AVS Microanalysis « Quantax ». Les deux MET ont été
utilisés sous une haute tension de 200kV.

Afin de caractériser la composition chimique de I’alliage (en particulier la diffusion de
I’oxygene) suite a des vieillissements thermiques (600°C), des échantillons ont été¢ analysés par
spectroscopie de masse des ions secondaire (SIMS). La technique consiste a extraire les atomes de la
matiére en les ionisant par un faisceau d’ions dits faisceaux primaire. Les ions ainsi extraits forme le
faisceau secondaire qui est analysé en spectroscopie de masse afin d’identifier les espéces présentes.
Cette technique posséde une grande sensibilité pouvant atteindre les 0,1ppb. Les analyses ont été
réalisées au service analyses ioniques du département de physique du laboratoire de I’INSA Toulouse.
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L’appareil utilisé est un CAMECA IMS4F6. Le faisceau primaire utilisé est composé d’ions Cs"
accélérés sous une tension de 10keV. Suite a ce bombardement les ions émis par I’échantillon,
constituant le faisceau secondaire sont extraits sous une tension de -4,5keV avec une densité de
courant de 50nA. Afin de déterminer la répartition de certains éléments chimiques dans 1’alliage, des
cartographies en oxygéne et hydrogéne ont été effectuées ; ainsi que des profils de teneur en oxygéne
pour déterminer la profondeur de diffusion de I’oxygéne. Les échantillons analysés ont été prélevés
dans la zone utile d’éprouvettes de fluage cylindriques. Les échantillons sont donc de forme
cylindrique et possédent un diamétre de 4,5mm et une hauteur comprise entre 2mm et 3mm. Un
schéma des échantillons est donné en Figure II.1. Ensuite, une des faces planes de chaque échantillon a
¢été polie jusqu’a I’OPS. L’analyse d’une zone au bord de ces surfaces a permis d’obtenir la répartition
en hydrogéne et en oxygéne pour une profondeur d’au moins §0um, un schéma de localisation de la
zone analysée est repris en Figure I1.2. De ces cartographies, un profil de concentration est extrait
selon un rayon. L analyse d’un profil de concentration sur une cartographie est illustrée en Figure I1.3.
L’analyse est qualitative et peut étre quantitative grace a I’utilisation d’échantillons de référence de
concentration connue. La concentration en oxygéne dans la matiére étudiée est donnée par
1’¢élaborateur a 1868ppm en milieu de billette.

Zone
analysée

A
150um

2a3mm

Figure II.1 - Schéma de prélévement d'un Figure IL.2 - Schéma de la localisation de la zone
échantillon au sein de la zone utile d'une analysée de 1'échantillon
éprouvette de fluage cylindrique

Cotrsnenls : Cs+ 10Kev, sec —4.5Key
[cnt]
(7 1 | L | 1 | L |

E —160

T T T T T
20 40 (2] 80 100

Figure I1.3 - Profil de concentration en oxygéne obtenu selon un rayon depuis une cartographie de
concentration
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I1.2 Méthodes et appareils de caractérisation de la cristallographie

La texture du galet forgé a été analysée en plusieurs zones. Les mesures ont premiérement été
réalisées par diffraction des rayons X (DRX) puis dans un deuxiéme temps par EBSD. La mesure par
DRX donne une information globale sur la zone analysée alors que I’analyse EBSD donne une
information plus locale. Les résultats en DRX sont donnés sous forme de figure de pdles. La figure de
poles est une projection stéréographique de la normale a la famille de plans diffractant dans le repére
défini de I’échantillon. En exemple, la projection stéréographique du pdle des plans de base de la
maille hexagonale orientés selon une direction privilégiée est schématisée en Figure 11.4. La figure de
poles permet d’identifier la présence d’une texture, c'est-a-dire d’une orientation privilégiée de la
famille de plans diffractant dans la zone analysée. Par exemple la figure b de la Figure II.5 donne les
orientations du plan (0001). Un dégradé de couleur est obtenu en fonction du nombre de fois ou
I’orientation a été mesurée. Ainsi dans ce cas 1’échantillon est texturé avec une forte orientation
privilégiée de I’axe ¢ de la maille hexagonale dans le plan d’analyse. Les résultats en analyse de
texture par EBSD sont aussi donnés sous forme de figure de poles Figure 11.6 ; ils permettent aussi de
réaliser une cartographie de 1’orientation de chaque grain superposable a la microstructure (Figure 11.7
et Figure I1.8). Une couleur est associée a chaque pixel analysé en fonction de I’orientation de la
maille par rapport a la direction de projection.

Figure I1.4 - Schéma de la projection stéréographique du plan basal pour une orientation de la maille
hexagonale compacte
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(10-10) (0001) (10-10) (0001)

Ls
Min=0.121

Figure IL.5 - Figures de péles obtenues par
diffraction des rayons X [Chauveau, 2011]

X

o110

Figure I1.7 - Image en contraste de bandes au MEB- Figure IL.8 - Cartographie d'orientation des
FEG de la microstructure bimodale du TA6V, [Gey, grains, [Gey, 2012]
2012]

Des mesures de quantification de phase ont ét¢ menées par DRX au LEM3 a Metz sur un
goniométre de texture « MFDP ». Ce goniométre est équipé d’un détecteur courbe (cf. Figure 11.9) qui
permet d’acquérir tout un spectre sans avoir besoin de faire varier I’angle 8 (angle d’incidence des RX
par rapport a la surface de 1’échantillon). Afin de « dé-texturer » 1’échantillon, il a été décliné suivant
I’angle y (de 0° a 75°) et tourné suivant I’angle ¢ de 360° (pour chaque valeur de ). Ceci permet de
mettre en condition de diffraction tous les plans et de faire abstraction de la texture de 1’échantillon.
Les données ont été traitées avec le logiciel FullProf par la méthode de Rietveld.
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source RX

-

Figure I1.9 - Photographie du goniométre de texture "MFDP" [Perroud, 2012]

Des analyses en diffraction des rayons X supplémentaires ont été réalisées au CIRIMAT —
ENSIACET, sur un diffractométre SEIFERT 3000TT avec une fente de divergence de 0,2°. La zone
analysée s’étend sur 20mm de long et 2mm de large. En raison de l’absorbance du titane, la
profondeur de pénétration est estimée a 20um.

I1.3 Méthodes et appareils de caractérisation mécanique
11.3.1 Eprouvettes

Les éprouvettes utilisées pour réaliser les essais de traction et les essais de fluage sont des
éprouvettes cylindriques correspondant aux géométries standards utilisées par Turboméca. Les plans
d’usinage de ces deux éprouvettes sont donnés en Annexe 1. Les éprouvettes de traction possédent une
zone utile de Smm de diametre pour une longueur de 32mm. Les éprouvettes de fluage posseédent un
diamétre de partie utile de 4,5mm pour une longueur utile de 22mm.

11.3.2 Moyen d’essais utilisé a Microturbo

Une machine de traction Zwick mécanique, Z150 de capacit¢ 150kN est présente a
Microturbo. Elle est équipée d’un extensometre et elle a permis de réaliser deux essais de traction a
20°C. Ces deux essais ont permis d’obtenir une comparaison entre les protocoles d’essai a Microturbo
et au CIRIMAT. A Microturbo, la traction est pilotée en vitesse de chargement (6MPa/s) dans le
domaine élastique, jusqu’a détection du domaine plastique. La vitesse de chargement imposée se
traduit par une vitesse de déformation de 4x107s" dans le domaine élastique suivie d’une transition
jusqu’a une vitesse de déformation 1x10™*s" dans les premiers instants de plasticité (avant la détection
de la limite d’élasticité). Dans le domaine plastique, 1’essai est piloté par la vitesse de déplacement
traverse imposée de 3x107s™". L’extensométre est retiré en cours d’essai car il n’est pas prévu pour
mesurer la rupture de 1’éprouvette.
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11.3.3 Moyens d’essais utilisés a DGA TA

Un parc de machines de fluage inertielles équipées de fours radiatifs capables de chauffer
jusqu’a 1000°C est présent a DGA Techniques Aéronautiques Centre & Toulouse (DGA TA). La mise
a disposition de 7 bancs de fluage pendant 2 ans a permis de réaliser soixante-dix essais de fluage
jusqu’a rupture. La déformation est mesurée en téte d’éprouvette par un capteur Linear Variable
Differential Transformer (LVDT). Pour certains essais critiques a haute température et forte
contrainte, des machines de traction hydrauliques ont été utilisées. En effet, en raison des conditions
de température et de contrainte, des essais critiques trés courts pour du fluage (inferieur a une heure),
ont été identifiés. La mise en charge est apparue comme cruciale et a pu ainsi étre précisément pilotée
grace a ces machines de traction hydrauliques. En effet, les bancs de fluage classiques sont inertiels et
la charge est appliquée manuellement en ajoutant plus ou moins progressivement des poids. Grace aux
machines de traction hydrauliques il est possible de piloter I’effet de la vitesse de mise en charge et
ainsi de controler la déformation liée a la mise en charge.

11.3.4 Moyens d’essais utilisés au CIRIMAT

Les essais mécaniques réalisés au CIRIMAT se sont déroulés sur une MTS 810
servohydraulique de capacité 100kN équipée d’un four a lampes trois zones pouvant monter en
température jusqu’a 1000°C avec des vitesses de chauffe de 40°C/sec jusqu’a 600°C. La Figure 11.10
est une photographie de la machine d’essai.

E
-.

810 Material Test System

Figure I1.10 - Photographie de la machine d'essai située au CIRIMAT : MTS 810 équipée d'un four a
lampes

Grace a ce moyen d’essai, une caractérisation de 1’alliage de 20°C a 600°C a été entreprise
aussi bien en traction qu’en fluage. Pour ces essais, le contrdle de la température est assuré par 3
thermocouples K soudés sur la partie utile de I’éprouvette. Pour une petite partic des essais,
exclusivement réalisée a 20°C, la déformation a pu étre mesurée par un extensometre. Pour 1’ensemble
des essais n’ayant pas été réalisés a 20°C et aussi pour la majorité des essais réalisés a 20°C, la
déformation a été mesurée par des capteurs LVDT. Quatre LVDT, possédant des précisions de mesure
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différentes sont disponibles. Pour mesurer complétement la déformation, deux LVDT sont nécessaires
lors de I’essai. Le montage de ceux-ci sur 1’éprouvette dans la machine de traction est repris par la
Figure II.11. Ces capteurs LVDT sont situés juste aprés les congés de chaque éprouvette. La
déformation est calculée comme la différence mesurée par les deux LVDT divisée par la longueur
initiale (L) se déformant entre les deux points de mesure. La déformation vraie est ainsi calculée
suivant I’équation éq. II.1. D’aprés une pratique Turboméca, lorsque la mesure du déplacement de
I’éprouvette se fait sur les tétes de I’éprouvette, la longueur L, de I’éprouvette correspond a la
longueur utile additionnée de deux fois le demi-rayon des congés, éq. IL.2. De cette manicre, la
déformation opérant dans les congés et mesurée par le LVDT est prise en compte.

LVDTmobile - LVDTfixe)

Al
e=1In (1 + L_> =In(1 + Lo éq. L1

0

€ : Déformation vraie

e LVDTfixe : Déplacement de I’extrémité de I’éprouvette lice a la partie fixe de la
machine de traction

o  LVDTnobite : Déplacement de I’extrémité de 1’éprouvette liée a la partie mobile de la
machine de traction

e L, : Longueur initiale de 1’éprouvette

Teong

Lo =L, +2X (T) éq. 112

e L, :Longueur utile
® T7.ong : Rayon des congés

Déplacement

Figure IL.11 - Photographie du montage de 1'éprouvette et des LVDT sur la machine de traction

Le choix du couple de LVDT est un compromis entre la précision de la mesure et I’amplitude
de déplacement mesurable. Ainsi, pour des déformations importantes, plus le capteur posseéde une
large course de déplacement et plus sa précision en est diminuée. Cette précision est la principale
source de bruit apparaissant sur les courbes expérimentales. Les caractéristiques des quatre LVDT sont
reprises dans le Tableau I1.2.
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Tableau I1.2 - Caractéristiques des LVDT utilisés

LVDT 14 LVDT 15 LVDT 42 LVDT 20
Course (mm) 40 40 10 6
Précision (um) 28 28 15 10

Dans le cas du LVDT li¢ a la partie fixe de la machine d’essai, le LVDT 20 est privilégié, car
cette zone est sensée avoir le déplacement le plus faible. Ainsi la grande précision de ce LVDT permet
de limiter le bruit sur les courbes expérimentales. Dans le cas du LVDT li¢ a la partie mobile de la
machine d’essai, le choix se fait entre le LVDT 14 et le LVDT 42, en fonction de la déformation a
rupture estimée de I’éprouvette. Typiquement, pour les essais a haute température, ou le matériau est
trés ductile, la forte déformation de I’éprouvette (= 50% a 600°C) impose le choix du LVDT14 pour
suivre la déformation jusqu’a rupture. En revanche, pour les essais réalisés a 20°C, ou la déformation a
rupture est d’environ 15%, le LVDT 42 suffit a suivre la déformation et apporte une plus grande
précision de mesure. Néanmoins certains essais ont été réalisés avec les LVDT 15 et 14, les LVDT 42
et 20 n’étant pas disponibles au début de 1’étude. Trois configurations de LVDT ont été utilisées
correspondant aux indications du Tableau I1.3.

Tableau IL.3 - Les différentes configurations de LVDT utilisées pour la mesure de 1'allongement

Déplacement du mors Déplacement du Amplitude de bruit mesuré
mobile (bas) mors fixe (haut) sur la déformation
LVDT 1 LVDT 14 LVDT 15 6,3x10™ mm/mm
LVDT 2 LVDT 14 LVDT 20 2,3x10*mm/mm
LVDT 3 LVDT 42 LVDT 20 1,6x10*mm/mm
Ext Extensométre < 10°mm/mm

Les contraintes reportées sont des contraintes vraies (0y.qie), C'est-a-dire que la force est
rapportée a la section de I’éprouvette a I’instant de la mesure. En supposant une déformation
homogene et a volume constant, 1’expression de la contrainte vraie est donnée par 1’éq. 11.3. F est la
force appliquée a 1’éprouvette, Sy la section initiale de la partie utile de 1’éprouvette, Al I’allongement
de I’éprouvette et lj la longueur initiale de 1’éprouvette.

F Al F LV DT, opite — LVDTy; ;
Ooraie = — X (1 n _) — (1 n mobile flxe) éq. IL.3
So Lo/ So Lo
Lors d’un essai de traction monotone la déformation est pilotée par la vitesse de déplacement de
la traverse 5x10°mm.s”, soit une vitesse de déformation de 1,6x107*s”. Les essais de traction
monotone ont été réalisés de 20°C a 700°C tous les 50°C.

11.3.5 Dépouillement des essais

La Figure I1.12 reprend la méthode d’interprétation d’une courbe issue d’un essai de traction
monotone. La résistance maximale a la traction (oy) correspond a la contrainte maximale. Le module
d’Young (E) peut étre assimilé a la pente du domaine élastique. Il est a noter que la mesure du module
d’Young par un essai de traction est trés imprécise, d’autant plus que la mesure de la déformation en
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température n’est pas assurée par un extensometre localisé sur la partie utile de 1’éprouvette. La limite
d’¢élasticité a 0,2% (op20) correspond a la contrainte d’écoulement pour 0,2% de déformation
plastique. L’allongement a la rupture (A%) correspond a la déformation de 1’éprouvette lors de sa
rupture.

T‘ Contrainte
6m e o e e o O S e S Eee S e
o) R
0,2% ;
U4
U4
V4
I, P
F4 (T,¢) |
/ I
U4
4 |
E /' 1
/ 1
V4
U4 |
/ !
4 : Déformation
4 —_—
= A%
0,2%

Figure I1.12 - Schéma d'interprétation d'une courbe de traction

La Figure II.13 donne les courbes obtenues pour un méme essai de traction a 20°C en fonction
de l’appareil de mesure de la déformation (LVDT ou Extensométre). oy dépendant peu de la
déformation mesurée, les deux courbes ont donc sensiblement la méme valeur de oy. Il existe un
faible décalage de la mesure de la limite d’élasticité (< SMPa). La mesure du module d’Young par
essai de traction est trés approximative, surtout si la mesure est faite lors de la mise en tension de la
ligne. Ainsi, celui-ci est calculé lors d’une décharge. Cette décharge est pilotée en vitesse de
déchargement et est déclenchée par I’opérateur une fois la limite d’¢élasticité atteinte. Cette opération
permet de solliciter 1’alliage élastiquement avec une ligne de traction de la machine déja mise sous
tension. Ainsi, la réponse élastique du matériau est plus juste grace a 1’élimination des jeux de
montage dans la ligne de traction. Cette opération est moins pertinente a 20°C, lorsque la mesure se
fait avec un extensométre, car celui-ci est fixé sur la partie utile de I’éprouvette et n’est pas influencé
par la mise en tension de la ligne de traction. Toutefois, lors des essais en température ou la
déformation est mesurée par des LVDT sur les tétes de 1’éprouvette, cette opération permet
d’augmenter la précision et de diminuer la dispersion des valeurs de module d’Young obtenues.
Malgré cette précaution, les résultats de mesure sont trés variables lors de 1’utilisation des LVDT et
particulierement en température. De plus, méme si la valeur obtenue par LVDT est stable a I’ambiante
elle reste plus faible que celle obtenue avec extensomeétre qui donne une valeur plus proche de celle
mesurée par propagation acoustique (Annexe 1). Les valeurs de module d’Young ne seront donc pas
exploitées mais peuvent étre données a titre d’indication. Une différence apparait selon I’utilisation
d’un extensométre ou de capteurs LVDT sur la mesure de la déformation a rupture. Ceci s’explique
simplement par le fait que la zone de mesure de 1’extensométre est incluse dans la partie utile de
I’éprouvette ainsi la déformation est rapportée a une distance plus courte que pour les LVDT ; s’ajoute
a cela la localisation de la déformation lors de la striction qui elle aussi est ramenée a une longueur
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plus faible avec I’extensométre. Il est aussi a noter la mise en tension de la ligne de traction
généralement beaucoup plus propre avec I’extensomeétre lors des premiers pourcents de déformation.
Ainsi, nous privilégierons les courbes données par extensométre quand elles existent et les
comparaisons entre des essais ayant les mémes méthodes de mesure. Une décharge est réalisée apres la
limite d’élasticité afin de calculer le module d”Young en s’affranchissant le plus possible des jeux de
montage de 1’éprouvette sur la machine d’essai.
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Température et vitesse de I
200 | déformation constantes :
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I
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Déformation vraic (%)
Figure I1.13 - Comparaison des résultats obtenus par mesure extensométre et par mesure LVDT pour un
méme essai a 20°C

Les essais de traction avec sauts de vitesse de déformation sont des essais de traction au cours
desquels la vitesse de déformation imposée est augmentée ou diminuée lors de la déformation
plastique. Une courbe type de traction obtenue apres essai est donnée sur la Figure 11.14. La vitesse de
déformation des essais de traction monotone (&, = 1,6x10™*s™) est prise comme référence et débute
I’essai (domaine élastique et premiers pourcentages de déformation plastique). La vitesse de
déformation est successivement augmentée ou diminuée d’un facteur 10 lors de la déformation
plastique. Des paliers ot la vitesse de déformation imposée vaut €. = 1,6x107s™ ou &, = 1,6x107s™
sont ainsi obtenus. Ces essais permettent de mesurer la sensibilité de la contrainte d’écoulement a la
vitesse de déformation. Ils ont été réalisés de 20°C a 600°C tous les 50°C. La déformation des
éprouvettes a exclusivement été mesurée par les capteurs LVDT.
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Figure I1.14 - Schéma de la courbe de traction apres un essai de traction avec sauts de la vitesse de
déformation imposée

Les essais de fluage ont fait I’objet de deux campagnes d’essais. La premiére a été réalisée au
CIRIMAT sur la MTS 810 décrite précédemment. Les appareils de mesure de la déformation (LVDT)
et de pilotage de la température (four a lampes) sont les mémes que pour les essais de traction. Les
essais sont menés a force constante, la mise en charge se fait a vitesse imposée. La déformation
reportée dans les résultats est la déformation vraie définie comme précédemment (éq. I1.1). La seconde
campagne d’essais de fluage a été sous-traitée a DGA TA, la majorité des essais ont été réalisés sur
des bancs de fluage a masse inertielle. L’essai se fait a force constante imposée dans des fours résistifs.
Dans le cas d’essais ou la rupture arrive trés rapidement (< 4h) le fluage activé lors de la mise en
charge n’est pas négligeable. Ainsi, afin de maitriser cette mise en charge et de I’enregistrer
précisément, ces essais ont ét¢€ réalisés sur une machine hydraulique équipée d’un four a lampes. En ce
qui concerne les bancs inertiels la déformation est mesurée par LVDT en bout d’éprouvette. Pour la
machine hydraulique la déformation rapportée provient du déplacement de la traverse. Dans les deux
cas la déformation est conventionnelle, comme la contrainte et sont définies comme suit :

Al F

Econventionnelle = L_ Rionventionnelle = 5_
0

Les grandeurs initiales L, et S, valent respectivement 23mm et 15,9mm’. L’utilisation des
grandeurs conventionnelle ou vraie pour les essais de fluage n’a pas d’impact significatif sur les
résultats de fluage pour les stades primaire et secondaire. Un écart plus important est observé sur la
déformation lors du stade tertiaire. Un exemple de courbes de fluage réalisées a 500°C sous 300MPa
sont données dans la Figure II.15 en déformation vraie et conventionnelle. La figure illustre la faible
influence de la déformation choisie, seulement visible lors du stade tertiaire et trés faible devant la
dispersion présente entre deux essais aux mémes conditions de température et de contrainte. Ainsi les
essais de fluage CIRIMAT et les essais de fluage DGA TA seront comparés directement.
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Figure II.15 - Comparaison des résultats de fluage en déformation vraie et en déformation
conventionnelle & 500°C sous 300MPa

La Figure I1.16 donne la méthode d’interprétation d’une courbe issue d’un essai de fluage
isotherme de type haute température sous une contrainte constante, réalisé aussi bien au CIRIMAT
qu’a DGA TA. Le temps a rupture (t.,) et la déformation a rupture (e.,) sont respectivement les
paramétres de temps et de déformation mesurés lors de la rupture de I’éprouvette. La vitesse de fluage
secondaire (&) correspond a la vitesse de déformation minimale mesurée pendant I’essai. Elle est
déterminée graphiquement comme étant la pente de la tangente a la courbe de plus faible pente. La
déformation primaire est I’ordonnée a 1’origine de cette méme tangente a la courbe de fluage. Le
temps primaire (t,) est le temps au bout duquel la déformation de fluage a atteint la déformation
primaire. Un parameétre r est indiqué pour chaque essai ; c’est le rapport de charge de ’essai défini
suivant 1’équation €q. I1.4.

_ Uappliquée

r= éq. 11.4
00,29,(T°C) 4

Cappliquee 1@ contrainte appliquée a I’éprouvette pendant ’essai de fluage est divisée par
00.2%(T°C) la limite d’élasticité de 1’alliage a la température T°C de 1’essai mesurée lors des essais de
traction monotone a 1,6x10™*s™ . Par exemple un rapport de charge r = 0,98 correspond a une charge
appliquée valant 98% de la limite d’élasticité de I’alliage a cette température et a la vitesse de
déformation de 1,6x10s™. L’intérét de ce paramétre est de comparer les caractéristiques de fluage sur
une grande plage de températures. Il est impossible de comparer le comportement de 1’alliage
directement avec la Gypiiquee puisque si le matériau flue largement sous 100MPa a 600°C une telle
charge n’a pas d’effet a 20°C et une charge minimale provoquant le fluage a 20°C est supérieure a la
résistance maximale a la traction de 1’alliage a 600°C.
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Figure I1.16 - Schéma d'interprétation d'une courbe de fluage

Dans le cas d’un essai de fluage dans les conditions de fluage logarithmique, la rupture n’a
jamais été observée, les parameétres de temps et de déformation a rupture ne peuvent pas étre définis. Il
n’y a pas de vitesse de fluage minimale puisque celle-ci diminue continument, ainsi la vitesse de
fluage secondaire au sens stricte n’existe pas. Toutefois, afin de comparer les résultats de fluage a
basses et a hautes températures une vitesse de fluage a été définie comme étant la pente de la droite
passant par I’origine du repére et la déformation de fluage apres 24 heures. Le calcul graphique de
cette vitesse de fluage est schématisé sur la Figure 11.17.

A Déformation vraie
Teto
constantes
Vitesse de
fluage Te)mps

’
24 heures
Figure I1.17 - Schématisation de I'interprétation d'un essai de fluage logarithmique

La machine de traction équipée d’un four a lampes a aussi permis de réaliser des essais
thermomécaniques complexes. La réalisation de ces cycles a nécessité une optimisation du moyen
d’essai, au cours des travaux de thése, pour réaliser un pilotage synchronisé de la charge mécanique
appliquée et de la température imposée. Lors de ces essais le suivi du gradient de température a été
mesuré par 5 thermocouples placés sur la zone utile de 1’éprouvette. Les capacités du moyen d’essai a
suivre les consignes mécaniques et thermiques sont discutées dans le paragraphe 1V.2, ainsi que les
résultats issus de ces essais.
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Chapitre 111 - Résultats de Caractérisations de 20°C a 600°C

II1.1 Etude de I’état métallurgique

Au cours de cette étude cinq galets forgés en Ti-6Al-4V (TA6V) dit premium quality (pq) ont
¢été mis a disposition. Les cinq galets proviennent du méme lot matiére, c'est-a-dire de la méme coulée,
et ont ét€¢ congus selon la méme gamme d’¢laboration, de forgeage et de traitement thermique.
Seulement trois des galets ont été utilisés. Ainsi, I’influence du procédé d’élaboration, de forgeage ou
du traitement thermique sur les propriétés de 1’alliage n’ont pas fait le sujet de 1’étude. Mais cela a
permis d’éliminer des sources de dispersion dans les résultats pour se concentrer sur le comportement
propre de la matiére. De plus, pour des raisons de cofit et de délai, le but de I’étude n’est pas de
remettre en question cette gamme. En effet, [’objectif est de justifier la possibilité de 1’adapter telle
qu’elle existe actuellement a une application a plus haute température mais de courte durée de vie.
L’état de réception apres forgeage est donc notre état de référence. Cet état de référence est présenté
dans la partie suivante.

Remarques : Seulement trois galets sur les cing ont été usinés. Il est ainsi possible de réaliser
des essais complémentaires sur la méme coulée de matiere.

II1.1.1 Caractérisation de la microstructure

L’étude porte sur I’alliage de titane TA6V pq, c'est-a-dire avec un bas taux en impuretés. Cet
alliage est 1’alliage de titane le plus utilisé actuellement en aéronautique. La composition chimique de
’alliage étudié fournie par 1’¢élaborateur (CEZUS), est donnée dans le Tableau III.1.

Tableau III.1 - Composition chimique de 1'alliage étudié

Eléments |, v 0 Fe C N Autres Ti
chimiques
% en
6,44 3,87 0,187 0,109 0,003 0,004 <0,4 Base
masse

Des pointés EDX en microscopie électronique en transmission sur la phase a et B des zones
lamellaires ont permis d’obtenir les compositions respectives des deux phases, et ainsi la répartition de
I’aluminium et du vanadium entre les deux phases. Les résultats sont reportés dans le Tableau III.2.
L’aluminium a-géne est effectivement plus soluble dans la phase o et le vanadium B-géne est
majoritairement soluble dans la phase f3.

Tableau II1.2 - Résultats d'analyses EDX sur les phases o et

Ti (% massique) Al (% massique) V (% massique)
Phase a 87 11,3 1,7
Phase f 75 5 20

61




Etude du comportement viscoplastique de ’alliage TA6V

Le traitement thermomécanique subi par I’alliage est un traitement classique d’alliage de titane
forgé dans le domaine a+f3 pour une application piece tournante en aéronautique. La Figure IIL.1
schématise le traitement et reprend la microstructure attendue a chaque étape, comme décrite dans la
partie 1.4.1. Aprés une étape de mise en solution dans le domaine [, la premiére étape est 1’étape de
forgeage. Elle est réalisée dans le domaine a+f au cours d’un maintien de I’alliage a 940°C pendant
deux heures. Cette étape permet la mise en forme du lopin en produit semi fini, c'est-a-dire de passer
d’un lopin de 125mm de diamétre et de 289mm de hauteur & un galet de petit diamétre 121mm et
d’une hauteur de 150mm. Les dimensions du galet obtenu sont précisées par la Figure II1.3. L’effort
mécanique déployé permet de générer les nodules de phase a,, en brisant les lattes de phase a,. Le
forgeage est ensuite suivi d’un refroidissement sous air (RA). La deuxiéme étape souvent appelée mise
en solution est réalisée a 955°C pendant deux heures, cette température fixe le taux de phase a
primaire nodulaire (o,,). L’étape se termine par une trempe a 1’eau (TE) qui fige la microstructure. Les
contraintes internes sont ensuite relaxées par un traitement de recuit & 750°C pendant deux heures.
L’alliage est ramené a la température ambiante par un refroidissement sous air.

TC
N
b ._ V) A, oy .}f} o,
2 : ey Dl Ty =995°C
e ’T‘( cmed s msm e %}i@ TR RS S ’E'QI};\”" (Iﬂ——‘ ..................................... -
940°C-2h 955°C-2h
RA TE 750°C—2h
o [\
Forgeage Mise en solution » Recuit
. -
2%
Figure III.1 - Schéma du traitement thermomécanique de 1'alliage
ADA
0 125mm
a [
289mm
‘é, DR @ 195mm mini/235mm max
~_
Figure II1.2 - Schéma et dimensions du lopin Figure II1.3 - Schéma et dimensions du galet une fois
avant forgeage forgé

La Figure I11.4 est une photographie du galet obtenu apres le traitement mécanique. La Figure
III.5 donne une macrographie optique de la microstructure obtenue a I’issue du traitement. La
microstructure apparait comme duplex, composée de grains équiaxes de phase o primaire nodulaire
(phase claire), d’environ 20um de diametre et de grains lamellaires de phase 3 transformée, c'est-a-
dire de lattes a secondaires, d’environ 1um de large, dans une matrice de phase f (phase sombre). Des
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analyses en diffraction des rayons X (DRX) ont montré que I’alliage était trés majoritairement
constitué de phase a, méme s’il existe un gradient de composition entre la peau et le coeur du galet.
Les données reprises dans le Tableau III.3, donnent 94% massique de phase o en peau et 91%
massique a cceur du galet. Toutefois, ce gradient est & nuancer puisque I’incertitude de la mesure est de
3% a 5% massique avec cette technique.

40 pm

Figure I11.4 - Photographie du galet a I'issue du Figure IIL5 - Micrographie otique de la

traitement thermomécanique microstructure obtenue aprés traitement
thermomécanique

Tableau II1.3 - Mesures en DRX de la composition en phase a et f

Zone du galet % massique de % massique de
phase a phase 3
En peau 94% 6%
A ceeur 91%' /93%” %" / 7%’

' Mesure réalisée au LEM3 a Metz, goniométre de texture
2 Mesure réalisée a I'INSA Toulouse, diffractométre Siefert

111.1.2 Hétérogénéité de la matiére dans le galet
111.1.2.1 Gradient de microstructure

Plus qu’un gradient de composition en phase o ou [, c’est surtout un gradient de
microstructure qui a pu étre observé. En effet, les vitesses de refroidissement étant différentes entre la
peau et le cceur du galet, une microstructure beaucoup plus fine est observée en peau. Comme le
montre la comparaison de la Figure I11.6 avec la Figure I11.7, les lattes de phase o sont plus fines en
peau qu’a cceur. Le Tableau I11.4 reprend les résultats d’une analyse quantitative sur la dimension des
nodules a, 1’épaisseur des lattes a et le pourcentage surfacique de phase o nodulaire. Ces mesures ont
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¢été réalisées sur quatre prélévements (Al, A2, A3 et A4) dans le galet, leurs localisations sont
schématisées sur la Figure II1.8. Les résultats donnés par une macro d’analyse d’image développée par
Turboméca ont été comparés a ceux obtenus avec la méthode des interceptes concernant le calcul de la
taille des grains a,,. Les valeurs obtenues par les deux méthodes different mais 1’évolution reste la
méme : la taille des nodules augmente avec la profondeur d’analyse. Pour I’épaisseur des lattes, la
microstructure trop fine de 1’échantillon A1 n’a pas permis de réaliser la mesure sur un cliché de
microscopie optique. L’épaisseur de latte augmente trés faiblement pour les trois autres échantillons
avec la profondeur. Toutefois, 1’évolution est trés faible considérant la précision de la méthode. Par
conséquent, la profondeur sur laquelle s’étend le gradient de microstructure est difficile a définir. En
considérant la Figure II1.6 et la Figure II1.7, une différence beaucoup plus marquée de la mesure de
I’épaisseur de latte pour I’échantillon Al est attendue, il semblerait donc que la microstructure soit
homogéne au moins a partir de 1’échantillon A2. Le taux de phase o, a été calculé sous Photoshop et
par la macro. Un écart entre les valeurs issues des deux méthodes est observé, mais I’évolution globale
obtenue est la méme. Le pourcentage surfacique de phase a,, est plus faible pour I’échantillon Al, ce
taux semble donc étre aussi un paramétre du gradient de microstructure qui s’estompe a partir de
I’échantillon A2. Cet écart est toujours explicable par un refroidissement plus lent & ceeur permettant
une croissance des grains nodulaires.

Figure I11.6 - Micrographie en peau du galet Figure II1.7 - Micrographie au cceur du galet

A DA

A4]! DR

DT
Figure II1.8 - Schéma du prélévement des 4 échantillons de quantification de la morphologie
microstructurale
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Tableau II1.4 - Résultats de 1'analyse d'images du gradient de microstructure

Al A2 A3 A4
Int t 12 14 14 14
Taille o, ntercepte ,8 ,8 7 7
(pm)

Macro 18,2 19,9 19,3 22

Epaisseur latte Tntercepte ' Mesu're 1.1 12 1.3

o5 (Lm) impossible
Photoshop 41 54,8 53,1 55,8
Taux o, (%)

Macro 38 47,4 44.4 45,5

Dans le but d’estimer la profondeur du gradient de microstructure, une analyse au microscope
¢lectronique a balayage haute résolution (MEB-FEG) a été réalisée a différentes profondeurs. La
Figure II1.9 explicite la localisation des zones observées. La Figure II1.10 reprend les différents clichés
pris aux différentes profondeurs. La micrographie (a) est un cliché de la microstructure directement
sous la surface du galet, la micrographie (b) se situe a 10mm de la surface selon la direction axiale
(DA) et la micrographie (c) a 40mm toujours selon I’axe DA. La comparaison des images (b) et (c)
montrent une microstructure équivalente. L.’agencement des colonies, 1’épaisseur des lattes et la taille
de grains sont similaires. La microstructure du cliché (a) présente une morphologie différente avec une
taille des grains P plus faible et des lamelles trés fines et enchevétrées alors qu’elles apparaissent plus
larges et paralléles sur les micrographies (b) et (c). Ainsi, le gradient de microstructure ne dépasse pas
10mm de profondeur. Cette profondeur de gradient est importante car elle détermine quel volume de
mati¢re dans le galet peut étre considéré comme homogéne et est susceptible de présenter des
propriétés mécaniques stables. Lors de la fabrication de la piéce, 1’étape d’usinage peut permettre de
supprimer 1’épaisseur de gradient de microstructure maticre et ainsi de rendre le galet homogeéne. Un
des enjeux de la mise en forme est donc de minimiser cette profondeur ; afin de perdre le moins de

o

matiere possible.

DR

Figure II1.9 - Schéma des zones de prélévemeni des échantillons observés : (a.) en extréme peau, (b.) a
10mm et (c.) 2 40mm
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e

TEMSCAN S 10.0kV X2,000 WD 8.0mm 10um / SEl 10.0kV X2000 WD 80mm 10um

At Py & gt
TEMSCAN SEl 100KV X2,000 WD 8.0mm 10um

Figure II1.10 - Micrographies en microscopie a balayage a plusieurs profondeurs ; (a.) en extréme peau,
(b.) a 10mm, (c.) 2 40mm

Afin d’obtenir une estimation plus juste de la taille des lattes de phase o en peau et a ceeur du
galet, la microstructure a pu étre observée en microscopie électronique en transmission. La
micrographie de microscopie en transmission reprise en Figure III.11 a été réalisée sur une zone
lamellaire en peau du galet et la Figure II1.12 au cceur du galet. En peau, ’observation en deux
dimensions d’une coupe aléatoire a travers la microstructure montre une large variété d’épaisseur de
latte, celle-ci peut étre moyennée a 250nm. Au cceur du galet, 1’épaisseur de latte est plus homogéne et
est de I'ordre de 700nm. De plus, de maniére qualitative les deux clichés montrent un agencement
différent des lattes. La microstructure des grains lamellaires est beaucoup plus fine en peau du galet et
est trés enchevétrée. Au ceeur du galet, les lattes sont ordonnées en colonies paralléles. Il est aussi a
noter que la matrice B entre les lattes de phase a apparait plus distinctement au cceur du galet. Il
semble que la phase P soit plus large, cela peut s’expliquer par une vitesse de refroidissement plus
lente au coeur du galet permettant aux éléments p-genes (vanadium) de diffuser hors des lamelles de
phase a et d’augmenter leur concentration hors des lamelles et ainsi de stabiliser localement davantage
de phase B. De rares fragments concentrés en vanadium ont été observés au sein des lattes de phase a,
illustrés par la Figure I11.13. Ces fragments sont plus facilement observables aprés des vieillissements
thermiques sous charge de la matiere. Ces fragments sont analysés plus en détail dans le paragraphe
1.3.
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Figure III.11 - Micrographie en transmission Figure III.12 - Micrographie en transmission d'une
d'un grain lamellaire en peau du galet colonie lamellaire au ceeur du galet

R ot 4 100 nm
P T’ ~ 3 il

Figure II1.13 - Micrographie e transmission de fragmnts dans une lamelle o

111.1.2.2 Fibrage et texture de la matiére

La billette fournie par 1’¢élaborateur possede un fibrage selon I’axe DA [Germain, 2005]. Ce
fibrage est altéré par le forgeage [Uta, 2009]. La Figure III.14 est une macrographie transverse du
demi-galet forgé. La tranche du demi-galet a été attaquée chimiquement, ce qui a permis de mettre en
évidence la microstructure du galet macrographiquement et de faire ressortir le fibrage de la matiére.
Afin de comprendre 1’origine de ce fibrage, la barre avant matrigage et son fibrage sont schématisés
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par la Figure II1.15 [Germain, 2005]. La Figure I1I.16 schématise le fibrage au sein du galet forgé. Une
fois le forgeage appliqué, les fibres suivent les lignes d’écoulement de la matiére. Il est néanmoins
difficile de statuer sur I’orientation des fibres au plein coeur du galet depuis la macrographie de la
Figure I11.14.

DT
Figure II1.14 - Photographie du fibrage d'une section de demi-galet apreés forgeage

9 125mm

v i

DR
M
Figure II1.15 - Schéma du fibrage dans le lopin Figure II1.16 - Schéma du fibrage dans le demi-
avant forgeage galet apres forgeage

Le fibrage du galet a été observé localement en microscopie optique. La comparaison s’est
portée sur des échantillons en peau et a cceur, observés suivant la direction radiale (DR) et suivant la
direction axiale (DA). La Figure III.17 montre la localisation des 4 prélevements et la Figure I11.18
explicite le sens d’observation de chaque échantillon. La Figure I11.19 donne les images obtenues pour
chaque échantillon. La comparaison des images Bl et B2 en peau du galet montre une direction de
fibrage selon DA. En effet, sur I’image B2, le fibrage est visible et disparait sur I’image B1 lorsque
I’observation est faite selon DA. Dans le cas des échantillons au cceur du galet, le fibrage n’est pas
observé. Les observations faites grace a la macrographie de la Figure III.14 coincident avec celles
réalisées en microscopie optique.
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Figure II1.17 - Schéma du prélévement des échantillons dans le demi-galet
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Afin de mettre en évidence le fibrage et 1’orientation cristallographique de la matiére, des
échantillons ont été observés par EBSD. La Figure II1.20 reprend le prélévement des échantillons
analysés, qui est identique a celui exposé en Figure II1.8, superposé au fibrage du galet. Ces
échantillons ont été choisis pour €tre représentatifs des différents taux de déformation lors du forgeage
au sein du galet. La Figure II1.21 donne les micrographies MEB des 4 prélévements observés dans le
plan de normale DR. Le gradient de microstructure est encore une fois observé entre la peau et le ceeur
du galet. Les résultats EBSD sont affichés sur la Figure II1.22. L’échantillon C1 posséde une
microstructure trés fine qui est en limite d’indexation par le MEB utilisé (seulement 35,44% de pixels
indexés). Ainsi une grande partie de la microstructure n’a pas été orientée. Pour cette raison,
I’échantillon a été étudié avec un MEB-FEG, mais dans ce cas la zone balayée (159x116um? en FEG
contre 4455x1713um? en filament tungsténe) ne permet pas de comparer I’échantillon C1 avec les
autres échantillons. Malgré la faible indexation, ’image C1 permet de constater la présence de bandes
verticales de couleur unie. Ces bandes, comprenant plusieurs grains de méme orientation
cristallographique, sont appelées macro-zones [Germain, 2005] [Uta, 2009] [Buirette, 2011]. Elles
suivent la direction de fibrage (DA) observée en optique. Ces bandes seraient donc a I’origine du
fibrage de la maticére observée a plus large échelle. Pour 1’échantillon C2, une alternance de bandes
rouges séparées par des zones majoritairement vertes est observée. Ces bandes sont plus ou moins
continues et sont aussi des macro-zones. Comme pour ’échantillon C1, les grains colorés en rouges
possédent la direction [0001] de la maille hexagonale parallele a la direction DT alors que les grains
des zones vertes et des zones bleues ont leur direction [0001] dans le plan perpendiculaire a la
direction DT. Les macro-zones sont étendues selon la direction de fibrage et semblent moins bien
définies que pour 1’échantillon C1 (malgré la meilleure indexation). Pour 1’échantillon C3, les bandes
de macro-zones sont absentes, la matiére apparait homogéne. L’échantillon C4 est issu du centre du
galet et I’analyse EBSD permet de mettre en évidence la présence de macro-zones verticales. Elles se
présentent toujours sous la forme d’une alternance de bandes, comme pour les échantillons C1 et C2
mais sont mieux définies et plus larges que pour I’échantillon C1. Les grains ont la méme orientation
que précédemment, c'est-a-dire une orientation privilégiée de la direction [0001] selon I’axe DT. Ces
bandes sont noyées dans une microstructure majoritairement bleue et verte ou la direction [0001] de la
maille hexagonale est perpendiculaire a I’axe DT. Ces observations sont en désaccord avec ce qui est
observé sur la macrographie de la Figure III.14. En effet, si les macro-zones observées en EBSD
correspondent au fibrage observé a une plus large échelle sur le galet, I’absence de macro-zones sur
I’échantillon C3 et leur présence sur 1’échantillon C4 ne coincident pas avec le fibrage observé. Les
travaux de thése de Uta mettent en relation le taux de déformation causé par le forgeage avec la texture
de la matiére [Uta, 2009]. L explication donnée est que dans les zones fortement déformées la texture
de la billette est effacée par le forgeage. D’apres Bieler, la zone la plus déformée du galet se situe au
ceeur du galet (prélévement C4) puis en C3 et C2 et finalement en peau pour une déformation
minimale (prélévement C1). Ceci ne correspond pas aux résultats EBSD obtenus puisque I’échantillon
C4 le plus déformé présente les macro-zones les plus marquées, alors que 1’échantillon C3 avec un
taux de déformation inférieur ne présente aucune macro-zone et que 1’échantillon C1 non déformé
permet d’observer des macro-zones.

Remarque : La phase [5 inter lattes n’a jamais pu étre indexée en EBSD en raison de sa finesse
(< lum). L utilisation d’analyses similaires a de I’EBSD au MET serait pertinente pour analyser cette
phase.
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Figure II1.21 - Micrographies MEB de la microstructure des 4 échantillons observés en EBSD
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Afin de confirmer la texture obtenue par EBSD, dépendante du sens de prélévement, des
analyses en DRX ont été réalisées sur les mémes échantillons C1, C2, C3 et C4 (cf. : Figure I11.20).
Les figures de pdles relatives a ’échantillon C1 sont présentées en Figure II1.23. L’échantillon C1
provient de la zone morte du galet, la matiére n’a donc subi que trés peu de déformation lors du
matrigage. L’état est considéré comme représentatif de 1’état de la billette avant forgeage. Les figures
de poles montrent une zone texturée avec une orientation privilégiée des directions [0001] selon I’axe
DT, il n’y a pas de rotation privilégiée des hexagones suivant cet axe. Il est a noter que les six variants
d’orientation de la phase a avec P apparaissent, il semble donc que cette zone analysée corresponde a
un unique ex grain f ou une macro-zone PB. Ainsi les relations d’orientation de Burgers, reliant la phase
a a P lors de 1’élaboration de la billette non pas été altérées par le matricage dans cette zone. Cela
confirme la considération de cette zone comme faiblement déformée et représentative de 1’¢tat de la
billette avant forgeage. Les mémes observations ont été reportées par Buirette dans sa thése concernant
la mise en évidence des relations de Burgers [Buirette, 2011].

(0001)

(11-20)
Figure II1.23 - Figures de poles de I'échantillon C1, analysé en DRX

Les Figure II1.24 et Figure II1.25 reprennent les figures de podles calculées pour les
¢échantillons C2 et C3. Ces deux échantillons sont beaucoup moins texturés que C1, voire non texturés.
Ces observations sont en accord avec les analyses EBSD car 1’analyse de 1’échantillon C3 ne montre
aucune macro-zone et les macro-zones identifiées en C2 sont mal définies.
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C2

Figure IIL1.25 - Figures de poles de I'échantillon C3 analysé par DRX

Les figures de poles obtenues pour 1’échantillon C4 et reprises dans la Figure I111.26, montrent
une forte texture de la matiére. L’orientation privilégiée mesurée correspond a la direction [0001]
selon I’axe DT. Pour cet échantillon, la présence d’une orientation privilégiée des hexagones autour de
DT apparait plus nettement. En effet, dans la zone analysée une des directions [11-20] se positionne
selon I’axe DA. Cette texture est similaire a celle obtenue pour I’échantillon C1 mais de maniére plus
marquée. Ces observations correspondent aux résultats de I’analyse EBSD avec des macro-zones plus
larges et mieux définies que pour 1’échantillon C1.
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(0001)

(10-11) (11-20) (10-11)° 11-20)
Figure II1.26 - Figures de poles de 1'échantillon C4, analysé par DRX

Les résultats en DRX confirment donc les observations réalisées en EBSD, ce qui n’est pas en
accord avec les résultats des travaux de theése d’Uta. Afin, de proposer une explication des résultats
obtenus I’hypothése est faite que ce n’est pas le taux de déformation locale qui impacte la texture mais
les fortes rotations de la matiére lors de I’écoulement ou non de la microstructure. Une zone peut subir
un fort taux de déformation sans étre brassée et étre brassée sans pour autant étre trés déformée. Ainsi,
le prélévement C4 subirait une forte déformation mais sans réel déformation et déplacement de la
matieére du a sa position selon 1’axe de compression. A 1’inverse 1’échantillon C2 et I’échantillon C3
sont moyennement déformés mais subissent localement un fort déplacement et des rotations
importantes, les lignes d’écoulement y sont plus complexes. Le brassage moindre de la zone C4
maintient intacte la texture de la zone issue de la billette, qui ajoutée au refroidissement lent de la zone
aprés le forgeage permet de régénérer la texture de maniére plus marquée que pour 1’échantillon C1. A
I’inverse les fortes rotations de la zone C3 effacent la texture de la billette qui ne génére pas de macro-
zones lors du refroidissement. La zone C2 apparait comme un intermédiaire entre C3 et C4. Ces
explications mettent en évidence les différentes interprétations déductibles de la morphologie de la
Figure I11.14 par rapport aux analyses de texture.

II1.1.3 Stabilité de la microstructure

Pour appréhender la métallurgie du matériau en température, des vieillissements thermiques
ont été réalisés a 500°C et 600°C pour des durées allant jusqu’a 24 heures. La température de 600°C
correspond a la température maximale de I’application et la durée de 24 heures englobe son utilisation.
Les micrographies de la microstructure de référence et des microstructures vieillies sont reprises dans
la Figure I11.27. Les trois microstructures vieillies comprennent un vieillissement a 500°C pendant 24
heures et deux vieillissements a 600°C 1’un pendant 4 heures et 1’autre pendant 24 heures. Aucune
modification métallurgique majeure n’est constatée. Les différentes échelles de la microstructure
imposent 1’utilisation de différentes techniques de caractérisation. Afin de couvrir tous les aspects de
celle-ci, des observations plus fines au MEB-FEG ont été¢ menées. Trois échantillons ont été observés
au MEB-FEG en électrons secondaires. La Figure II1.30 illustre les résultats obtenus a faible
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grandissement et la Figure II1.31 pour un plus grand grandissement. L’analyse qualitative des deux
séries d’images ne montre aucun impact des vieillissements sur la microstructure.

Non vieilli Vieilli 24h 500°C

Vieilli 4h 600°C Vieilli 24h 600°C

Figure I11.27 - Micrographies optiques des microstructures d’échantillons de matiére prélevés au cceur du
galet avec et sans vieillissements
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TEMSCAN SEI 100kv X500 WD 8.0mm
Figure II1.28 - Micrographie MEB de la microstructure au cceur du galet sans vieillissement thermique

Vieilli 24h 600°C

Vieilli 24h 500°C

TEMSCAN SEI 10.0kV X500 WD 15.1mm IUE TEMSCAN SEI 10.0kV X500 WD 15.1mm 1UE
Figure II1.29 - Micrographie MEB de la microstructure au cceur Figure II1.30 - Micrographie MEB de la microstructure au cceur du

du galet aprés un vieillissement de 24h a 500°C galet apres un vieillissement de 24h a 600°C



Etude du comportement viscoplastique de ’alliage TAGV

Non vieilli &

TEMSCAN SE 10.0kV X2,000 WD6.0mm 10um

Vieilli 24h 600°C &

Vieilli 24h 500°C

-

\

TEMSCAN SEI 10.0kV X2,000 WD8.0mm 10um TEMSCAN \ 10.0kV X2,000 WD 6.0mm 10um
Figure II1.31 - Micrographies électroniques d’échantillons de matiére prélevés au cceur du galet : non
vieillie, vieillie 2 500°C pendant 24h et vieillie 2 600°C pendant 24h

Pour observer un véritable impact du vieillissement thermique de 24 heures a 600°C, c’est a
I’échelle du MET qu’il faut se placer. La Figure 111.32 donne un cliché de plusieurs nodules a en
microscopie en transmission. Beaucoup de dislocations peuvent étre observées dans les grains
équiaxes de la microstructure non vieillie. Lorsque 1’observation est faite sur une microstructure
vieillie a 600°C pendant 24 heures, la plupart des dislocations ont disparu. Seuls les arrangements en
sous joints de grains persistent, comme le montre la Figure III.33. Une zone lamellaire apres
vieillissement est étudiée en Figure I11.35. En comparaison avec la microstructure non vieillie de la
Figure I11.34. Pour la microstructure vieillie, les lattes de phase o sont toujours paralléles et possédent
les mémes dimensions qu’a 1’état non vieilli. La seule différence observée est I’épaisseur de la phase
inter lattes B qui semble plus large apres vieillissement. Le vieillissement de 24 heures a 600°C peut
permettre de compléter la diffusion des éléments B-génes hors de lattes de phase o et ainsi de stabiliser
davantage de phase p.
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ographie en transmission des dislocations dans les grains
vieillissement
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" [Vieilli 24h 600 C

Figure II1.33 - Micrographie en transmission des
dislocations dans un grain équiaxe apreés un vieillissement
de 24h 2 600°C
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Figure II1.34 - Micrographie en transmission d'une  Figure I11.35 - Microgré[;hie en transmission d'une
zone lamellaire non vieillie zone lamellaire vieillie pendant 24h a 600°C

Pour compléter les observations faites sur la morphologie de la microstructure, des analyses
par SIMS ont permis d’obtenir les profils de pénétration en oxygéne dans ’alliage. Pour cela trois
échantillons ont été analysés. Les trois échantillons prélevés sont issus du centre du galet. La
description de la technique et de la méthode expérimentale sont exposées dans la partie II.1.2. Les
cartographies de contraste chimique en oxygene sont présentées en Figure 111.36. Elles comprennent
un échantillon de référence qui n’a subi aucun vieillissement (a), un échantillon vieilli a 600°C
pendant 180h (b) et un échantillon vieilli & 600°C sous 100MPa pendant 180h (c). Les cartographies
montrent la formation d’une couche riche en oxygeéne a la surface des échantillons vieillis. Cette
couche correspond a 1’oxyde de titane formé. Depuis ces cartographies de contraste chimique un profil
de pénétration de I’oxygene depuis la surface de 1’échantillon peut étre tracé. La Figure I11.37 présente
les trois profils issus des images de la Figure II1.36. La teneur en oxygene dans 1’échantillon non
vieilli se stabilise des les premiers micrometres et reste constante. La teneur en oxygene donnée par
I’¢laborateur de la billette de TA6V est de 1868 ppm. Le profil en oxygeéne des deux échantillons
vieillis présente un pic de concentration en oxygene sur les cing premiers micrometres correspondant a
la couche d’oxyde. Ensuite la concentration diminue jusqu’a atteindre une teneur stable et constante,
similaire a celle mesurée dans 1’échantillon de référence de maniére. La distance avant d’obtenir la
méme concentration en oxygene que la référence correspond a la profondeur affectée par I’oxygene.
Cette profondeur est de 20um pour I’échantillon vieilli pendant 180h a 600°C et de 30um pour
I’échantillon vieilli pendant 180h a 600°C sous 100MPa. Ainsi, les profondeurs affectées par la
diffusion de I'oxygéne a ces températures restent relativement faibles devant la dimension des
¢chantillons analysés et en particulier des éprouvettes cylindriques utilisées pour les essais mécaniques
(4,5mm et Smm). Pour cette raison, la diffusion de 1’oxygene pendant les temps de maintien en
température et au cours des essais ne sera pas considérée lors de 1’analyse des résultats des essais
mécaniques réalisés et présentés dans le paragraphe suivant.
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160
Surface
échantillon

Surface
échantillon

Surface
échantillon

Figure II1.36 — Cartographie de contraste chimique en oxygene : a. de I’échantillon non vieilli, b. de
I’échantillon vieilli 180h a 600°C, c. de I’échantillon vieilli 180h a 600°C sous 100MPa
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Figure II1.37 - Profils de pénétration en oxygéne pour les trois échantillons : non vieilli, vieilli 180h a
600°C et vieilli 180h a 600°C sous 100MPa
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111.1.4 Syntheése des caractérisations de I’état métallurgique

Les techniques de caractérisation métallurgique utilisées sur 1’alliage étudié permettent de
mettre en évidence les différentes échelles de la microstructure duplex, avec des grains a,, d’une
vingtaine de micrométres de diamétre, des lamelles de phase o d’une épaisseur de 1’ordre du
micrométre et une phase P inter lattes d’une épaisseur de I’ordre d’une centaine de nanométres.
L’¢étude de la microstructure a 1’échelle du galet montre un gradient de microstructure de la peau vers
le ceceur du galet, li¢ a la vitesse de refroidissement de la matiére aprés le forgeage. En peau, la
microstructure est globalement plus fine et les lamelles des grains B; sont enchevétrées alors qu’a coeur
les lattes sont organisées en colonies de lattes paralleles. Les micrographies montrent que ce gradient
n’est plus significatif au-dela de 10mm.

L’observation du fibrage macrographiquement et 1’analyse de la texture par EBSD et DRX
montrent une texture du galet héritée de la billette avant forgeage qui persiste dans les zones non
affectées par le forgeage ou méme fortement déformées si la matiere ne subit pas un fort écoulement et
une rotation marquée. Dans les zones a fort écoulement et rotation, la texture héritée de la billette est
effacée et la matiere apparait homogene. Dans les zones ou la texture de la billette est conservée, la
texture sera d’autant plus marquée que le refroidissement aprés forgeage est lent.

Les analyses microscopiques apreés des vieillissements thermiques jusqu’a 600°C pendant
24 heures montrent une microstructure altérée seulement & une échelle fine. La modification est
uniquement visible en MET au travers de 1’augmentation de 1’épaisseur de la phase  des zones inter
lattes des grains B,. L’étude de la pénétration en oxygene lors des vieillissements de 180 heures a
600°C avec ou sans charge montre une zone affectée par la diffusion de 1’oxygene (< 30um) qui reste
faible devant les dimensions des éprouvettes utilisées pour la caractérisation mécanique et qui ne sera
donc pas prise en compte dans I’influence des propriétés mécaniques.
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I11.2 Etude du comportement mécanique
111.2.1 Etude du comportement en traction
111.2.1.1 Matrice d’essais et résultats

Les essais de traction ont été réalisés de 20°C a 700°C généralement tous les 50°C et
principalement au CIRIMAT. Deux essais a température ambiante ont été effectués a Microturbo pour
la reproductibilité¢ des essais en fonction du protocole utilisé. Les essais de traction effectués au
CIRIMAT sont de deux types : des essais monotones pilotés par une vitesse de déplacement de la
traverse constante 0,005mm.s” (correspondant a une vitesse de déformation de 1,6x10™s™) et des
essais avec des variations de la vitesse de déplacement de la traverse pour étudier la sensibilité de
I’alliage a la vitesse de déformation. Cette sensibilité est étudiée dans la partie 111.2.1.5. Les protocoles
expérimentaux des essais de traction sont détaillés dans la partie 11.3. La Figure II1.38 reprend la
matrice des essais réalis€s, ainsi que les températures testées. La totalité des essais ont été réalisés sous
air sur des éprouvettes cylindriques prélevées dans trois galets forgés issus du méme lot matiére.

20 - ® Microturbo - Tractions monotones

B CIRIMAT - Tractions avec sauts de &

[
(%]
1

B CIRIMAT - Tractions monotones

Nombre d'éssais réalisés

20 100 150 200 225 250 300 350 400 450 500 550 600 700
Température (°C)

Figure II1.38 - Répartition des types d'essais de traction en fonction de la température

La majeure partie des essais a été réalisée a température ambiante et a 600°C. Dans un premier
temps, ’allure des courbes de traction obtenues et I’endommagement des éprouvettes a ces deux
températures sont étudiés. Dans un deuxiéme temps, I’effet de la zone de prélévement dans le galet est
discuté a 20°C et 600°C. Enfin dans un troisi¢éme temps, 1’étude se consacre a une analyse globale du
comportement de I’alliage en fonction de la température, pour finalement déterminer sa sensibilité a la
vitesse de déformation (SRS - Strain Rate Sensitivity). La Figure II1.39 présente une courbe de
traction expérimentale obtenue a température ambiante et représentative du comportement de 1’alliage
sollicité a une vitesse de déformation imposée constante de 1,6x10™s™. Pour cet essai, la mesure de la

83



Etude du comportement viscoplastique de ’alliage TA6V

déformation a été réalisée par un extensometre. La valeur du module d’Young est calculée lors d’une
décharge aprés la limite d’¢lasticité. La valeur généralement obtenue avec un extensométre est de
118GPa a température ambiante, ce qui correspond exactement aux valeurs obtenues par propagation
acoustique dans 1’alliage (cf. : Annexe 1). Comme le montre la Figure II1.39, la limite d’élasticité
(602%) du TAG6V est de I’ordre de 950MPa, sa résistance maximale a la traction (o) de 1050MPa et
son allongement a rupture autour de 14%. La striction localise fortement pour conduire a la rupture,
comme montré sur la Figure 111.40. Les deux clichés MEB superposés au graphique montrent le faciés
de rupture de 1’éprouvette aprés essai a deux échelles différentes. L’image a fort grossissement (x500)
est classique d’une rupture ductile avec de nombreuses cupules. Sur I’image a plus faible
grossissement (x20), des lévres de ductilité sont visibles. Une direction, verticale sur le cliché,
marquée sur le faciés de rupture peut étre mise en évidence. En observant macrographiquement la
microstructure de la téte de I’éprouvette, cette direction a pu étre reliée a la direction du fibrage dans la
zone de prélévement de 1’éprouvette. Ces bandes sont systématiquement observées a 20°C pour les
étages de prélévement 1, 2 et 3, ou le fibrage est perpendiculaire a la longueur utile des éprouvettes.
Pour les étages 4 et 5 cette direction privilégiée n’a pas été mise en évidence.
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Figure II1.39 - Courbe d'un essai de traction a 20°C et micrographie MEB du faciés de rupture

_—— E = - p—
— 1| | [ ™ i
Figure I11.40 - Photographie d'une éprouvette aprés traction a 20°C présentant une striction
(déformation localisée) conduisant a la rupture
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La Figure I11.41 reprend un essai de traction réalisé¢ a 600°C ainsi que deux images MEB du
faciés de rupture de 1’éprouvette. La décharge aprés la limite d’élasticité est opérée et permet
d’améliorer la mesure du module d’Young lors de I’essai de traction. A 600°C, la valeur de module
d’Young généralement obtenue est de 50GPa alors que celle-ci a été mesurée par propagation
acoustique a 90GPa. Ceci révele I’imprécision de la mesure du module d’Young sans extensométre
lors d’un essai de traction. L’alliage ne présente que trés peu d’écrouissage en début de plasticité. La
limite d’élasticit¢é moyenne a 600°C mesurée lors des essais de traction réalisés est de 350MPa et
400MPa pour la résistance maximale a la traction. A cette température la ductilité est trés marquée,
I’alliage présente une striction diffuse. Comme le montre la Figure I11.42, la localisation est tardive et
toute la zone utile voit sa section diminuer sensiblement. Plusieurs localisations sont observées ne
conduisant pas a la rupture de I’éprouvette. Cette striction dite diffuse engendre des valeurs
d’allongement a rupture qui présentent de grands écarts entre les essais, la valeur moyenne est de 45%.
Les micrographies MEB superposées au graphique présentent le faciés de rupture obtenu aprés un
essai de traction a 600°C. Une forte striction de I’alliage est observée. Le faciés est toujours
caractéristique d’une rupture ductile avec des cupules trés profondes qui marquent la ductilité accrue
du matériau a 600°C. Le faciés de rupture est trés oxydé et les lévres de ductilité ne sont pas observées.
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Figure II1.41 - Courbe d'un essai de traction a 600°C et micrographie MEB du faciés de rupture

Figure II1.42 - Photographie d'une éprouvette aprés un essai de traction a 600°C présentant une striction
diffuse (déformation de toute la zone utile) et plusieurs localisations de déformation dont I’une conduit a
la rupture
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—
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1I1.2.1.2 Hétérogénéité de la matiere

Les essais de traction ont été réalisés dans un unique galet. Ainsi, seules les hétérogénéités
dans un méme galet sont abordées et non les hétérogénéités liées aux procédés de fabrication entre
différents galets. Les schémas de prélevement des éprouvettes au sein du galet sont explicités en
Annexe 1. Les comparaisons se font dans la majeure partie des cas soit a 20°C soit a 600°C puisque
c’est a ces deux températures que la majorité des essais ont été effectués. Dans un premier temps, la
comparaison est faite entre les étages de prélévement du galet et dans un deuxieéme temps au sein d’un
méme étage en fonction de ’orientation de 1’éprouvette.

Lors de la caractérisation de 1’état métallurgique de 1’alliage (cf.: paragraphe II1.1.2) des
hétérogénéités ont pu étre mises en évidence. En effet, il existe un gradient de microstructure entre la
peau (étage 1) et le coeur (étage S5) du galet. L’étude se porte maintenant sur les variations des
propriétés mécaniques qui pourraient en découler. Les résultats en traction a 20°C d’éprouvettes
prélevées dans différents étages du galet sont comparés. Le Tableau II1.5 liste les éprouvettes étudiées
et leur étage de provenance, leur localisation dans les différents étages est ensuite schématisée par la
Figure 1I1.43. Les courbes de traction tracées sur la Figure II[.44 et les résultats résumés dans le
Tableau II1.6 montrent une tendance a la diminution de la limite d’élasticité (o) en allant vers les
étages les plus au centre du galet, la méme conclusion peut étre faite pour la résistance maximale (o)
a la traction. Ces diminutions sont visibles en passant de 1’étage 1 a I’étage 2 et de I’étage 2 a I’étage 3
mais s’estompent pour les étages suivants. Il est a remarquer que I’essai de 1’étage 3 ne suit pas cette
tendance. En ce qui concerne I’allongement a rupture et la striction, il n’y a pas d’évolution clairement
identifiable avec les étages. Pour ces deux paramétres, la méthode de mesure de la striction apres essai
au pied a coulisse et la localisation de la déformation avant rupture générent des imprécisions certaines
qui rendent difficile I’interprétation pour des variations aussi faibles. Néanmoins, une contrainte
d’écoulement plus forte est généralement observée pour 1’étage 1 et une contrainte d’écoulement la
plus faible pour I’étage 5. Ce résultat peut étre relié au gradient de microstructure existant dans le galet
et présenté dans le paragraphe IIl.1.2.1. En effet, la microstructure plus fine en peau présente
davantage de joints de grains et plus généralement d’interfaces faisant obstacles a la déformation et
augmentant la résistance de 1’alliage (loi de Hall-Petch), comme il a été rappelé au paragraphe 1.5.1.
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Tableau II1.5 - Liste des éprouvettes utilisées pour 1'étude des hétérogénéités inter-étages

Nom des éprouvettes Etage de prélévement
B102 Etage 1
B202 Etage 2
B306 Etage 3
B409 Etage 4
B519 Etage 5

Figure I11.43 - Schéma de la localisation des éprouvettes étudiées dans chaque étage
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Figure II1.44 - Courbes de traction a 20°C dans différents étages du galet
Tableau II1.6 - Résultats des essais de traction 20°C inter-étages
Nom Module d’Young o o
éprouvette (GPa) G0,2% (MPa) oM (MPa) A% 7%
B102 117 975 1083 13,5 18
B202 121 945 1055 12,8 16
B306 118 910 1063 16,7 20,2
B409 125 925 1052 15,2 20,2
B519 118 905 1028 13,4 21,5
Dispersion 8 70 55 3,9 5,5

Au regard des variations de propriétés mécaniques en fonction de 1’étage de prélévement et
des zones critiques de I’application finale situées dans les étages 4 et 5, la quasi-totalité¢ des essais de
caractérisation mécanique ont été réalisés sur des éprouvettes issues des étages 4 et 5. Ainsi, 1’analyse
des hétérogénéités liees au sens de prélévement des éprouvettes n’est présentée dans ce chapitre que
pour les étages 4 et 5 a 20°C et 600°C mais une analyse selon les étages 1 et 2 a 20°C et 600°C est
présentée en Annexe 1.

Les essais réalisés dans 1’étage 4 sont des prélévements d’orientation différente par rapport a
la direction radiale et donc par rapport au fibrage. Les essais B403 et B406 ont été réalisés a
Microturbo et les essais B409 et B412 au CIRIMAT. Le protocole expérimental utilis¢é & Microturbo
comprend un changement de vitesse de sollicitation entre le domaine élastique et le domaine plastique.
Ce changement correspond a un saut positif de la contrainte d’écoulement en raison de la sensibilité a
la vitesse de déformation de I’alliage. Cette sensibilit¢ est étudiée dans la partie 111.2.1.5. La
sollicitation de ’alliage a une vitesse supéricure ne rend pas comparables les valeurs de oy obtenues
avec le protocole d’essai de Microturbo et celui du CIRIMAT, tout comme I’allongement a rupture et
la striction. Ainsi, pour ces trois parametres les dispersions sont calculées séparément dans le Tableau
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II1.8. L’essai B412 présente une erreur lors de 1’essai qui a du étre interrompu et relancé. Les résultats
des quatre essais affichent une dispersion pour les essais CIRIMAT et Microturbo de 20MPa pour
0.2 et respectivement de 23MPa et 22MPa pour oy, de 1,6% et 1,1% pour I’allongement a rupture et
de 0,2% et 0,8% pour la striction. Malgré la désorientation des éprouvettes les unes par rapport aux
autres, les dispersions obtenues sur les propriétés restent comprises dans ou similaires a la dispersion
des essais ayant des orientations voisines. Dans [’étage 5, les deux essais B519 et B534 sont
désorientés de 90°. Les courbes obtenues aprés essais sont tracées sur la Figure 111.46 et les résultats
résumés dans le Tableau II1.8. En ce qui concerne o, et la striction une dispersion de 20MPa et de
2,3% sont respectivement obtenues. Ces valeurs restent similaires aux valeurs précédentes. La
désorientation est donc négligeable pour ces deux paramétres. Pour I’allongement a rupture un écart
nominal de 3,5%, soit un écart relatif d’environ 20%, est obtenu entre les deux essais, ceci est
supérieur aux essais précédents mais reste faible par rapport aux dispersions habituelles lors des essais
de traction pour I’allongement a rupture. Cependant, cet écart est surtout li¢ a une striction plus tardive
(déja notée pour l’allongement) de I’éprouvette B534. Il semble donc ici aussi que le sens de
prélévement n’induit pas une dispersion plus forte que la dispersion métallographique usuelle sur oy
mais a un effet limité sur la rupture finale.
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Figure II1.45 - Comparaison des essais de traction de 1'étage 4 a 20°C
Tableau II1.7 - Résultats des essais de traction a 20°C dans 1'étage 4
Nom Module d’Young o o
éprouvette (GPa) Go.2% (MPA) oy (MPa) A% 7%
B403 116 920 1068 14,3 37,4
B406 117 910 1046 13,2 38,2
Dispersion 22 1,1 0,8
B409 125 925 1052 15,2 20,2
B412 118 905 1029 12,5 20
Dispersion 9 20 23 2,7 0,2
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Figure I11.46 - Comparaison des essais de traction a 20°C dans 1'étage S
Tableau II1.8 - Résultats des essais de traction a 20°C dans I'étage 5
Nom Module d’Young o o
éprouvette (GPa) G0, (MPA) om (MPa) A% L%
B519 118 905 1028 13,4 21,5
B534 120 925 1095 16,9 23,8
Dispersion 2 20 67 3,5 2,3

La méme démarche est appliquée pour les essais de traction réalisés a 600°C. Les essais B101,
B204 et B415 sont tracés sur la Figure I11.47 et les résultats sont comparés dans le Tableau I11.9. Des
résistances mécaniques plus élevées pour les premiers étages et plus faibles pour les étages centraux
sont observées. L’étude des courbes montre une dispersion de 30MPa pour G0, et 20MPa pour oy;.
L’allongement a rupture présente une forte dispersion de 15,6% représentant 35% de 1’allongement a
rupture moyen. Les premiers étages de résistance mécanique plus élevée présentent un allongement a
rupture plus faible.
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Figure II1.47 - Courbes de traction des essais a2 600°C inter-étages
Tableau II1.9 - Résultats des essais de traction a 600°C inter-étages
b
éprﬁz‘v‘; e M"d“('éga‘)“““g 6020 (MPa) o (MPa) A% 7%
B101 45 355 393 43,4 68
B204 49 335 396 36,3 72
B415 50 325 376 51,9 69,9
Dispersion 5 30 20 15,6 4

Dans le cas de ’étage 4, les essais B415 et B427 sont comparés. Ces deux éprouvettes sont
orientées de 90° 1’une par rapport a [’autre et ne correspondent pas au méme sens de prélévement par
rapport au fibrage dans ’étage 4. L’éprouvette B415 a été usinée selon la direction de fibrage et
I’éprouvette B427 perpendiculairement a cette direction. Les résultats obtenus montrent un faible écart
entre les deux essais en terme de résistance (Goy0, €t Oy), par contre I’allongement & rupture et la
striction présentent des écarts importants. Ces écarts suivent la méme évolution que ceux déja
observés a température ambiante excepté pour l’allongement a rupture. En effet, les éprouvettes
prélevées selon la direction de fibrage posséde les résistances les plus faibles et une striction la plus
¢levée, que I’essai soit mené a 20°C ou 600°C. En revanche, des comportements inverses sont
observés pour 1’allongement a rupture. Il n’est pas toujours évident d’expliquer toutes les variations du
comportement mécanique pour le sens de prélevement. De plus, les dispersions relevées restent
comprises dans la dispersion des essais. Ceci conforte le choix de considérer le prélévement des
éprouvettes comme une dispersion matiére, simplifiant I’interprétation des essais et rassurant quant en
la maitrise industrielle de 1’alliage. Toutefois, pour limiter la dispersion entre les résultats, dans la
mesure du possible les éprouvettes comparées proviendront d’un méme étage.
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Figure II1.48 - Courbes de traction a 600°C dans 1'étage 4
Tableau II1.10 - Résultats des essais de traction a 600°C dans I'étage 4

Nom Module d’Young o o
éprouvette (GPa) G0, (MPA) om (MPa) A% Z%

B515 50 325 376 51,8 69,9

B527 59 350 372 41,7 43,9
Dispersion 9 25 4 10,1 26
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1I1.2.1.3 Stabilité des propriétés mécaniques

Pour anticiper une perte de propriétés mécaniques de 1’alliage lors de son application a 600°C
pendant quelques heures, des vieillissements a 500°C, 550°C et a 600°C pendant 24 heures avec ou
sans chargement ont ét¢ réalisés suivis d’un essai de traction a 20°C, a 500°C ou a 600°C. Le Tableau
III.11 liste I’ensemble des vieillissements traités.

Tableau III.11 - Matrice des vieillissements thermiques réalisés et de la température testée en traction

Nom éprouvette Vieillissement Température de
Durée (h) | Température (°C) | Charge (MPa) traction
B416 24 500 0 20
B418 24 500 0 20
A415 24 500 200 20
A409 24 550 200 20
B419 24 600 0 20
B421 24 600 0 20
A416 24 600 100 20
A412 24 500 200 500
B422 24 600 0 600
B513 24 600 0 600
B503 24 550 200 600
A418 24 600 100 600

Les courbes de traction a 20°C aprés vieillissement sur des éprouvettes de 1’étage 4 sont
comparées sur la Figure I11.49 et les courbes de traction a 600°C sur la Figure II1.53. Pour les essais a
20°C, les éprouvettes B416 et B418 ont été vieillies a 500°C pendant 24 heures et les éprouvettes B419
et B421 a 600°C pendant 24 heures. Les résultats de traction sont comparés aux essais B409 et B412
qui n’ont pas subi de vieillissement. La déformation pendant 1’essai B419 n’a pas été mesurée par
LVDT, c’est donc ici la déformation du déplacement de la traverse qui est reportée, cela explique la
trés faible pente obtenue pour le module d’Young. Pour I’essai B421, la rupture brutale de 1’éprouvette
est prématurée et peut étre expliquée par une localisation de la contrainte sous les couteaux de
I’extensométre placés sur une entaille repére du calibrage de 1’éprouvette par I’usineur. La courbe de
cet essai ne sera donc pas considérée au-dela de oy. La superposition de ces six essais sur la Figure
I11.49 montre qu’il n’y a pas d’effet néfaste des vieillissements sur les propriétés en traction a 20°C.
Les valeurs de o, et oy aprés vieillissement ne sont pas inférieures a celles de référence et
I’allongement a rupture des essais vieillis reste dans la dispersion des essais de référence a 20°C. La
comparaison a aussi été faite sur les faciés de rupture observés au MEB et présentés en Figure I111.50
pour I’éprouvette B409 non vieillie, en Figure II1.51 pour 1’éprouvette B416 vieillie a 500°C et en
Figure II1.52 pour I’éprouvette B419 vieillie a 600°C. Les trois faci¢s ne présentent aucune différence,
ils sont tous les trois caractéristiques d’une rupture ductile avec des tailles de cupules similaires.
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Figure II1.49 - Courbes de traction a 20°C des essais de 1'étage avec et sans vieillissement thermique

Tableau II1.12 - Résultats des essais de traction avec et sans vieillissement thermique

16

éprljz‘v‘L e M"d“('éga‘)“““g Go.20 (MPA) oy (MPa) A% Z%
B409 125 925 1052 152 20,2
B412 118 905 1029 12,5 20
B416 93 940 1037 10,95 20
B418 117 940 1047 14,1 17,8
B419 940 1034 12,1 22
B421 118 930 1033 11,8
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B409 — Non vieilli %

Figure II1.50 - Micrographie MEB du faciés de rupture de 1'éprouvette non vieillie aprés une traction a
20°C

Figure III.51 - Micrographie MEB du faciés de Figure III.52 - Micrographie MEB du faciés de
rupture de I'éprouvette vieillie 24h a 500°C apreés rupture de I'éprouvette vieillie 24h a 600°C apres
une traction a 20°C une traction a 20°C

Suivant la méme démarche, la Figure I11.53 reprend les courbes des essais de traction a 600°C
aprées un vieillissement a 600°C pendant 24 heures pour les essais B413 et B422 comparés aux essais
de référence a 600°C que sont les éprouvettes B415 et B427. L’essai B422 est réalisé a 600°C suite au
vieillissement sans passage a température ambiante. Cet essai n’a pas pu €tre mené a terme en raison
d’une panne du circuit d’eau de refroidissement, la courbe de traction est donc incompléte.
L’éprouvette B413 est refroidie & température ambiante entre le vieillissement et 1’essai de traction. La
mesure de la déformation pour cet essai a été réalisée par LVDT jusqu’a 25% de déformation et le
capteur a atteint le bout de sa plage de mesure, la déformation a donc été complétée par la déformation
issue du déplacement traverse rapportée au méme L,. La comparaison des valeurs de 6, et de oy des
quatre essais ne montre pas d’effet des vieillissements sur les propriétés mécaniques en traction.
L’allongement a rupture de 1’essai B413 est faible par rapport a celui des essais de référence mais ceci
peut étre expliqué par la prise en compte de la déformation traverse sur la fin de I’essai. En effet,
I’écart de cette courbe par rapport aux deux autres courbes de traction n’apparait qu’a 25% au moment
ou la déformation traverse est prise en compte. Cet écart d’allongement a rupture ne peut donc pas étre
analysé avec les essais réalisés. Les résultats sont donc les mémes que pour les essais a 20°C, il n’y pas
d’abattement des propriétés mécaniques en traction a 20°C et a 600°C apres un vieillissement de 24
heures a 600°C.

95



Etude du comportement viscoplastique de ’alliage TA6V

400 1

200

==—=B415-Non vieilli - LVDT2

Contrainte vraie (MPa)

== =B427-Non vieilli - LVDT2
100 A

===B513 - Vieilli 24h 600°C - LVDT2 (25%)/Traverse

=—=B422 - Vieilli 24h 600°C - LVDT2

0 10 20 30 40 50
Déformationvraie (%)
Figure II1.53 - Courbes de traction a 600°C des essais avec et sans vieillissement thermique

Figure II1.54 - Schéma de localisation des Figure IIL.55 - Schéma de localisation des
éprouvettes dans 1'étage 4 éprouvettes dans I'étage 5

Tableau II1.13 - Résultats des essais de traction a 600°C avec et sans vieillissement thermique

éprlj:’l'v‘: e M"d“('éga‘)("““g Go.2v (MPA) oy (MPa) A% 7%
B515 50 325 376 51,8 69,9
B527 59 350 372 41,7 43,9
B422 50 320
B513 64 315 384 32,6 61,6
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L’application visée par I’étude ne consiste pas en un simple maintien en température. C’est un
chargement thermomécanique complexe qui est prévu. Afin d’approcher, dans un premier temps,
I’effet d’un chargement thermomécanique, des vieillissements thermiques sous charge ont été réalisés
suivis d’un essai de traction a 20°C, 500°C ou 600°C pour caractériser I’impact sur les propriétés
mécaniques. La Figure II1.56 reprend les essais de traction a 20°C apres vieillissement sous charge.
L’ éprouvette A415 a été vieillie a 500°C sous 200MPa pendant 24 heures, 1’éprouvette A409 a 550°C
sous 200MPa pendant 24 heures et I’éprouvette A416 a 600°C sous 100MPa pendant 24 heures. Sous
ces niveaux de température et de contrainte, le matériau flue et les déformations finales engendrées par
les 24 heures de vieillissement sont reportées dans le Tableau I11.14 ainsi que les résultats des essais de
traction a 20°C apres vieillissement. Les résultats sont comparés a 1’essai de traction B409 non vieilli
choisi comme référence. La superposition des quatre courbes et la comparaison des résultats d’essai ne
montrent pas d’effet des vieillissements thermiques sous charge sur les propriétés mécaniques en
traction.

1000 1
800 1
©
=
=
O
‘2600 1
% =—=B409 - Non vieilli - Ext
,F; 400 1 ==A4]5-Vieilli 24h 500°C 200MPa - LVDT?2
=—A409 - Vieilli 24h 550°C 200MPa - LVDT3
200
==A 416 - Vieill1 24h 600°C 100MPa- LVDT3
0 T T T T T T T T ]
0 2 4 6 8 10 12 14 16 18

Déformationvraie (%)
Figure II1.56 - Courbes des essais de traction a 20°C avec et sans vieillissement sous charge

Tableau II1.14 - Résultats des essais de traction a 20°C avec et sans vieillissement sous

charge

Nom D.éfo.rmation Module

éprouvette initiale par d’Young Go.2% (MPA) oy (MPa) A% 7%

fluage (%) (GPa)

B409 119 925 1064 15,2 20,2
A415 0,3 86 930 1073 13,7 20,2
A409 5,2 105 930 1094 15,8 24,9
A416 1,6 80 940 1060 13,2 20,3
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La Figure I11.57 correspond a 1’essai de traction B307 de référence réalisé a 500°C et a ’essai
A412 réalisé a 500°C apres un vieillissement de 24 heures a 500°C sous 200MPa. Le Tableau III.15
reprend les résultats des deux essais de traction ainsi que la déformation de fluage engendrée par le
vieillissement thermique sous charge de 1’essai A412. La superposition des deux courbes et I’analyse
des données montrent une augmentation de la contrainte d’écoulement aprés vieillissement. Cette
augmentation correspond a un gain de 30MPa sur 659, €t Gy, ce qui n’est pas vraiment significatif par
rapport aux dispersions habituelles mais 1’essai vieilli provient d’un étage 4 qui a été considéré comme
ayant des propriétés mécaniques de traction inférieures a celles de I’étage 3 dont 1I’éprouvette de
référence est issue. De plus, le gain s’accompagne aussi d’une augmentation de I’allongement a
rupture (+3,4%), 1’éprouvette vieillie est donc plus résistante et plus ductile. Il n’y a donc pas ici non
plus d’effet néfaste allant a I’encontre de 1’utilisation de cet alliage pour notre application.
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Figure II1.57 - Courbes de traction a 500°C avec et sans vieillissement sous charge
Tableau II1.15 - Résultats des essais de traction a 500°C avec et sans vieillissement sous
charge
Nom Déformation Module
éprouvette initiale de d’Young G022 (MPA) oy (MPa) A% 7%

P fluage (%) (GPa)

B307 74 460 587 20,9 44

A412 1,4 84 490 619 243 50,2
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La comparaison se fait maintenant entre des essais de traction réalisés a 600°C. L’essai B415
sert d’essai de référence et n’a subi aucun vieillissement, 1’éprouvette BS03 a été vieilli a 550°C sous
200MPa pendant 24 heures et 1’éprouvette A418 vieillie a 600°C sous 100MPa pendant 24 heures. Les
courbes des essais de traction sont superposées sur la Figure II1.58 et les résultats des essais sont repris
dans le Tableau III.16 ainsi que les déformations de fluage engendrées par les vieillissements. Les

vieillissements ont retardé la plasticité puisque les valeurs de o, mesurées pour les deux essais de
traction aprés vieillissement sont supérieures a celle de I’essai de référence. La méme évolution est
constatée pour Gy avec un gain important (+41MPa) aprés le vieillissement a 600°C sous 100MPa. Ces
observations rejoignent celles faites précédemment apres les essais de traction a 500°C, il semble que
les vieillissements thermiques sous charge augmentent la résistance mécanique de 1’alliage a haute

température. En revanche, ici la déformation a rupture est plus faible pour les essais apres

vieillissement contrairement a ce qui a été observé a 500°C.
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Figure II1.58 - Courbes de traction a 600°C avec et sans vieillissement sous charge
Tableau II1.16 - Résultats des essais de traction a 600°C avec et sans vieillissement sous
charge
Nom Déformation Module
éprouvette initiale de d’Young Go.2% (MPA) oy (MPa) A% 7%
fluage (%) (GPa)
B415 50 325 376 51.7 69.9
B503 5,5 54 360 386 41,8 70.2
A418 2,2 43 355 417 4477 68.9
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1I1.2.1.4 Comportement en traction en fonction de la température

L’ensemble des essais de traction monotone a permis d’obtenir le comportement et les
propriétés en traction de I’alliage de 20°C a 700°C. La Figure I11.59 montre I’évolution de la contrainte
d’écoulement en fonction de la déformation de I’éprouvette de 20°C a 700°C. Pour chaque température
testée une courbe expérimentale a été choisie pour représenter le comportement en traction de
I’alliage. L’évolution des courbes en fonction de la température montre un taux d’écrouissage stable
jusqu’a 450°C et qui diminue fortement au-deld. La ductilité reste elle aussi stable autour de 15%
d’allongement a rupture jusqu’a 450°C et augmente fortement avec la température au-dessus de 450°C,
striction diffuse. De maniére générale, la contrainte d’écoulement n’évolue pas linéairement avec la
température. En effet, malgré 1’augmentation de la température de 50°C pour la majorité des courbes,
la diminution de la valeur de la contrainte d’écoulement n’est pas constante. Trois domaines peuvent
étre distingués, selon 1’évolution de la contrainte d’écoulement en fonction de la température : de 20°C
a200°C, de 200°C a 450°C et de 450°C a 700°C.
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Figure II1.59 - Evolution de la contrainte d'écoulement en fonction de la déformation pour I'ensemble des
températures testées

Afin de mettre en évidence cette évolution non linéaire, les paramétres caractéristiques de
I’essai de traction ont eux aussi été tracés en fonction de la température. Leurs évolutions sont tracées
sur la Figure II1.60 pour la limite d’élasticit¢ a 0,2% de déformation plastique et la résistance
maximale a la traction et sur la Figure II1.61 pour 1’allongement a rupture et la striction apres essai. La
totalité des données obtenues lors des essais de traction sont reportées sur ces courbes. Les nuages de
points a chaque température rendent donc compte de la répétabilité des essais, des différents
protocoles expérimentaux utilisés, des différentes machines de traction utilisées (seulement pour deux
essais a 20°C) et des hétérogénéités de la matiére. Les évolutions de la limite d’élasticité et de la
résistance maximale a la traction en fonction de la température ne sont effectivement pas linéaires sur
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le domaine de température 20°C — 700°C. Les deux contraintes diminuent avec la température de 20°C
a 200°C, puis de maniere beaucoup moins marquée jusqu’a 400°C et finalement trés fortement au-
dessus de 400°C. La déformation a rupture et la striction aprés essai possedent des évolutions
comparables en fonction de la température. Elles augmentent faiblement de 20°C jusqu’a 200°C,
ensuite elles restent constantes jusqu’a 350°C voire atteignent un minimum autour de 300°C, enfin
apres 400°C elles augmentent exponentiellement. Il est a noter la forte dispersion des résultats pour ces
deux paramétres, due a la striction diffuse a haute température. Globalement, I’évolution de ces quatre
parameétres met en évidence trois domaines de température caractérisés par I’existence d’un domaine
intermédiaire ou les propriétés mécanique de I’alliage restent stables malgré 1’augmentation de la
température. Le domaine des basses températures de 20°C a 250°C est nommé domaine I ou domaine
des basses températures, le domaine de 200°C a 450°C est nommé domaine II ou domaine des
températures intermédiaires et enfin le domaine III est celui des hautes températures de 500°C a
700°C.
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Figure II1.60 - Evolution de la résistance maximale a la traction et de la limite d'élasticité en fonction de la
température
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Figure II1.61 - Evolution de la déformation a rupture et de la striction en fonction de la température

Le domaine II, au sein duquel 6y, et 6y varient trés peu en fonction de la température, est
couramment reporté dans la littérature. Son existence a souvent été expliquée par un phénoméne de
vieillissement dynamique perturbant les mécanismes de déformation & 1’échelle microscopique. La
sensibilité d’un alliage au vieillissement dynamique peut étre mise en évidence en analysant sa
sensibilité a la vitesse de déformation qui lui est imposée. Dans le domaine ou le vieillissement
dynamique est activé, la sensibilit¢ de 1’alliage a la vitesse de déformation peut étre nulle, voire
négative. Dans ce but, le paragraphe suivant fait I’objet de 1’étude de la sensibilité a la vitesse de
déformation du TA6V.

111.2.1.5 Sensibilité a la vitesse de déformation SRS

La sensibilité de 1’alliage a la vitesse de déformation a été étudiée de 20°C a 600°C en réalisant
des essais de traction avec des sauts de vitesse de déformation. Le protocole expérimental est détaillé
dans la partie I1.3.5 et comprend trois valeurs de vitesse de déformation imposée : £, = 1,6x10™
(vitesse de déformation des essais de traction monotone), &, = 1,6x107s" = 10x£, et 6. = 1,6x107s" =
£0/10. Suite a ces sauts de vitesse de déformation, la courbe de traction déformation/contrainte est
tracée et permet d’analyser la réponse de la contrainte d’écoulement provoquée par les sauts. En
Annexe 1, une étude de la sensibilité a la vitesse de la déformation en fonction de 1’étage de
prélévement dans le galet est présentée. Les conclusions de cette étude sont reprises dans la synthése
du comportement en traction de 1’alliage (cf. : paragraphe I11.2.1.6).
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Dans un premier temps, une courbe est présentée par domaine de températures : basses
températures (20°C — 150°C), températures intermédiaires (200°C — 400°C) et hautes températures
(450°C — 600°C). Dans un deuxiéme temps, en exposant tous les 50°C un essai de traction avec des
sauts de vitesse de déformation. En ce qui concerne le domaine des basses températures, la Figure
II1.62 reprend un essai de traction avec sauts de vitesse de déformation réalisé a 20°C. L augmentation
de vitesse conduit a une augmentation de la contrainte d’écoulement et inversement pour une
diminution de la vitesse de déformation. La sensibilité a la vitesse de déformation est donc qualifiée de
positive. L’augmentation ou la diminution d’un ordre de grandeur de la vitesse de déformation
imposée engendre un gain ou une perte de 40MPa sur la contrainte d’écoulement. Il est intéressant de
constater que les changements de vitesse n’entrainent pas de changement du taux d’écrouissage. La
courbe présentée sur la Figure I11.63 correspond a un essai de traction réalisé avec sauts de vitesse a
350°C. L’enchainement des vitesses de déformation imposées est le méme que pour 1’essai précédent a
20°C. Bien que cet enchainement soit identique, aucune augmentation ou diminution de la contrainte
d’écoulement lors du saut n’est observée. L’alliage n’est plus sensible a la vitesse de déformation,
celle-ci est qualifiée de nulle. Pour le troisiéme palier a la vitesse de déformation moyenne (&), la
contrainte d’écoulement est méme légérement inférieure a celle du palier suivant a .. La sensibilité a
la vitesse de déformation est ici négative. Des instabilités plastiques de faibles amplitudes sont
observées lors du palier a faible vitesse de déformation (£.) et viennent élargir le tracé de la courbe de
traction a cet endroit. La Figure I11.64 reprend un essai de traction avec sauts de vitesse de déformation
a 600°C. Les vitesses imposées et leur enchainement sont toujours identiques aux essais précédents.
Une augmentation de la vitesse de déformation imposée engendre une augmentation de la contrainte
d’écoulement et inversement pour une diminution de la vitesse de déformation imposée. La sensibilité
a la vitesse de déformation est donc positive. Cependant, bien que les vitesses imposées soient les
mémes, les amplitudes des variations de la contrainte d’écoulement sont bien plus importantes que
pour DI’essai réalis¢ a 20°C (100MPa a 600°C contre 40MPa a 20°C). La présence d’instabilités
plastiques sur la courbe d’écoulement aux faibles vitesses de déformation est aussi a noter. Les
amplitudes des instabilités sont plus élevées que celles observées a 350°C et plus clairement définies.
Ces instabilités plastiques ou phénomeéne de Portevin-Le Chatelier révélent macroscopiquement les
interactions des dislocations avec les solutés qui ont lieu microscopiquement lors de la déformation.
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Figure II1.62 - Courbe de traction avec sauts de vitesse de déformation a 20°C
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Figure II1.64 - Courbe de traction avec sauts de vitesse de déformation a 600°C

Les essais sont maintenant analysés pour I’ensemble des températures de la plage 20°C —
600°C. De la méme maniere que pour les essais monotones, la Figure II1.65 présente une courbe
déformation/contrainte pour chaque température allant de 20°C a 600°C tous les 50°C. Les essais ont
tous subi le méme protocole d’essai (celui présenté dans la partie 11.3.4), c'est-a-dire avec le méme
enchalinement de sauts de vitesse de déformation. Dans la mesure du possible les essais présentés
proviennent de prélévements dans des étages proches 4 et 5, parfois 3, et 2 pour I’essai & 500°C. Les
trois comportements présentés précédemment se retrouvent sur les courbes présentées de maniére plus
ou moins marquée suivant la température. Le comportement observé a 20°C est conservé jusqu’a
150°C, apres 200°C les amplitudes des variations de la contrainte d’écoulement diminuent jusqu’a une
valeur nulle a 350°C. Ce n’est qu’au-dela de 450°C que I’alliage redevient clairement sensible a la
vitesse de déformation. Dans ce domaine, les amplitudes des variations augmentent avec la
température alors qu’elles étaient relativement constantes de 20°C a 200°C.
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Figure II1.65 - Courbes des essais de traction avec sauts de vitesse de 20°C a 600°C
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Pour caractériser la sensibilité a la vitesse de déformation il est habituel de la quantifier par le
calcul du parameétre m défini selon I’équation éq. II1.1.

lnﬂ
mzahm) -2 éq. 1111
dlné)r | & 4

&

¢ représente la vitesse de déformation avant le saut de vitesse, €, la vitesse de déformation
aprés le saut de vitesse, 6, représente la contrainte avant le saut de vitesse et o, la contrainte aprés le
saut de vitesse. La mesure de ces quatre grandeurs est réalisée pour chaque saut de vitesse de
déformation. Afin de distinguer les différents sauts le paramétre m est indicé m;;, selon 1’équation éq.
III.2 . La valeur de I’indice i symbolise les valeurs des vitesses de déformation mises en jeux lors du
saut. L’indice j indice les sauts ayant les mémes vitesses de déformation en commencant par les plus
faibles niveaux de déformation jusqu’aux niveaux les plus élevés. La Figure II.66 reprend la
dénomination de m;; en fonction du saut de calcul sur la courbe.
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Figure II1.66 - Schéma de la mesure et de la position des différents paramétres m

La Figure III.67 reprend I’évolution des valeurs du paramétre m; en fonction de la
température. Les symboles en forme de losange désignent les sauts de vitesse de déformation mettant
en jeu les vitesses & et & (1 =+) et les symboles en forme de triangle désignent les sauts de vitesse de
déformation mettant en jeu les vitesses &, et & (i = -). Les triangles et les losanges colorés en bleu
correspondent au premier saut de chaque type, celui ayant lieu au plus faible taux de déformation
(G=1). Ensuite vient le deuxiéme saut dont les symboles sont colorés en rouge (j=2) et finalement les
symboles colorés en vert pour le troisiéme saut (j=3). Ces couleurs sont aussi reprises sur la Figure
II1.66 avec la localisation des paramétres. Les deux courbes bleue et orange correspondent
respectivement a I’évolution de la moyenne du paramétre m.; (moyenne des losanges) et m,; (moyenne
des triangles) en fonction de la température. Que les losanges ou les triangles soient considérés, il n’y
a pas de comportement particulier des différents sauts d’'un méme essai en fonction du taux de
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déformation plastique au moment du saut. Ainsi que le saut de vitesse soit effectué proche de G0, Ou
aprés oy n’a pas d’influence sur I’évolution de la sensibilité a la vitesse avec la température. Les
paramétres m,; d’une part et les parameétres m; d’autre part seront donc confondus et nommés
respectivement m, et m.. Les deux courbes reprennent 1’évolution des moyennes sur j pour les deux
parameétres m, et m.. En s’intéressant a la courbe bleue, celle impliquant les vitesses de déformation
les plus hautes, les trois domaines de température identifiés précédemment sont une fois encore mis en
évidence. Le premier domaine de 20°C a 200°C affiche un paramétre m, positif et constant avec une
valeur relativement modérée. La sensibilité a la vitesse de déformation est donc positive dans ce
domaine et stable avec la température. De 250°C a 400°C, le parametre m. diminue jusqu’a atteindre
une valeur nulle, voire négative. La sensibilité diminue donc dans ce domaine jusqu’a devenir nulle,
les variations de vitesse n’affectent plus la contrainte d’écoulement. Le cas extréme, ou la contrainte
d’écoulement suit les variations inverses de la vitesse de déformation, est observé avec une sensibilité
négative. Dans le domaine III, m. est positif et croit exponentiellement avec la température. La
sensibilité a la vitesse de déformation est positive et 1’alliage est de plus en plus sensible avec
I’augmentation de température. Ce domaine tend vers le comportement superplastique de 1’alliage
(m > 0,3). Si la courbe orange est désormais considérée, impliquant les deux vitesses de déformation
les plus faibles (¢, et £.), trois domaines sont aussi observés avec les mémes évolutions du parameétre
m. en fonction de la température. Cependant, les trois domaines sont décalés de 50°C vers de plus
basses températures. Ainsi, le premier domaine s’étend de 20°C a 150°C, le deuxiéme de 150°C a
350°C et au-dela de 350°C c’est le troisiéme domaine. La vitesse de sollicitation en déformation
influence donc la plage de température qui sera concernée par le vieillissement dynamique.
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Figure II1.67 - Evolution des différents paramétres de sensibilité a la vitesse de déformation en fonction
de la température
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II1.2.1.6 Syntheése sur le comportement en traction

Les essais de traction ont permis de caractériser le comportement mécanique de 1’alliage de
20°C a 600°C. Les différents prélévements au sein du galet ont montré une hétérogénéité de propriétés
allant de I’extérieur vers le centre du galet. Ce gradient suit le gradient de microstructure observé dans
la partie I11.1.2.1. La microstructure plus fine en peau affiche les propriétés mécaniques de traction les
plus élevées (Loi de Hall et Petch). Au sein d’un méme étage la réponse mécanique a été étudiée en
fonction du prélévement et de 1’orientation — radiale ou tangentielle — en relation avec le fibrage. Ces
variations n’ont pas montré d’évolution assez significative pour &tre découplées de la dispersion
matiere des essais de traction (la seule tendance pourrait consister en un A% moindre pour les
prélévements tangentiels). Les vieillissements thermiques a 600°C pendant 24 heures n’ont pas montré
d’effet sur les propriétés en traction a 20°C et a 600°C. Les vieillissements thermiques sous charge
n’ont pas montré d’influence sur les propriétés mécaniques de 1’alliage a 20°C. Pour les essais a haute
température (600°C) les mémes vieillissements semblent induire peu de variations voire une
augmentation de la résistance mécanique. Dans tous les cas, aucun abattement des propriétés
mécaniques li¢ aux vieillissements n’a été identifié. La premicre approche consistant a simplifier
I’application finale a sa température maximale (600°C) avec ou sans charge pendant une durée
englobant la durée d’utilisation souhaitée ne montre pas de résultats rédhibitoires quant a 1’utilisation
du TA6V. L’étude du comportement mécanique en traction tous les 50°C sur la plage 20°C — 600°C
montre une évolution non linéaire des propriétés avec trois domaines de comportement en fonction de
la température : un premier domaine de 20°C a 200°C, un deuxieéme domaine de 200°C a 400°C et un
troisiéme domaine de 400°C a 600°C. Les trois domaines sont superposés aux courbes d’écoulement
en traction sur la Figure I11.68. Le domaine intermédiaire se caractérise par des propriétés en traction
qui restent stables avec la température, ce domaine correspond a une activation des phénomeénes de
vieillissement dynamique.
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Figure II1.68 - Schématisation des trois domaines de température sur les propriétés en traction de 1'alliage
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L’étude de la sensibilité a la vitesse de déformation de 1’alliage permet aussi de mettre en
évidence ces trois domaines. Dans le domaine I, la SRS est positive, indépendante de la température et
modérée. Dans le domaine II, la SRS est nulle voire négative, I’alliage n’est plus sensible a la vitesse
de déformation, la contrainte d’écoulement présente, a faible vitesse de déformation imposée, des
instabilités plastiques. Dans le domaine III, la SRS est de nouveau positive et augmente tres
rapidement avec la température, 1’alliage est trés sensible a la vitesse de déformation. Dans chacun de
ces domaines, pour une vitesse de déformation et une température données, la SRS ne dépend pas de
la déformation. De plus, les sauts de vitesse n’entrainent pas de variation du taux d’écrouissage de
I’alliage. L’¢étude de la sensibilité a la vitesse de déformation en fonction de 1’étage de prélévement,
présentée en Annexe 4, montre que malgré une résistance mécanique plus forte pour I’étage 1 la
sensibilité a la vitesse est la méme quel que soit la taille de grains. Cette sensibilité est donc la
manifestation d’un phénoméne a une autre échelle que la taille de grains. De plus la sensibilité a la
vitesse de déformation négative observée dans le domaine intermédiaire confirme 1’activation de
phénomenes de vieillissement dynamique, c'est-a-dire d’interactions entre les dislocations et les
solutés en solution solide.
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1I1.2.2 Etude du comportement en fluage

II1.2.2.1 Matrice d’essais et résultats

Pour dimensionner une pi¢ce industrielle, il faut étre capable d’anticiper ses déformations lors
de son fonctionnement. Les conditions de températures et de contraintes imposées demandent de
prendre en compte le fluage du matériau. Afin de caractériser le comportement en fluage du TA6V
pour notre application, cent douze essais de fluage de 20°C a 650°C sous différents niveaux de
chargement ont été réalisés. Toutes les conditions de fluage testées sont présentées sur la Figure I11.69
en fonction de la température et de la contrainte imposées. Ces essais ont été réalisés au CIRIMAT et a
DGA TA et interprétés en suivant les protocoles expérimentaux décrits dans le paragraphe I1.3. La
durée de disponibilité des bancs de fluage 8 DGA TA a permis de doubler, voire tripler certaines
conditions d’essai pendant le temps imparti de la thése. La matrice d’essais de la Figure I11.69 est
superposée au domaine de fonctionnement du compresseur défini a partir de trois points
caractéristiques symbolisés par des ronds bleus. Les trois points correspondent au point de température
maximale, au point de contrainte maximale et a un pont de fort couple température/contrainte. Ces
valeurs de température et de contrainte sont issues d’un modele éléments finis du compresseur avec un
comportement matériau purement €lastique [Surand, 2013]. Les contraintes et températures devraient
donc étre plus faibles en réalité grace a la plastification locale de certaines zones déchargeant la
structure. Ainsi, la campagne d’essais permet de caractériser le comportement de TA6V en fluage aux
limites de son utilisation. Les valeurs de o9, et oy sont reportées en fonction de la température sur ce
méme graphique. Les conditions de fluage sont souvent trés proches de la limite d’élasticité, voire
supérieures a cette derniére a la température considérée. Les essais ont été réalisés sur des éprouvettes
issues de trois galets différents mais provenant du méme lot matiére. Les éprouvettes ont
exclusivement été prélevées dans les étages 4 des galets pour limiter la dispersion des résultats et pour
tester les conditions d’essai sur les zones du compresseur réellement sollicitées par ces conditions.
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Figure II1.69 - Matrice des conditions d'essais de fluage testées
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Les figures I11.70 a II1.83 présentées ci-dessous reportent les courbes de fluage réalisées aux
différentes températures : 20°C, 50°C, 100°C, 150°C, 200°C, 250°C, 300°C, 350°C, 400°C, 450°C,
500°C, 550°C, 600°C et 650°C. Pour chaque température, une courbe est présentée pour chaque
contrainte étudié¢e (la répétabilité des essais n’est pas montrée ici mais discutée en Annexe 1). Un
rapport de chargement (r) est défini pour chaque essai comme étant le ratio entre la contrainte de
fluage appliquée et la limite d’élasticité de 1’alliage sous une vitesse de 1,6x10s™ & la température de
I’essai de fluage. La référence de 1’éprouvette, la contrainte appliquée et le rapport de charge
correspondant sont indiqués pour chaque essai. A 20°C (Figure 111.70), un seul essai a été réalisé sous
930MPa correspondant a un rapport de charge r = 1. La courbe obtenue est caractéristique des courbes
de fluage du domaine 20°C — 150°C pour un niveau de contrainte élevée (r > 0,9). La rupture peut étre
observée en une ou plusieurs centaines d’heures. La courbe de fluage présente deux stades de fluage :
primaire et tertiaire. Le stade primaire est trés marqué représentant 6% de déformation quel que soit la
température et la contrainte (r > 0,9) dans ce domaine et pouvant durer de 30 heures a 300 heures selon
la température. Le stade secondaire ne peut pas étre défini, la vitesse de fluage diminue continument
jusqu’a un minimum marquant la transition dans le stade tertiaire. Le stade tertiaire dure et génére une
déformation du méme ordre de grandeur que le stade primaire. Dans ce domaine de 20°C a 150°C,
pour une contrainte inférieure a 0,9xc 20, mais supérieure a 0,8xG¢ 2y, une trés faible déformation de
fluage est observée (Figures II1.70 — 73). La vitesse de déformation diminue trés rapidement pour
atteindre des valeurs trés faibles (107%s™). Le stade secondaire n’est pas identifiable, la courbe semble
uniquement composée d’un stade primaire fournissant une tres faible déformation, seulement 0,2% en
100 heures contre une déformation supérieure a 2% pour un rapport de chargement supérieur a 0,9.
Les trop faibles déformations mesurées dans ces conditions ne permettent pas d’affirmer qu’il a y
réellement une activation du fluage. Pour une contrainte inférieure a 0,8xc 0, aucune déformation de
fluage n’est observée, le fluage n’est pas activé.

Dans le domaine 200°C - 300°C, un autre type de courbe est observé (Figures I11.74 — 76).
Aucun des essais réalisés n’a mené a la rupture du matériau, méme pour des essais de 450 heures avec
des rapports de chargement de 1,06. Une déformation de fluage n’est mesurée que pour des rapports
de charge supérieurs a 0,9. Ce fluage se compose d’un stade primaire conduisant & une vitesse de
déformation nulle. Aprés une vingtaine d’heures le matériau ne flue plus, méme pour des durées
d’essai de 450 heures. La déformation engendrée augmente avec 1’augmentation du rapport de charge
a température constante. Pour un méme rapport de chargement, la déformation diminue avec
I’augmentation de la température. Il est intéressant de noter qu’a 300°C des rapports de charge allant
de 0,9 a 1,06 ont été testés et que pour tous ces différents niveaux de contrainte, la déformation
mesurée au cours de I’essai reste similaire et faible (< 0,15% aprés 350 heures d’essai). Ainsi a 300°C,
la contrainte n’influence que trés peu la déformation. De plus la vitesse de déformation primaire
semble diminuer plus lentement. Le fluage est particuliérement limité a 300°C.

A 350°C (Figure II1.77), un niveau de chargement important est nécessaire pour observer une
rupture dans la durée des essais réalisés, pour un chargement de 1,02 la rupture n’est pas observée
méme aprés 10 000 heures d’essai. La vitesse de déformation diminue continument jusqu’a un
minimum puis augmente jusqu’a rupture, il n’y a pas de stade secondaire. La transition se fait
directement d’un stade primaire vers un stade tertiaire. La diminution de la vitesse de déformation
augmente en diminuant le rapport de charge. Cette diminution est plus rapide que lors des essais a
200°C pour le méme rapport de charge.

De 400°C a 650°C, des courbes de fluage plus classiques sont obtenues possédant trois stades
de fluage lorsque la durée de ’essai le permet (Figures I11.78 — 83). Dans ce domaine le matériau est
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de plus en plus sensible au fluage avec 1’augmentation de la température, c'est-a-dire que la rupture
apparait de plus en plus tot pour des rapports de charge de plus en plus faibles. En effet, si un rapport
de charge de 1,07 (450MPa) a 400°C (Figure I11.78) est nécessaire pour observer une rupture en 1 600
heures, un rapport de charge de seulement 0,38 (100MPa) a 650°C permettra une rupture en moins de
40 heures (Figure II1.83). Dans ce domaine de température, une déformation de fluage a toujours été
mesurée quel que soit le niveau de contrainte appliqué. La rupture a toujours pu étre observée pour les
essais non interrompus en moins de 3 500 heures. La déformation a rupture est supérieure a celle
observée pour les températures inférieures a 400°C. En effet, des déformations jusqu’a 12% sont
observées de 20°C a 150°C, inférieures a 10% de 200°C a 350°C et supérieures a 12% a 400°C. Cette
déformation augmente aprés 400°C avec la température pour atteindre une déformation de 60% a
650°C. La vitesse de fluage diminue instantanément et le stade primaire est relativement court en
temps et faible en déformation par rapport aux deux autres stades que sont le stade secondaire et le
stade tertiaire. La vitesse de fluage secondaire augmente rapidement avec 1’augmentation de la
contrainte pour chaque température. Plus la température augmente et plus le stade tertiaire est
prépondérant aussi bien en temps relativement a la durée totale de 1’essai qu’en déformation. Ainsi,
plus la température augmente plus la courbe de fluage passe d’un stade primaire et secondaire
prépondérants a une courbe de fluage dominée par un stade tertiaire.
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20 * D406 - 450°C 600MPa r=1,24
* D408 - 450°C 550MPa r=1,14
* D421 - 450°C 500MPa r=1,03
15 * C411 - 450°C 450MPa r=0,93
* C420 - 450°C 400MPa r=0,83

A424 - 450°C 300MPa r=0,62

10

0

0 20 40 fgl] ‘ ?10200 100 120 140
TemnsTﬁ?lps( )

0 50 100 250 300
Figure II1.79 - Courbes de fluage a 450°C

* C423 - 500°C 500MPa r=1,13

l * C412 - 500°C 450MPa r=1,02

* C422 - 500°C 400MPa r=0,90

2 ; * F423 - 500°C 300MPa r=0,68

F421- 500°C 200MPa r=0,45

100 150 200 250 300 350 400 450
Temps (h)

Figure I11.80 - Courbes de fluage a 500°C

— .

]
%0000 o

3
sho
=1
21 s
H * F414-550°C 462MPar=1,18
=
g! ° D423 -550°C 450MPar=1,15
§.§|
al ° D422 -550°C 400MPar=1,02
1 5 0 e s m s s o o se o oo
1 0 0,05 01 © D426-550°C 300MPar=0,77
1 TS
1 S * C425-550°C 200MPar=0,51
: £ C424-550°C 100MPar=0,26
| ~ 2
|0 e esf 00 900 00 000 0 0 0 00 8 00 o =0
1 [ i '
L0, 1

Temp;s(fl)
Figure I11.81 - Courbes de fluage a 550°C



Déformation (%)

40

30

20

10

L]
* F416- 600°C 300MPa r=0,91 .
* F420- 600°C 200MPa r=0,61 <
* F412 - 600°C 100MPa r=0,30 .,
50 Temps (h) 100 150

Figure I11.82 - Courbes de fluage a 600°C

Déformation (%)

60

50

40

30

20

10

= A105-650°C 100MPa r=0,38

10 15 20 25 30

Temps (h)
Figure II1.83 — Courbe de fluage a 650°C

35

40



Etude du comportement viscoplastique de ’alliage TAGV

Les observations faites pour I’ensemble de la plage de température sont synthétisées sur la
Figure I11.84. Lorsqu’elle existe, une courbe de fluage a rupture y est tracée pour chaque température.
Les courbes sont normées, c'est-a-dire que la déformation et le temps de chaque courbe est divisée par
la déformation et le temps a rupture mesurés lors de 1’essai considéré. Cette représentation permet
ainsi de comparer ’allure globale des courbes de fluage. Les valeurs ayant servies a normaliser chaque
courbe sont reprises dans le Tableau III.17. Les essais G412, D424 et G415 témoignent du
comportement a basses températures ou la courbe de fluage se compose d’un stade primaire et tertiaire
avec une contribution similaire des deux stades a la déformation finale et d’une durée équivalente. Ce
comportement peut étre observé aux températures intermédiaires mais seulement pour des rapports de
chargement plus élevés, comme le montre I’essai A407. La rupture n’ayant pas été observée a des
rapports de chargement plus faibles les courbes ne sont pas reportées sur le graphique. A partir de
400°C, les courbes montrent un comportement différent ou le stade primaire est beaucoup moins
marqué et diminue avec la température. Un stade secondaire apparait. Le stade tertiaire est
prépondérant en déformation et en temps. Apres 5S00°C, le stade primaire est absent et le stade tertiaire
augmente avec |’augmentation de la température.

1 -
= =G412-20°C 930MPar=1 = =DA424 - 50°C 860MPar=0,98

= =G415-100°C 790MPar=1 = =A407-350°C 650MPar=1,21
= =A403-400°C 550MPar=1,07 -——C411-450°C450MPar=0,93

—C412 - 500°C 450MPar=1,02 -——D414-550°C 400MPar=1,02 7

=—=F416- 600°C300MPar=091 -——AI105-650°C 100MPar=0,38 >
-

Déformation / Déformation a rupture

0 0.5 1
Temps / Temps a rupture
Figure I11.84 - Courbes de fluage de 20°C a 650°C normalisées

Tableau II1.17 - Données utilisées pour normalisation des essais de fluage

20°C | 50°C | 100°C | 350°C | 400°C | 450°C | 500°C | 550°C | 600°C | 650°C
Temgf)ma" 54,7 198,7 7012 3259 1552,6 1342 47 64 066 394
Déformation
109 11,6 11,1 6,0 16,0 228 224 188 209 572
max (%)
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Chapitre 111 - Résultats de Caractérisations de 20°C a 600°C

Afin d’intégrer le plus de résultats d’essais, de mettre en valeur 1’effet de la température sur le
comportement en fluage et de couvrir I’application finale, la déformation de fluage aprés 24 heures a
¢été tracée en fonction de la température sur la Figure I11.85. Le rapport de charge a lui aussi été reporté
sur le graphique a c6té de chaque point d’essai. Ces valeurs ont permis de tracer des courbes d’iso-
rapport de charge sur le graphique (ici, r = 0,98, r = 0,88 et r = 0,75). Trois domaines de températures
sont mis en évidence. Le premier de 20°C a 150°C, ou le fluage ne semble activé qu’au-dela d’une
certaine valeur de contrainte correspondant a un rapport de charge voisin de 0,9. Dans ce domaine la
déformation de fluage mesurée au bout de 24 heures diminue linéairement lorsque la température
augmente. Le matériau apparait plus sensible au fluage a température ambiante qu’a 150°C. Entre
200°C et 350°C, un deuxiéme domaine est observé ou la déformation de fluage aprés 24 heures est trés
faible, voire nulle, méme pour un rapport de charge de 1, supérieur a la contrainte seuil précédente. La
déformation mesurée n’évolue pas en fonction de la température. Dans ce domaine le fluage de
I’alliage apparait comme bloqué. La déformation aprés 24 heures de fluage atteint un minimum vers
275°C. Ce domaine coincide avec le domaine II précédemment observé lors du comportement en
traction pour de faible vitesse de déformation en traction. Cela semble logique puisque le fluage met
en jeu de faibles vitesses de déformation. Ainsi, le domaine est légérement décalé vers les
températures plus basses comme déja observé en traction. Au-dela de 350°C, il ne semble plus y avoir
de blocage du fluage, le matériau flue trés rapidement méme pour de faibles rapports de charge. La
déformation mesurée apres 24 heures augmente trés fortement avec 1’augmentation de température.
Ici, le matériau est treés sensible au fluage.
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Figure I11.85 - Evolution de la déformation de fluage aprés 24h en fonction de la température
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Ce comportement avec un domaine de température ou la résistance au fluage est augmentée se
retrouve aussi en comparant les courbes de fluage a iso rapport de charge pour plusieurs températures.
La Figure I11.86 reprend les courbes de fluage réalisées pour un rapport de chargement proche de 1 de
20°C a 600°C. En comparant les courbes sur les 100 premiéres heures de fluage, le comportement en
fluage étudié jusqu’a présent est retrouvé. Les courbes montrent une résistance au fluage qui augmente
avec la température de 20°C a 300°C et diminue de 300°C a 600°C. Le maximum de résistance est
donc bien situé entre 250°C et 350°C.

- el

=—G412 - 20°C 930MPa =1
=—=D424 - 50°C 860MPa 1=0,98
/ G415 - 100°C 790MPa =1
: —— (407 - 150°C 700MPa 1=0,98
F415 - 200°C 640MPa r=0,99
F402 - 250°C 590MPa 1=0,98
=——@G410 - 300°C 565MPa r=1
=——D427 - 350°C 525MPa r=0.98
= =A405 -380°C 512MPa r=0.98
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- = D411 - 600°C 300MPa 1=0.91
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Figure II1.86 - Courbes de fluage a iso rapport de charge r=1

L’analyse globale des deux campagnes d’essais réalisées durant la thése, et en particulier des
essais menés jusqu’a rupture, a permis de générer la Figure I11.87, vérifiant la relation de Monkman-
Grant (la vitesse de fluage secondaire est inversement proportionnel au temps a rupture) ; ainsi que le
diagramme de Larson-Miller pour le TA6V jusqu’a 600°C. La Figure II1.87 donne une bonne
corrélation entre le temps a rupture (t.,) et la vitesse de déformation secondaire (£) par une loi
puissance, voire loi inverse (h =-0.97), ou le temps a rupture est inversement proportionnel a la vitesse
de fluage secondaire, comme explicité par I’équation éq. I11.3.

trup = H X €" avec H=0,1004 et h=-0.97 éq. 1113

Le graphique montre que cette corrélation reste valable sur toute la gamme des températures
¢tudiées. Néanmoins, seuls les essais menés jusqu’a rupture ont été intégrés a ce graphique, c'est-a-
dire pour les domaines des températures basses ou intermédiaires, seulement des essais a forte charge
pouvant conduire a la rupture dans un temps expérimental abordable et possédant un stade de fluage

secondaire clairement défini.
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Figure II1.87 - Evolution du temps a rupture en fluage en fonction de la vitesse de fluage secondaire

Le diagramme de Larson-Miller (Figure I11.88) permet d’anticiper le taux de déformation du
matériau en fonction de la contrainte, de la température et du temps de maintien grace au calcul du
parametre de Larson-Miller défini suivant 1’équation éq. I11.4. Le diagramme a été établi pour un taux
de déformation de 0,2%, 1% et pour une déformation a rupture. Les tracés pour une déformation de
0,2% et 1% permettent d’intégrer des essais qui n’ont pas été menés jusqu’a rupture et donc de couvrir
sur ce digramme davantage de température. Le diagramme de Larson-Miller montre deux domaines, le
domaine des hautes températures pour un parametre compris entre 12 et 20 et le domaine des basses
températures entre 5 et 10. Le fluage étant bloqué dans le domaine des températures intermédiaires la
faible déformation mesurée ne permet pas de reporter de points sur le diagramme. Une description
plus détaillée en fonction de la température est donnée en Annexe 6.

b (273,15 + T°C) x (20 + log(t))

éq. 1114
1000 a
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Figure II1.88 - Digramme de Larson Miller a 1% et a rupture

111.2.2.2 Le fluage hautes températures de 400°C a 600°C

En considérant I’équation éq. II1.5 comme modélisation de la vitesse de fluage secondaire, il
est possible de calculer I’exposant de la contrainte n a température constante. La Figure I111.89 en
échelle logarithmique permet d’obtenir directement la valeur de n comme la pente de droite, selon
I’équation éq. II1.6. La vitesse de déformation de fluage secondaire est tracée en fonction de la
contrainte pour toute la gamme des hautes températures testées. Les valeurs du rapport de charge pour
chaque contrainte testée sont ajoutées sur le graphique. La plage de contrainte testée étant large, deux
droites sont définies par température. Ainsi deux valeurs de n sont obtenues suivant le niveau de
contrainte testé. Le changement de valeur a lieu pour chaque température autour d’une valeur de
rapport de charge de 0,9, soit une contrainte appliquée valant 90% de la limite d’élasticité¢ a la
température considérée obtenue pour une vitesse de déformation de 1,6x10™s™. Pour un rapport de
charge inférieur a 0,9 les valeurs de n sont comprises entre 4,3 et 6, ce qui rejoint les valeurs de n
prévues par les modeles de fluage contrélé par la montée des dislocations. Pour un rapport de
chargement supérieur a 0,9 les valeurs de n augmentent et sont supérieures a 10, ce qui n’a pas de réel
sens physique pouvant étre corrélé avec un quelconque modéle de fluage. Ce domaine est souvent
qualifié¢ de « power law breakdown », la dépendance de la vitesse de fluage secondaire a la contrainte
n’est plus une loi puissance.

c=AXo"x exp (— %) éq. 1ILS

Iné =nlno+ B éq. I11.6
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Figure II1.89 - Evolution de ’exposant a la contrainte en fonction de la température pour les hautes
températures

De la méme maniére que pour 1’exposant n, la Figure II1.90 permet de calculer I’énergie
d’activation a contrainte constante issue de 1’équation €q. IIL.5. La vitesse de fluage secondaire est
tracée en fonction de la température en Kelvin multipliée par la constante des gaz parfaits
(R =8,31J.mol" K™). A chaque contrainte la dépendance & la température de la vitesse de déformation
prend la forme d’une droite sur le diagramme semi logarithmique, la dépendance a la température suit
bien une loi d’Arrhenius a contrainte constante. L’énergie d’activation Q peut donc étre définie pour
chacune des contraintes comme la pente de ces droites. Pour la plage de températures considérées
(400°C — 650°C), I’énergie d’activation est constante pour chaque contrainte. Les valeurs de ’énergie
d’activation sont comprises entre 251kJ.mol” et 390kJ.mol™ et augmentent avec ’augmentation de la
contrainte. Ces gammes d’énergies d’activation sont généralement associées dans les alliages de titane
a Iautodiffusion du titane. Malakondaiah et al. donne une valeur de 241kJ.mol™ et 242kJ.mol™ dans le
titane pur [Malakondaiah, 1981] et Kopper et al. ont mesuré une énergie de 303kJ.mol” [Koppers,
1997]. Ces résultats confirment le controle du fluage par la diffusion permettant la migration de
lacunes et la montée des dislocations.
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Figure II1.90 - Evolution de 1'énergie d'activation en fonction de la contrainte pour les hautes
températures

111.2.2.3 Blocage du fluage de 200°C a 350°C

Dans le domaine des températures intermédiaires ou le fluage est particulierement limité, le
calcul des exposants & la contrainte et des énergies d’activation a été réalisé. Le stade de fluage
secondaire n’existant pas dans ce domaine de température, la vitesse de fluage a été définie comme la
pente de la droite d’ordonnée a 1’origine nulle et passant par la déformation a 24 heures. La Figure
II1.91 reprend la méthode de calcul de cette vitesse qui correspond a une tangente a la courbe de fluage
donc a une vitesse de fluage réellement vu par le matériau et prenant d’avantage en compte la
déformation majoritairement issue du stade primaire. Cette méthode permet aussi de définir une
vitesse de déformation pour les basses températures ou I’établissement d’un stade secondaire n’est pas
observé. De plus, de nombreux essais ont été interrompus (aprés 24 heures) ; ainsi cette méthode a
permis d’intégrer aux données davantage d’essais. Les valeurs obtenues pour 1’exposant n sont
supérieures a 6 et ne sont pas exploitées. La Figure 111.92 reprend le calcul des énergies d’activation
dans ce domaine pour des contraintes de 450MPa, 500MPa et 550MPa. Les valeurs d’énergie
calculées sont comprises entre 105kJ.mol” et 149kJ.mol™". Il est intéressant de noter que ces énergies
d’activation rejoignent les valeurs reportées dans la littérature pour la diffusion de 1’oxygene dans le
titane (68kJ.mol" [Elliot, 1962], 109kJ.mol™" [Gulbransen, 1949], 140kJ.mol"' [Roe, 1960]). Bania et
al. ont relevé une température de transition entre des énergies proche de la diffusion de 1’oxygeéne et
celle de I’autodiffusion du titane autour de 480°C dans du Ti-6242 [Bania, 1984]. Cette température de
transition reste cohérente avec la frontiére entre notre domaine des hautes températures et celui des
températures intermédiaires.
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Figure II1.91 - Schéma de la vitesse de fluage définie a 24h pour les essais de fluage a basses et
intermédiaires températures

10-¢

10"

de déformation (s

o
<>

L SSe

Vi

1

ANNON 2000

1.0E-06

1.0E-07

2200

Q =149 kJ.mol!

Q=105 kJ.mol!

1.0E-08

1.0E-09
1.75E-04

1.80E-04

2000

500MPa
550MPa
450MPa
Q=124 kJ.mol"!
1.85E-04 1.90E-04 1.95E-04 2.00E-04 2.05E-04 2.10F

1/(RXT(K))

Figure I11.92 - Evolution de 1'énergie d'activation en fonction de la contrainte pour les températures

intermédiaires

125



Etude du comportement viscoplastique de ’alliage TAGV

1I1.2.2.4 Comportement basses températures de 20°C a 250°C

Dans le domaine des basses températures, le fluage est activé et ne présente pas de stade
secondaire. L’étude de I’exposant de la contrainte et de 1’énergie d’activation se fait en définissant la
vitesse de fluage grace a la pente de la droite reliant ’origine a la déformation au bout de 24 heures.
Les valeurs de n sont comprises entre 12 et 15 et étant supérieures aux valeurs de 4 et 5 et ne sont pas
exploitées. La Figure II1.93 repend le calcul des énergies d’activation dans le domaine des basses
températures pour des contraintes 600MPa et 700MPa. Les valeurs obtenues sont de 33kJ.mol™ et
43kJ.mol™. 1l est intéressant de remarquer que cette énergie d’activation correspond a la valeur de
I’énergie de diffusion du I’hydrogéne dans le titane, reportée dans la littérature a une valeur de
40kJ.mol ™ [Liitjering, 2010], 36,8kJ.mol™" [Papazoglou, 1968] et 34,5kJ.mol” [Feaugas, 2007].
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Figure II1.93 - Evolution de I'énergie d'activation en fonction de la contrainte pour les basses
températures

111.2.2.5 Syntheése sur le comportement en fluage

Une large gamme de conditions de températures et de contrainte a été étudiée en fluage. Cette
large gamme couvre plusieurs mécanismes de fluage en fonction du domaine de température et du
niveau de contrainte. De ’ambiante jusqu’a 300°C, la résistance au fluage augmente avec la
température pour un méme rapport de charge. De 20°C a 150°C, une déformation de fluage n’est
mesurable qu’a partir d’un rapport de chargement supérieur a 0,8. Pour un rapport de chargement
compris entre 0,8 et 0,9 les courbes de fluage ne présentent qu’un stade primaire ou la déformation
diminue continliment jusqu’a une vitesse nulle ; la rupture n’a jamais été observée dans ces conditions.
Pour un rapport de charge supérieur a 0,9, les courbes de fluage présentent un stade primaire et un
stade tertiaire. La vitesse de déformation passe par un minimum marquant la transition entre le stade
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primaire et le stade tertiaire. La rupture du matériau a pu étre observée dans ces conditions. Dans le
domaine des températures intermédiaires (200°C — 300°C), le fluage est particulierement limité. A
300°C, il faut atteindre des rapports supérieurs a 1 pour mesurer une déformation de fluage. Une
résistance maximale au fluage est enregistrée a 300°C. A partir de 350°C, le matériau est de nouveau
sensible au fluage et cette sensibilité augmente avec la température. Le comportement est celui du
fluage hautes températures commencant dés de tres faibles contraintes. Les courbes se composent des
trois stades primaire, secondaire et tertiaire. Les stades secondaire et tertiaire prédominent avec
I’augmentation de température. Les énergies d’activation mesurées conduisent a du fluage controlé par
I’autodiffusion du titane et les valeurs de I’exposant a la contrainte a la montée des dislocations.

Ainsi sur la plage de températures 20°C — 600°C, le fluage n’est pas issu d’un unique
phénoméne thermiquement activé.
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II1.3 Etude de la microstructure aprés déformation
1I1.3.1 Domaine des basses températures
111.3.1.1 Traction a 20°C

Les observations en MET sur les échantillons déformés de 5% en traction a 20°C ont permis
de mettre en évidence la présence de bandes de glissement selon des directions privilégiées dans les
grains équiaxes, présentées en Figure I11.94. Des fragments de phase riche en vanadium ont aussi pu
étre observés dans certaines lamelles de phase o, comme le montre la Figure I11.95.

Figure II1.94 - Micrographie en MET d'un grain Figure II1.95 - Micrographie en MET d'une zone
équiaxe déformé de 5% a 20°C lamellaire déformée de 5% a 20°C

Toutefois, les observations n’ont pas ét¢é menées assez loin pour permettre d’identifier des
mécanismes de glissement. Il existe néanmoins des travaux antérieurs qui traitent des mécanismes de
déformation dans le TA6V a 20°C en traction. Par exemple, Castany [Castany, 2007] a montré par
I’intermédiaire d’observations en MET du TA6V aprés une déformation plastique de 0,3% que la
déformation était principalement due au sein des nodules de phase o a des empilements de dislocations
confinées dans le méme plan de glissement. Le glissement est planaire préférentiellement dans le plan
prismatique ou basal et les dislocations possédent un vecteur de Burgers b = (a), comme présenté sur
la Figure I11.96. La déformation est contrdlée par les dislocations vis.
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2007]

1I1.3.1.2 Fluage a 20°C

L’éprouvette G402 a été déformée en fluage jusqu’a une déformation de 0,85%. Une lame
MET a été prélevée de la zone utile dans le plan perpendiculaire a I’axe de sollicitation. L’étude s’est
concentrée sur un grain nodulaire de phase a. La projection stéréographique de ce grain est présentée
en Figure I111.97 avec les vecteurs de diffraction (points coloré) et la direction de faisceau (lettre
colorée) utilisés pour les observations. L’observation de ce grain avec le vecteur de diffraction
g =0002 (non présentée ici) permet de rendre invisible I’ensemble des dislocations. Le vecteur de
Burgers de ces dislocations est donc perpendiculaire a la direction [0002], il s’agit donc d’un vecteur
de type (a). Les clichés MET de la méme zone du grain sous différents vecteurs de diffraction (Figure
111.98) ont permis d’identifier le systéme de glissement activé comme étant le glissement prismatique :

%(1120)(1 100). Les dislocations sont vis dans le plan (1100) et le glissement est fortement planaire.
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Figure II1.97 - Projection stéréographique du grain analysé apreés une déformation en fluage de 1% a
20°C

A - Fluage 20°C 850MPa 0,85% || 200 nmn B - Fluage 20°C 850MPa 0,85% | 200 nm

Figure II1.98 — Micrographies en MET avec deux vecteurs de diffraction différents aprés une déformation
en fluage de 0,85% a 20°C sous 850MPa
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111.3.2 Domaine des températures intermédiaires

II1.3.2.1 Traction a 250°C

Des échantillons de matiere déformée de 5% a 250°C ont permis d’observer des bandes de
glissement au sein des grains équiaxes, telles que présentées sur la Figure 111.99. Quelques fragments
de phase B sont observés dans les lamelles de phase a, exposés en Figure II1.100.

; B . g
by ,o v - T ¢
e . il <
¥ i ~ . »
M N

Figure I11.99 - Observation de bandes de glissement dans un grain équiaxe déformé de 5% a 250°C
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Figure I11.100 - Observation en MET de fragments dans les lamelles aprés une déformation de 5% a
250°C

111.3.2.2 Traction a 400°C

L’analyse d’un grain de phase o équiaxe en MET apres une déformation de 0,8% en traction a
400°C par une vitesse de déformation de 1,6x10s™ est présentée par la Figure 111.102 au travers de
quatre micrographies prises selon quatre vecteurs de diffraction différents. La projection
stéréographique du grain analysé est reprise en Figure II1.101. Le cliché C a été réalisé pour un vecteur
de diffraction g = 0002 et ne présente aucune dislocation visible mais elles peuvent étre mise en
¢vidence pour d’autres vecteurs de diffraction comme le montre les clichés D, E et F de la méme zone.
Les dislocations possedent donc un vecteur de Burgers dans le plan perpendiculaire a la direction
[0002], c'est-a-dire dans le plan basal. Sur le cliché D pour un vecteur de diffraction g=1101, le
groupe de dislocation (1) apparait et disparait sur le cliché E de vecteur de diffraction g =1011. Leur

vecteur de Burgers est donc le vecteur g [1210]. De la méme maniére pour le groupe de dislocations

(2) du cliché E, leur absence sur le cliché D donne un vecteur de Burgers %[1120]. Les quelques

informations stéréographiques permettent seulement de dire que les dislocations du groupe (1)
semblent glisser dans le plan prismatique (1010) et les dislocations du groupe (2) sont orientées selon
leur direction vis.
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Figure I11.101 - Projection stéréographique du grain analysé aprés une déformation de 0,8% en traction
4 400°C
—
C - Traction 400°C 1,6x104s10,8% ‘ . | D-Traction 400°C 1,6x104s1 0,8%

T ‘
ion 400°C 1,6x104s10,8%

n différents apreés une

F.i‘guré 111.102 - Micographies en MET avec quatre ve'cteurs de diffractio
déformation en traction de 0,8% 2 400°C sous une vitesse de déformation de 1,6x10™*s™
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111.3.2.3 Fluage a 400°C

Un grain équiaxe o est analysé¢ en MET apres une déformation en fluage de 0,85% a 400°C
sous 500MPa. La Figure II1.103 reprend la projection stéréographique du grain observé et la Figure
II1.104 les clichés obtenus pour une méme zone de la microstructure mais pour différents vecteurs de
diffraction. Le cliché G pour le vecteur de diffraction g = 0002 permet d’éteindre toutes les
dislocations visibles sur les autres clichés pour des vecteurs de diffraction différents, elles possédent
donc un vecteur de Burgers dans le plan de base, d’ou b = (a). Aucune dislocation commune aux

clichés H et I n’a pu étre identifiée. De plus, le glissement selon %[2110] posseéde un facteur de
Schmid presque nul selon la projection stéréographique du grain de la Figure I11.103. Il est donc

probable que le vecteur %[ZiiO] ne soit pas un des vecteurs de Burgers mis en évidence. Les
dislocations du clich¢ H possédent donc probablement un vecteur de Burgers b = %[iiZO] est les

dislocations du cliché I un vecteur de Burgers b = %[1210]. Sur le cliché I, des festons (1) et des

boucles de dislocation (2) sont observés. Un mouvement des dislocations non planaire est ici observé.
La microstructure ressemble a la microstructure reportée dans la littérature ([Moon, 2009]) et laisse
penser que les mécanismes de montée des dislocations commencent a s’activer dans ces conditions. 1l
y a donc de la montée de dislocations activée, ce qui se démarque des observations précédentes en
traction et en fluage a plus basses températures et en traction a 400°C.

(L2101 0,-1,1,0] G

2,-1-1,0 1.-1.2.0]

[-1,0,1,0]

o-Lu1

(15,231 [LOL1]

[2-1.1.3] .

Figure II1.103 - Projection stéréographique du grain analysé apreés une déformation de 0,85% en fluage a
400°C
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Figure II1.104 - Micrographies en MET avec quatre vecteurs de diffraction différents aprés une
déformation en fluage de 0,85% a 400°C sous une contrainte de S00MPa
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111.3.3 Domaine des hautes températures
111.3.3.1 Traction a 600°C

L’observation d’un grain équiaxe dans un échantillon déformé de 5% en traction a 600°C en
Figure I11.105 montre la présence de bandes de glissement, une seule direction de glissement est mise
en avant. L’observation des zones lamellaires permet de mettre trés facilement en évidence les
fragments qui sont présents en plus grande quantité, comme le montre la Figure I11.106. Des pointés
EDX sur les fragments et la phase a de la latte ont montrés une surconcentration en vanadium dans les
fragments (8,0% en masse contre 2,5% en masse dans la phase o). Cependant les proportions en
aluminium sont équivalentes avec la phase a. Ainsi, il est peut-étre trop rapide de conclure a la
présence de phase p. De plus, I’analyse par DRX d’un échantillon de matiére brute avec un échantillon
de maticre déformée de 5% a 600°C n’a montrée aucune évolution de la proportion de phase B (7% de

phase f3).

Figure I11.105 - Observation en MET de bandes de déformation dans un grain équiaxe déformé de 5% a
600°C
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: 3 ) cat 4
Figure II1.106 - Micrographie en MET des fragments dans une zone lamellaire aprés une déformation de
5% a 600°C
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L’échantillon G406, déformé en traction a 600°C sous une vitesse de déformation imposée de
1,6x10%™" jusqu’a une déformation plastique de 1,2%, a été observé en MET dans le plan
perpendiculaire a I’axe de sollicitation. La Figure II11.107 présente la projection stéréographique de la
maille cristalline du grain observé et indique les sens d’observation des différents clichés présentés en
Figure II1.108. Le cliché J a été réalisé en multi beam sur un vecteur de diffraction proche de I’axe (c).
Ceci permet de mettre en contraste un réseau de dislocations prenant la forme d’un « filet » de mailles
hexagonales. Le cliché K avec un vecteur de diffraction g = 0111 permet d’effacer le contraste de
deux arrétes paralléles des hexagones. Cette condition d’extinction permet de relier les dislocations
éteintes a un vecteur de Burgers b = 1/3<a;> = 1/3[2110]. De la méme maniére, avec le vecteur de
diffraction g = 1011, le cliché L permet d’effacer le contraste des dislocations de vecteur <a,> =
[1210] et avec le vecteur de diffraction g = 0111, le cliché M met en évidence les dislocations de
vecteur <a;> = [1120]. Ces trois familles de dislocations sont alignées le long de leur direction vis
respectives ce qui implique que le réseau formé peut se déplacer par glissement prismatique.

Figure II1.107 - Projection stéréographique du grain analysé aprés une déformation en traction de 0,12%
4 600°C
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J - Traction 600°C 1,6x10-%s! 1,2% K - Traction 600°C 1,6x10s1 1,2%
Multi beam = 0001

Figure I11.108 - Micrographies en MET avec différents vecteurs de diffraction pour une dfomion e
traction de 1,2% 2 600°C sous une vitesse de 1,6x10™s™
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111.3.3.2 Fluage a 600°C

Des observations en MET ont été réalisées sur I’éprouvette G420, ayant subi une déformation
par fluage de 0,86% a 600°C sous 200MPa. La microstructure est observée dans un plan
perpendiculaire a 1’axe de sollicitation. Les clichés présentés sont issus du méme grain nodulaire o,
sous différents vecteurs de diffraction. La Figure II1.109 reprend la projection stéréographique de
I’orientation cristalline du grain observé et explicite les sens d’observation pour les trois
micrographies présentées. La microstructure présente une forte densité de dislocations composée de
plusieurs familles. Le cliché N de la Figure III.110 avec un vecteur de diffraction g = 0002 permet
d’effacer le contraste de la majorité¢ des dislocations. Les dislocations observées possédent donc un
vecteur de Burgers de type (a), presque aucune dislocation avec un vecteur de Burgers (c+a) n’est
identifiable. Une analyse plus précise des conditions d’extinction montre que les dislocations visibles
sur le cliché P de la Figure II1.110, désignées par la lettre A sur la micrographie ont un vecteur de
Burgers b = 1/3[1210]. Les dislocations sur le cliché Q de la Figure II1.110 et désignées par la lettre B
ont un vecteur de Burgers b = 1/3[1120]. L’analyse stéréographique des images de ces dislocations
montre qu’elles ne sont pas situées dans le plan de base mais plus probablement dans les plans
prismatiques : (1010) pour les dislocations A et (1100) pour les dislocations B. Les dislocations
observées peuvent présenter des morphologies complexes, le cliché P de la Figure II1.110 montre que
des dislocations forment des boucles ouvertes et des formes non planaires. Ces observations sont en
accord avec des travaux récents de la littérature sur des alliages de titane [Moon, 2009] et indiquent un
role déterminant de la montée des dislocations au cours de la déformation dans ces conditions de
fluage, ce qui est en accord avec les valeurs de 1I’exposant n mesurées dans ce domaine de température.

Figure II1.109 - Projection stéréographique du grain analysé aprés une déformation en fluage de 0,86% a
600°C
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N - Fluage 600°C 200MPa 0,86% O - Fluage 600°C 200MPa 0,86%

P - Fluage 600°C 200MPa 0,86%

Figure I11.110 - Micrographies en MET avec différents vecteurs de diffraction aprés une déformation par
fluage de 0,86% a 600°C sous 200MPa
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Les faci¢s de rupture de deux essais ont été analysés au MEB. La Figure III.111 et la Figure
III.112 présentent respectivement la microstructure sous le faciés de rupture aprés une coupe
transverse de 1’éprouvette fluée a 600°C sous 200MPa et de I’éprouvette fluée a 600°C sous 100MPa.
La comparaison entre les deux images montre une striction beaucoup plus importante de I’essai sous
faible contrainte, le diamétre final est environ trois fois plus petit que celui de I’essai sous 200MPa.
Ceci s’explique par la plus faible contrainte appliquée diminuant la localisation des phénoménes
d’endommagement. Ainsi, la rupture apparait plus tard (180h sous 100MPa contre 7h sous 200MPa)
provoquant un fort allongement de 1’éprouvette (90% sous 100MPa contre 40% sous 200MPa). Les
images montrent effectivement des cavités de fluage présentes plus loin du faciés de rupture pour
I’essai sous 100MPa en raison de la localisation plus tardive de 1’endommagement. Toutefois, la
longue durée de I’essai de fluage permet par diffusion de former davantage de cavités et de diamétres
plus importants. Ces cavités plutdt sphériques sous 200MPa sont trés allongées sous 100MPa suivant
la forte déformation de la matiere. La micrographie de la Figure I11.113 montre une cavité au sein de la
microstructure fluée sous 200MPa, la cavité se forme sur les joints de grains de la microstructure. La
formation de cavités est caractéristique de mécanismes de diffusion activés, ce qui est en accord avec
les valeurs d’énergie d’activation calculées et les observations en MET. Les grains sont étirés suivant
la déformation de 1’éprouvette et les colonies des grains lamellaires difficilement identifiables. Pour
I’essai flué sous 100MPa, la microstructure est toute autre ; si les cavités sont allongées selon la
déformation de fluage, la microstructure n’a pas suivi cette déformation, elle a recristallisé. En effet,
les grains B, ont disparu, I’ensemble de la phase a est sous la forme de grains équiaxes plus petits (20
um de diamétre avant essai et 5 um de diamétre aprés essai) et la phase B est localisée aux joints
triples et ces sites semblent s’aligner suivant la déformation de fluage. Cette recristallisation est due a
la combinaison de la haute température et de la déformation trés importante (90%). En effet cette
recristallisation n’a pas été observée pour 1’essai plus court sous 200MPa, ni lors des vieillissements
sous charge sous 100MPa a 600°C pendant 24 heures, ni lors de vieillissements longs sans charge.
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Figure I11.111 - Micrographie MEB de la microstructure sous le faciés de rupture apres essai de fluage a
600°C sous 200MPa
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F412-600°C 100MPa r=0,30

100um WD= 23mm  EHT =15.00 k¥ DEIIEI: 3

Figure I11.112 - Micrographie MEB de la microstructure sous le faciés de rupture aprés essai de fluage a
600°C sous 100MPa

Date :17 Jun 2013 INP

Figure II1.113 - Micrographie MEB de la microstructure sous le faciés de rupture de I'éprouvette D413
fluée a 600°C sous 200MPa
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111.3.4 Syntheése de la caractérisation de la microstructure déformée

L’analyse de la microstructure aprés déformation en MET a permis d’identifier des
mécanismes de déformation activés lors des premiers pourcents de déformation plastique. L’analyse
des échantillons déformés a 20°C montre une déformation contrélée par un glissement planaire sous
forme d’empilement de dislocations de vecteur de Burgers b = (a) dans les plans prismatiques en
traction et en fluage. Les mémes observations sont faites en traction a 400°C. Pour les échantillons
déformés en fluage a 400°C les dislocations observées sont toujours de type (a). Cependant, leur
morphologie a fortement évoluée puisque le glissement planaire n’est plus visible mais des
dislocations fortement festonnées et de nombreuses boucles sont observées. Au sein des échantillons
faiblement déformés (< 1%) en traction a 600°C, la présence de parois de dislocations (sous joints)
sous forme de réseaux hexagonaux de dislocations vis des trois vecteurs de Burgers (a) est observée.
Pour de plus forts taux de déformation la microstructure de dislocation semble toujours assez
hétérogéne et plutdt planaire. En fluage, des boucles ouvertes de dislocations sont observées, la
déformation semble plutdt étre gouvernée par des phénomenes de montée des dislocations
caractéristique du fluage a haute température. La précision du vecteur (a) activé préférentiellement
semble suivre la loi de Schmid. Des phases concentrées en vanadium dans des lattes de phase o sont
plus facilement observables au sein de la matiere déformée et semblent augmenter avec
I’augmentation de la température.

L’analyse en MEB des éprouvettes fluées jusqu’a rupture a permis de mettre en évidence des
facies de rupture ductile de 20°C a 600°C. Dans le domaine des hautes températures, la microstructure
sous le faciés de rupture présente de I’endommagement. Il se manifeste sous la forme de cavités aux
joints de grains. Les cavités apparaissent préférentiellement aux joints de grains perpendiculaires a
I’axe de sollicitation. Le taux d’endommagement se caractérise par le nombre de cavités, leurs tailles
et la profondeur de matiére affectée. Le taux d’endommagement augmente lorsque la température
augmente et lorsque la durée d’essai augmente (diminution de la contrainte). A 600°C pour une charge
de 100MPa la rupture apparait au bout de 180 heures et la microstructure observée est recristallisée.
Les grains ; ont disparu, la taille des grains équiaxes a, a diminué et la phase [} est majoritairement
concentrée aux joints de grains triples.
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I11.4 Synthése des résultats de caractérisation

La caractérisation de I’état métallurgique de I’alliage a montré un gradient de microstructure
lié 4 son histoire thermomécanique. En particulier, un grossissement de la taille des lattes de phase a
dans les grains lamellaires est observé depuis la peau vers le cceur du galet. La matiére au sein du galet
présente du fibrage, ce fibrage semble étre li¢ a une texture héritée de la billette avant forgeage et plus
ou moins altérée par le forgeage en fonction du taux de déformation et du taux de brassage local de la
matiére. Les vieillissements a 600°C pendant 24 heures n’altérent pas significativement la
microstructure et une profondeur de pénétration négligeable de 1’oxygene a été mesurée relativement
au diameétre des éprouvettes de traction et de fluage.

La caractérisation du comportement en traction sous une vitesse de déformation constante
montre une évolution non linéaire de la contrainte d’écoulement en fonction de la température. La
résistance a la traction diminue de 20°C a 200°C, elle se stabilise de 200°C a 400°C et diminue de
nouveau de 400°C a 600°C. L’analyse de la sensibilité a la vitesse de déformation de I’alliage de 20°C
a 600°C, permet de mettre en évidence ces trois domaines de température. La SRS est positive,
constante et modérée dans le domaine des basses températures, diminue jusqu’a devenir nulle dans le
domaine des températures intermédiaires et est positive en augmentant exponentiellement dans le
domaine des hautes températures. La présence d’un domaine de température ou la contrainte
d’écoulement est indépendante de la température et ou la SRS est nulle, voire négative est
généralement associée a 1’activation de phénomenes de vieillissement dynamique. Ceci est appuyé par
I’enregistrement d’instabilités plastiques sur les courbes d’écoulement en traction dans le domaine des
températures intermédiaires et des hautes températures pour une relativement faible vitesse de
déformation (107s™).

La caractérisation en fluage de 20°C a 600°C montre trois domaines de comportement. Dans le
domaine des basses températures (20°C — 150°C), le fluage n’est activé que pour un rapport de charge
supérieur a 0,8. Pour un rapport de charge compris entre 0,8 et 0,9, les courbes de fluage présentent un
unique stade primaire ou la vitesse de déformation diminue continliment jusqu’a une vitesse nulle. Ces
conditions ne conduisent pas a la rupture, la déformation est généralement inférieure au pourcent. Pour
un rapport de charge supérieur a 0,9, le fluage est plus largement activé avec des déformations en stade
primaire de plusieurs pourcents. Au cours de ce stade la vitesse diminue continliment jusqu’a un
minimum et augmente en un stade tertiaire conduisant a la rupture de I’éprouvette. Dans le domaine
des températures intermédiaires (150°C — 300°C), le fluage est particulierement limité, voire bloqué a
300°C. Des rapports de chargement plus élevés sont nécessaires pour activer la déformation et
conduire & la rupture. Dans le domaine des hautes températures (350°C — 600°C), le fluage est
facilement activé des de faibles rapports de charge. Les courbes de fluage se composent des stades
primaire, secondaire et tertiaire. Les stades secondaire et tertiaire prédominent avec 1’augmentation de
température. L’énergie d’activation correspond a I’énergie d’autodiffusion du titane et ’exposant a la
contrainte, pour des rapports de charge inférieurs a 0,8, est caractéristique de mécanismes de
déformation contr6lés par la montée des dislocations. Pour des rapports de charge supérieurs, une
rupture de la loi puissance est observée.

Les observations de la microstructure de dislocations indiquent la prépondérance du
glissement prismatique de dislocations de vecteur de Burgers (a). Ce glissement est fortement localisé
et trés planaire pour les basses températures, que ce soit apres traction ou fluage. En effet, des
microstructures trés similaires sont observées aprés ces deux types de sollicitation. Lorsque la
température augmente le glissement tend a devenir moins planaire et les microstructures observées
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aprés traction et fluage se différencient. Il est a noter en particulier la présence de dislocations
festonnées et de nombreuses boucles ouvertes et fermées aprés déformation en fluage. Ces
microstructures sont révélatrices de mécanismes de montée des dislocations. Ces observations en
fluage sont en accord avec les valeurs de n calculées pour un rapport de charge inférieur a 0,8.
L’analyse des microstructures sous les faciés de rupture ne montre pas d’endommagement dans le
domaine des basses températures. A hautes températures, de 1’endommagement est observé sous
forme de cavités aux joints de grains caractéristiques de phénomenes de diffusion. Le taux
d’endommagement augmente avec la température et la durée d’essai. Pour les hautes températures et
faibles contraintes, soit pour des durées et des déformations de fluage importantes un phénomene de
recristallisation peut aussi étre remarqué.
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