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Introduction

Choisir la matiére dans laquelle un objet va étre réalisé, est l'une des plus
importantes phases de travail du concepteur. Le choix des matériaux de structure
dépend tout particulierement des sollicitations auxquelles est soumis l'objet. La réponse
aux exigences décoratives ou de tenue mécanique est, dans bien des cas, complétement
différente. Ce choix s’affine tout au long du processus de conception. La famille (bois,
métal, céramique, polymeére, composite) est généralement choisie en début de réflexion
alors que les définitions techniques (type de métal, nuance, traitement thermique) sont
définies plus tard dans le projet.

La pertinence du choix d'un matériau dépend directement de son application (Ashby
et al., 2004). On peut ainsi établir un indice de performance qui va dépendre directement
de la sollicitation imposée a la piece. Par exemple, la figure 0.1a illustre la relation qui

existe entre la limite élastique et la densité pour différents métaux et alliages.

Céramiques techniques pjjiapes de Ti | Zircone _Supcpalliages de

1001

N1

—)
D)

o

=)
S

Alliages de Al

Alliages d Mg Alliages

Limite élastique [MPal

Métaux et alliages

2000 10000 20000

5000 N
Masse volumique [kg/m’|

FIG. 0.1 — a) Graphique des propriétés mécaniques résistance — densité et b) indice de

performance pour différents métaux et alliages (Granta Material Intelligence, 2012).
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Un matériau peut posséder une haute limite élastique mais étre trop dense pour son
application. Des indices de performances (Ashby & Bréchet, 2003 - Ashby et al., 2004)
sont développés pour les différentes sollicitations et contraintes mécaniques et

dépendent des propriétés physiques du matériau (illustrés dans le tableau 0.1).

Géométrie Sollicitation Contraintes Indice de performance
Rigidité Solidité
Poutre Traction Longueur fixe E/p o, / P
Poutre Flexion Forme et longueur fixe EY? / ) ol? / D
Tube Torsion Forme et longueur fixe GV? / P ol? / D
Plaque Flexion Longueur et largeur fixe Y3 / ) o—;/ 2 / D

TAB. 0.1 — Indices de performance tabulés.

La limite élastique est un parameétre primordial dans le choix du matériau. En effet,

la figure 0.1b illustre I'indice de performance o, / p pour les métaux et alliages. Tous les

matériaux ont un indice différent. Dans cet objectif, il est nécessaire d’améliorer la limite
élastique pour obtenir des matériaux plus performants. Le second objectif est la
réduction des colts. Pour un indice de performance équivalent, les propriétés

mécaniques doivent étre améliorées pour diminuer la quantité de matiere nécessaire.

Alliages de Ti  Aciers faiblement alliés
- Adi Alliages de Zn
I ciers haute

& teneur en carbone Fonte

S
OBENRE S o o B = IIII rrrrrrrrrrrrrrrrrrrrrrr / rrrrrrrrrrrrrrrrrrrrrrrrrrrrrrrrrrrrr
o )

2 Ag
g ] Cu

= / I N WY / -
3 LY I Zn

S Ti | -~

o Alliages de Mg I Au

12}

0 our forgeage pd
S 0014 L /A A | R U —— T
= Alliages de Pb
ug) Alliages de Mg Aciers inoxydables \ /
=) pour fonderie Ni Sn
< /

o2}
= Aciers basse
‘g teneur en carbone
B 1 T TRERS N B ;
£
3

P
Pb

Métaux et alliages

FIG. 0.2 — a) Graphique des propriétés mécaniques résistance — densité et b) indice de

performance pour différents métaux et alliages (Granta Material Intelligence, 2012).

La communauté scientifique, aussi bien académique qu’industrielle, est sans cesse a
la recherche d’améliorations des performances de la matiére. De nombreuses possibilités

sont a notre disposition afin d’augmenter la limite d’élasticité :
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— par atomes en solution solide (ajout d’éléments d’alliages),

— par dispersion intragranulaire de particules de deuxiéme phase (traitement
thermique ou précipitation),

— par écrouissage (déformation plastique),

— par effet de taille de grain (déplacement des dislocations restreint).

Parmi toutes les familles de matériau disponibles, le travail de cette thése se
concentre sur I'étude des métaux et plus particuliérement des aciers a basse teneur en
carbone comme lacier IF (Interstitial-Free) dans le cadre d'une ANR (‘Hypertube’) en
collaboration avec le centre ArcelorMittal Research.

Deux approches permettent d’obtenir des matériaux nanostructurés :

— Tlapproche bottom-up. Cette approche consiste a aller du plus petit au plus
grand. Cela consiste a faire croitre des particules nanométriques sur un
substrat. Des atomes s’assemblent de différentes maniéres pour former des
nanoparticules sur la surface. Un exemple de cette approche est la technique
CVD (Dépét Chimique en phase Vapeur). Ce type de technique est tres utilisée
dans le domaine de la micro-électronique (semi-conducteurs).

— Tlapproche top-down. Contrairement a l'approche bottom-up, cela consiste a
aller du plus grand au plus petit. Les structures initiales sont modifiées pour
obtenir des nanoparticules. Dans le cas des métaux, les structures observées ne
sont pas nanométriques mais tendent a s’en approcher.

— Tlapproche mixte. Cela consiste a broyer des métaux sous forme de poudre suivi
par une opération de consolidation.

L’inconvénient de I'approche bottom-up est que les épaisseurs réalisées sont tres
faibles et n’est donc pas adaptée a la fabrication de matériaux massifs pour des piéces de
structures. De plus, les temps de fabrication sont excessivement longs et incompatibles
avec une production industrielle.

L’approche top-down est une voie prometteuse pour I'élaboration de matériaux
massifs. Depuis une vingtaine d’années, des procédés de mise en forme par déformation
plastique a froid ont été développés pour affiner la microstructure des métaux afin
d’obtenir des tailles de grains submicroniques (Valiev et al., 2006 - Verlinden, 2004 -
Estrin & Vinogradov, 2013). Ces procédés permettent d’appliquer une déformation
plastique intense (supérieure a 1 en déformation vraie) sans modifier la géométrie de la
piece. Les procédés standards de mise en forme entrainent une localisation de la
déformation qui ne permet pas d’atteindre de tels taux de déformations. L’application

d’'une pression hydrostatique de plusieurs GPa sur 1’échantillon rend possible les
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méthodes d’hyperdéformations. De plus, la pression générée permet un frottement
suffisant pour entrainer en rotation I'’échantillon. Cela permet notamment d’obtenir des
matériaux ayant une limite élastique élevée sans ajout d’éléments d’alliages ou de
traitement thermique. En effet, les moyens standards permettant d’obtenir une haute
limite élastique (durcissement par effet de solution solide ou par précipitation) modifient
la température de transition ductile-fragile et entrainent une détérioration de I’ensemble
soudabilité/recyclabilité. L’affinement de grains ferritiques permet donc d’augmenter
simultanément la limite d’élasticité et la résilience du matériau.

Un procédé récent, nommé High Pressure Tube Twisting (HPTT), a été développé au
sein du laboratoire LEMS3. L’objectif de cette étude est de réaliser un dispositif
expérimental HPTT permettant d’affiner la microstructure des échantillons tubulaires.
La caractérisation des matériaux obtenus est un aspect important de cette étude pour
évaluer le gain apporté par un tel procédé. Une modélisation de cet affinement de
microstructure doit permettre de mieux comprendre les mécanismes intervenant.

Ce mémoire est divisé en cing chapitres.

Le premier chapitre est consacré a un état de I'art des différents procédés de grandes
déformations (SPD processes — Severe Plastic Deformation processes). Une vue
d’ensemble des microstructures et des propriétés de ces matériaux est proposée. Un
ensemble des définitions et théories sont exposées pour une meilleure compréhension du
présent travail. Ensuite, une bréve description des mécanismes intervenant dans la
fragmentation des grains durant les procédés de grandes déformations est abordée.

Le deuxieme chapitre a pour objectif de présenter les moyens expérimentaux mis en
ceuvre dans ce travail pour étudier la fragmentation des grains. Dans un premier temps,
la conception et réalisation du dispositif HPTT que nous avons développé est traité. Les
solutions technologiques choisies sont détaillées. Puis, un second dispositif que nous
avons conc¢u est exposé. Il permet de caractériser le comportement en frottement sous
hautes pressions a l'interface outil-échantillon. Ces résultats sont proposés pour des
échantillons d’acier.

Le troisieme chapitre permet de modéliser le procédé HPTT. L’état de déformation
dans I’échantillon est étudié car il permet de suivre la fragmentation des grains. Une
modélisation analytique basée sur des principes simples est exposée dans un premier
temps. Ensuite, une modélisation plus complexe par éléments finis permet d’identifier
les paramétres importants impliquant une déformation hétérogéne dans ’échantillon.

Le quatriéme chapitre a pour objectif de détailler les résultats expérimentaux obtenus

au travers du procédé HPTT. L’état de la microstructure est observé par microscopie
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électronique. Les textures cristallographiques macroscopiques sont comparées aux
textures locales. Enfin, le comportement mécanique des tubes nanostructurés est étudié.

Le cinquiéme chapitre a pour objectif de modéliser I'affinement de la microstructure.
Dans un premier temps, nous nous intéressons a la taille limite de grain. Enfin, un

modele d’affinement de grain basé sur un code de Taylor est présenté.
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Ce chapitre a pour objectif de présenter I'état de I'art dans le domaine des procédés
aux grandes déformations. La premiére partie permettra d’introduire quelques-uns de
ces principaux procédés. Nous poursuivrons par les différentes microstructures obtenues
avec ces méthodes ainsi que les propriétés mécaniques obtenues. Nous continuerons par
une bréve présentation des différents modeles polycristallins. Pour finir, quelques

modeéles décrivant 'affinement de la microstructure a travers les procédés de grandes

déformations seront décrits.

Etant donné I'étendue des données dans ce domaine, de nombreuses approches seront

abordées mais nous mettrons en exergue certains points utiles a la suite de I'étude ou

Importants a mes yeux.
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1.1 Procédés d’affinement des microstructures

Au regard des techniques permettant d’affiner la microstructure, les procédés a
grandes déformations plastiques (Severe Plastic Deformation - SPD) sont
particulierement attractifs. L’affinement de grains est possible pour des matériaux
massifs qui permettraient des applications industrielles. Les tailles de grains obtenus
avec ces procédés sont comprises entre 200 nm et 1 um.

Les premiers travaux ont été réalisés par Bridgman (1943), Langford & Cohen (1969),
et Rack & Cohen (1970) ou des aciers soumis a de trés importantes déformations
combinés a de grandes pressions hydrostatiques ont subi un affinement de leur
microstructure (200-500 nm).

Les deux principales caractéristiques des procédés de SPD sont :

— de grandes déformations appliquées a I’échantillon ne changeant pas sa forme
initiale.

— une pression hydrostatique imposée (définie par o, =0, /3 ou o, est la partie
symétrique du tenseur des contraintes). Cette derniére joue deux roéles: (i)
assure un contact/frottement suffisant entre les outils et 1’échantillon pour
appliquer la déformation (dans des procédés SPD pilotés par frottement) et (i1)
permet de confiner I’échantillon pour éviter une localisation de la déformation
qui entrainerait la rupture du matériau.

Dans cette partie, nous nous intéresserons a la description bréve des procédés les plus

couramment utilisés.
1.1.1 Equal Channel Angular Extrusion

Le procédé Equal Channel Angular Extrusion (ECAE) a été initialement développé
par Segal (1974). Il est aujourd’hui un des procédés les plus utilisés pour I'étude des
matériaux a grains ultrafins.

Un échantillon, a section carrée ou circulaire, est inséré dans un canal coudé (figure

1.1). Généralement, les sections rectangulaires ont une dimension de 10x10 mm ou
20x 20 mm . La déformation équivalente, au sens de von Mises, appliquée a I’échantillon

dépend principalement de 'angle formé par les deux canaux et peut étre définie par la

formule développée par Iwahashi et al. (1996) :
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Eug =(%]{2cot(§+%}+y/csc(g+%ﬂ (1.1)

ou N est le nombre de passe, ¢ est I'angle du coude et w 'angle extérieur. Usuellement,
¢ est égal a 90° pour obtenir une déformation importante. On obtient donc ¢, =1.15

pour ¢=90° et  =0°.

Plunger

o |4

FIG. 1.1 — Principe ’ECAE (Valiev et al., 2006).

L’échantillon en sortie de canal posséde la méme géométrie qu’avant déformation,
sauf une déformation de l'extrémité si une contre pression n’est pas appliquée pour
Paplatir. Ce processus peut donc étre répété pour atteindre des déformations trés
importantes et ainsi obtenir une taille de grains tres fine. Aprés chaque passe,
I'échantillon peut étre tourné dans différentes directions et ainsi modifier le chemin de
déformation dans I’échantillon.

Idéalement, la déformation est localisée dans un plan de cisaillement simple situé a
I'intersection des deux canaux. Le frottement entre les matrices outils et I'échantillon
doit étre minimum pour conserver cet état de déformation « parfait». Il est constaté
expérimentalement que la déformation n’est pas totalement homogéne et provoque donc
une répartition de la taille de grains dans la section de ’échantillon. Pour éviter de trop
grandes disparités, il est possible d’appliquer une contre pression pour confiner
Iéchantillon de maniére plus importante (McKenzie & Lapovok, 2010 - McKenzie et al.,
2007 - Djavanroodi & Ebrahimi, 2010). L’angle extérieur entre les deux canaux joue
aussi un role important dans l'application du cisaillement. Quand I'angle extérieur est

petit, et en 'absence d’'une contre pression, cette zone n'est pas parfaitement remplie. En
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revanche, lorsqu'une BP importante est appliquée, une zone morte se développe. Selon
I'équation 1.1, la déformation diminue en fonction de cet angle.

Ce procédé peut étre réalisé a différentes températures pour favoriser la déformation
d’échantillons plus dur (exemple : le titane). La vitesse d’extrusion n’influence que trés
peu la taille de grains obtenue (Berbon et al., 1999).

Le principal inconvénient de ce procédé est qu’il n’est pas continu. En effet, pour
accroitre la déformation, il faut réaliser plusieurs passes. Visant a remédier a cet
inconvénient, de nombreuses variantes ont été développées, comme présenté sur la
figure 1.2. Le procédé ECAP-Conform est prometteur puisqu’il permet d’affiner des

produits longs et est donc adapté a I'industrie.

Plunger

ﬂ/

Sample

a) b)

FIG. 1.2 — Schéma du procédé a) ECAP Multi-pass (Nakashima et al., 2000), b) ECAP-
Conform (Raab et al., 2004).

1.1.2 High Pressure Torsion

Ce procédé consiste, comme ECAE, a déformer un échantillon par cisaillement sans
changement de forme. Les premieres études, réalisées par Bridgman (1943), avaient
comme objectif 'étude de I'effet du cisaillement combiné a de hautes pressions.

S’inspirant de ces travaux, un procédé dhyperdéformation nommé High Pressure
Torsion a été développé. De nombreuses études ont été réalisées par exemple par Zhorin
et al. (1982), Smirnova et al. (1986), Valiev et al. (1988), Zhilyaev et al. (2003 - 2008). Ce
procédé consiste a placer un échantillon de forme circulaire entre deux matrices : une
soumise a une charge et I'autre a une rotation (figure 1.3). Une force axiale permet de
mettre I’échantillon sous une pression hydrostatique de l'ordre de plusieurs GPa. Une
rotation de la matrice mobile permet de cisailler I’échantillon et ainsi d’affiner sa
microstructure. Ce cisaillement est possible grace au frottement entre les matrices et

T’échantillon.

10
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Contrairement a ECAE, HPT est un procédé continu. La déformation équivalente au

sens de von Mises peut étre définie par :

Or 27xNr

& ==
“ 3t 3t

ou g est l'angle de rotation, N est le nombre de tour effectué, r est le rayon et ¢

(1.2)

I'épaisseur de ’échantillon. La déformation dans I’épaisseur est supposée constante. Un
gradient de déformation est donc observé a travers le rayon. Il est possible d’y remédier
en accroissant I'épaisseur de I’échantillon avec 'augmentation du rayon pour conserver
une déformation constante (Erbel, 1979). La déformation au centre du disque étant
nulle, i1l serait nécessaire d’avoir une épaisseur infinie pour obtenir une déformation
constante dans I'épaisseur. Néanmoins, ce qui est important dans un matériau hyper-
déformé est 'homogénéité de la limite d'élasticité, pas la déformation. Il a été démontré
dans plusieurs études que cela est possible quand la déformation est trés élevée car

I'écrouissage par déformation plastique sature.

.y >

Upper Plunger

Specimen

Lower Plunger

C ! > Torsion

F1G. 1.3 — Principe 'HPT (Valiev et al., 2006).

Sample

Ce procédé est trés utilisé pour des études académiques car il permet d’affiner des
microstructures relativement facilement mais n’est pas encore industrialisable de par les
dimensions des échantillons beaucoup trop petites. En effet, les disques utilisées ont
généralement une épaisseur de quelques millimétres et un rayon de lordre du

centimetre.

11
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1.1.3 Autres procédés d’hyperdéformations

De nombreux autres procédés d’hyperdéformation ont été concus et étudiés comme
par exemple Accumulated Roll Bonding (ARB), Twist Extrusion (TE) et Cyclic Extrusion

and Compression (CEC). Certains sont synthétisés dans le tableau 1.1.

Procédé Schéma de principe
Accumulated Roll Bonding (Saito et al., 1999) \

Wire brushing

Roll bonding

'
Stacking

Twist Extrusion (Beygelzimer et al., 1999)

EC-Axis
/ \

o WA,
uﬂ)' Extrusion
(’ I \%pressmﬁ

YA

4

Cyclic Extrusion and Compression (Richert &
Richert, 1986) °
/

TAB. 1.1 — Divers procédés de SPD.

1.1.4 Procédés pour échantillons tubulaires

D’autres procédés permettent de déformer des échantillons de formes tubulaires. En
effet, ECAE permet des géométries parallélépipédiques ou cylindriques, HPT des
géométries cylindriques. La figure 1.4 présente le procédé High Pressure Tube Twisting.
Ce procédé a été développé au sein du LEM3 durant la thése d’Arzaghi (2010) et publié
par Toth et al. (2009) permet d’appliquer un cisaillement dans I’épaisseur du tube.

Une grande pression hydrostatique est appliquée sur I’échantillon par 'intermédiaire

d’un piston (figure 1.4). Ce dernier se dilate sous 'effet de la force axiale pour comprimer

12
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Iéchantillon. La rotation de la matrice extérieure engendre une déformation en
cisaillement a travers 1’épaisseur du tube. La déformation équivalente, au sens de von

Mises, dans I’épaisseur du tube peut étre calculée comme suit :

Or  2zNr

& e —
I3t 3t

ou @ est l'angle de rotation, N est le nombre de tour effectué, » est le rayon et ¢

(1.3)

I’épaisseur de I'’échantillon.

Compression
machine

00 0

o I ]
Twisting e
Ei rigid disc mandrel whmgic §
=
| - |

L b

FIG. 1.4 — Schéma d’HPTT (Téth et al., 2009).

Un procédé de compression torsion a été développé par Saunders & Nutting (1984)
permettant d’introduire de grandes déformations plastiques sur des anneaux.
L’épaisseur de ce dernier variant avec le rayon, cela permettait de palier au gradient de
déformation suivant le rayon. D’autres procédés pour échantillons tubulaires ont vu le
jour, comme présenté sur la figure 1.5. Le procédé HPTT modifié (Lapovok et al., 2012) a
été étudié et testé pour réaliser des échantillons bi-métallique Cuivre-Aluminium (figure
1.5a). Le procédé TCAP (Faraji et al., 2011) se rapproche quant a lui ’ECAE. En effet, la
déformation se fait par extrusion dans un canal axisymétrique (figure 1.5b) a travers 3
coudes. Un dernier procédé développé par Nagasekhar et al. (2006) permettant de
déformer des tubes, s’apparente plus au procédé ECAE puisque la section carrée du
procédé ECAE est remplacée par une section circulaire évidée. L’inconvénient de ce
procédé est la déformation non homogéne tout autour du tube. En effet, tout comme le

procédé ECAE, la déformation n’est pas constante dans toute la hauteur du canal.

13
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=

|
= <
=5

e

@Waﬁ?

FIG. 1.5 — a) Procédé HPTT modifié (Lapovok et al., 2012), b) Tubular Channel Angular
Pressing (TCAP) (Faraji et al., 2011).

b)

Bridgman a aussi proposé un procédé pour cisailler des tubes sous pression axiale
(Bridgman, 1935). En revanche, la déformation en cisaillement se situe aux deux
extrémités du tube. De plus, le cisaillement ne s’effectue pas dans la méme plan, puisque
celui de Bridgman s’apparente a de la torsion (cisaillement entre le haut et bas du tube)

comme illustré sur la figure 1.6.

NN
n

FI1G. 1.6 — Section de I’échantillon de torsion avec un pion central pour la stabilité

(Bridgman, 1943).

14
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1.2 Structure des matériaux a grains ultrafins

L’affinement de microstructure par les procédés d’hyperdéformations engendre
l'apparition de nouveaux joints de grain a fortes désorientations. Différents mécanismes
sont responsables de ce phénomeéne (Sevillano et al., 1980) :

Iélongation du grain apparait lors de la déformation plastique entrainant
Paugmentation des désorientations entre grains,

— la création de joints a forte désorientation par la subdivision de grains (Barrett
& Luvenson, 1940 - Langford & Cohen, 1969 - Sevillano et al., 1980),

— la localisation de bandes de cisaillement entrainant la fragmentation de grains
allongés (Ferrasse et al., 1997 - McNelley & Swisher, 2004 - Miyamoto et al.,
2004 - Wang et al., 2004).

La subdivision d’'un grain commence aux faibles/moyennes déformations, lorsque le
grain se fragmente en cellules. Les dislocations commencent alors a s’accumuler dans les
joints des cellules. La désorientation croit avec l'augmentation de la déformation
pouvant atteindre 15-30°. Des désorientations plus élevées peuvent apparaitre par l'effet
de la texture (Sun et al., 2011). La rotation générale et uniforme du grain est suffisante
pour augmenter la désorientation avec ses voisins.

Pour des chemins de déformation constants, la géométrie des grains évolue de
maniére continue. Les grains initiaux s’orientent dans la direction de cisaillement et
forment une microstructure lamellaire qui s’affine avec 'augmentation de la déformation
(Hughes & Hansen, 1997).

Par exemple, les microstructures des aciers a bas taux de carbones aprés ECAE ont
été étudiées par Fukuda et al. (2002) et Shin et al. (2000). Les grains ont une structure
allongée pour les premiéres passes ' ECAE. Puis des grains équiaxiaux apparaissent lors
de la 4eme passe avec une taille moyenne de 0.2-0.3 um. Les désorientations augmentent
avec le nombre de passes.

L’application d'un chemin de déformation constant implique une microstructure
lamellaire comme par exemple dans le laminage de toles a froid. En revanche, un
changement régulier du chemin de déformation permet de générer une microstructure

contenant des grains équiaxiaux (figure 1.7).

15
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FIG. 1.7 — Micrographies MET d’un acier IF apres 8 passes ECAE dans la direction TD
(transverse), a) route A et b) route C (de Messemaeker et al., 2004).

Apres une déformation critique, on n'observe plus d’affinement microstructural et un
palier de saturation est atteint. A ce stade, la génération et les mécanismes de
restauration sont en équilibre.

L’affinement est influencé par différents parametres tels que la température, la

composition de I'alliage, la vitesse de déformation et le chemin de déformation.
1.2.1 Effet de la déformation imposée

Le parameétre principal contrélant I'affinement de la microstructure est la déformation
imposée. Différents travaux ont été réalisés pour montrer l'affinement de la
microstructure sur différents matériaux. Hebesberger et al. (2005) ont démontré pour du
cuivre pur, la décroissance de la taille de grain en fonction de la déformation (figure

1.8a). Une taille limite d’environ 250 nm est atteinte pour les trés grandes déformations.

e 1000-
°
0.8 800
T O Experimental
= 0s E 6001 Calculated
g 04 ¢ ":’ 400
: : :
! R % 200
0.2 9 (¢]
00y 2 s 10 2 s 100 2 s 10° 00 2 4 6 8
a) v b) Equivalent strain

FIG. 1.8 — a) Taille de grains en fonction de la déformation en cisaillement, déterminée a
partir de micrographies réalisées a 'aide d’électrons rétro diffusés d’échantillons de
cuivre pur déformés par HPT a température ambiante (Hebesberger et al., 2005).

b) Taille de cellules expérimentales et modélisées d’ un aluminium pur apres

déformation avec ECAE en fonction de la déformation (Baik et al., 2003).

16
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La déformation entraine une augmentation des désorientations a l'intérieur des
grains. Cela entraine la formation de cellules. Ces derniéres peuvent devenir des grains
lorsque les désorientations deviennent tres importantes. La taille de ces cellules atteint,
elle aussi, une limite comme le montre Baik et al. (2003) aprés différentes passes
d’ECAE dun cuivre pur (figure 1.8b). D’autres matériaux ont été affinés comme par
exemple du chrome pur par HPT (figure 1.9a), du titane (figure 1.9b).

D’autres études ont été réalisées sur des matériaux différents. Par exemple, Zhilyaev
et al. ont montré que pour un Nickel pur aprés HPT a une déformation d’environ 6, la
taille de grain obtenue est de 170 nm (Zhilyaev et al., 2001 - Zhilyaev & Langdon, 2008).
D’autres essais ont été réalisés sur un Nickel pur par Bachmaier et al. (2010) et ont
déterminé une taille de grain de 225 nm apres une déformation de 32 a température
ambiante. Dobatkin et al. (2005) ont réalisé des tests sur un aluminium 2024. Apres

déformation par HPT de 5 tours, la taille de grain moyenne était de 0.16 um a

température ambiante.

FIG. 1.9 — a) Micrographies (par électrons rétro-diffusés) de chrome pur de

microstructures développées par HPT (y =25.8) (Wadsack et al., 2003).

b) Microstructures et clichés de diffraction d’'un titane commercialement pur grade 4 a

température ambiante apreés 10 tours de révolution en HPT (Islamgaliev et al., 2008).

1.2.2 Effet de la température sur ’affinement

L’effet de la température a été étudié par Bachmaier et al. (2010). La température a
laquelle l'essai est réalisé pour un matériau donné est choisie en fonction de la

température de fusion de celui-ci. En effet, c’est donc bien le rapport entre ces deux

17
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températures qui implique des changements dans la microstructure. Ainsi, cela affecte la
saturation du couple et le décalage de la déformation a saturation (figure 1.10).
L’amplitude des températures est importante puisqu’elles sont de -196°C a 450°C. La
déformation peut étre considérée comme étant suffisante pour saturer la taille de grains
puisque les tests s’achévent pour y =45. On observe que la saturation se produit déja

pour y =10. La taille des grains en est donc modifiée. Il est important de noter que ces

effets sont également valables pour des déformations plus faibles et ne sont donc pas

spécifiques aux procédés SPD.

400

Al-3wt%Mg alloy
350 -196°C

Torque, M/INm

Shear strain, »

FIG. 1.10 — Mesure du couple in-situ pendant la déformation d'un alliage Al 3% massique
Mg en fonction de la déformation plastique pour une vitesse de déformation de 0.4s!

(0.48 rpm). La température varie entre -196°C and 450°C (Bachmaier et al., 2010).

La figure 1.11a montre le changement de la microstructure de saturation, d’'un alliage
Al/Mg, a différentes températures. La taille de grains croit avec 'augmentation de la
température allant de 100 nm (-196°C) a 4 um (450°C). Ces observations sont confirmées
par la figure 1.11b puisqu’on observe clairement que la taille de grain diminue avec la

diminution de la température.
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FIG. 1.11 — a) Microstructure dans le plan de cisaillement d'un alliage Al 3% massique
Mg déformé a -196°C, 200°C, 300°C and 450°C a une vitesse de déformation de 0.2 s'!
(0.25 rpm) (Bachmaier et al., 2010). b) Micro-dureté Hv et taille des éléments
structuraux apres une déformation par HPT d’un alliage Al 3% massique Mg a
différentes températures et d'un alliage Al 1% massique a température ambiante

déterminés par micrographies BSE (Bachmaier et al., 2010).

Il a aussi été montré par Huang et al. (2011) que la microstructure a été affinée de
maniére plus importantes aux températures cryogéniques (figure 1.12) pour de
PAluminium pur (99.993%). Les températures cryogéniques permettraient de supprimer

leffet de restauration apparaissant aux températures ambiantes ou supérieures.
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FIG. 1.12 — Variation de la taille de grains/cellules transverses en fonction du parametre

Zener-Hollomon (Z = s'exp(Q/RT)) pour un Aluminium pur (Huang et al., 2011)

La taille de grains limite est affectée par la température. Sur la figure 1.13, on peut
voir que cette taille limite (a €=32) n’est pas équivalente pour deux températures
différentes. Comme précédemment, la microstructure est plus affinée pour une faible
température. En effet, a 20°C, la taille de grains pour des déformations de 8 et 32

descend clairement en dessous de 100 nm. Une saturation semble atteinte a partir d'une
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déformation de 8 puisque les changements de taille sont tres faibles. En revanche, la
taille de grains critique n’est pas la seule a étre affectée. On peut remarquer qu’a des
déformations moins élevées (2 et 8), 1a ou la taille critique de grains n’est pas atteinte, la

microstructure est elle aussi différente et affectée par la température.

HPT@20°C

HPT@450°C

FIG. 1.13 — Comparaison des micrographies BSE d’un acier ferritique apreés SPD jusqu’a
une déformation de 2, 8 et 32 réalisés a 20 et 450°C. Le grossissement est le méme pour

toutes les micrographies (Vorhauer et al., 2005).

1.2.3 Effet de la vitesse de déformation sur affinement

La vitesse de déformation des microstructures a aussi été étudiée pour vérifier la
dépendance sur la taille de grains limite. Comme énoncé précédemment pour la
température, les effets observés sont également valides pour des déformations plus
faibles. Sur la figure 1.14, on voit clairement que la taille caractéristique de la
microstructure de saturation diminue avec 'augmentation de la vitesse de déformation
du matériau. Cet effet est tout de méme moins prononcé que celui de la température vu
dans le paragraphe précédent. Cet effet est visible pour des températures élevées. En
effet, pour des déformations a température ambiante ou basses températures, cet effet

est moins observable.
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FIG. 1.14 — Micrographies BSE montrant la microstructure d’'un alliage Al 3% massique

Mg déformé a 200°C a deux vitesses de rotation (Bachmaier et al., 2010).

La figure 1.15 nous permet aussi d’observer ce phénomeéne sur un alliage Mg AZ31 car
la taille de grains diminue avec I'augmentation de la vitesse de déformation. Pour des
vitesses allant de 0.08 a4 0.3 s! (rapport de 3.75), la taille de grains diminue de 450 nm a
350 nm (soit un rapport de 0.8). L’effet produit par I'augmentation de la vitesse de
déformation peut étre comparée a une diminution de la température. Méme si l'effet est
moins important, 'évolution est similaire. En effet, la diminution de la température

permet d’augmenter la contrainte effective.

AZ31
HPT:6.0 GPa, T=453K,N=5

d (um)
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FIG. 1.15 — Tailles de grains moyennes en fonction de la vitesse de déformation locale a
différentes distances du centre du disque déformé par HPT a différentes vitesses de

rotation (Serre et al., 2011).
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1.3 Propriétés des matériaux a grains ultrafins

1.3.1 Propriétés mécaniques

1.3.1.1 Limite élastique et ductilité

La taille de grains des matériaux polycristallins joue un role dominant dans les
propriétés mécaniques et physiques, principalement sur la limite élastique et la
ductilité. Ces deux propriétés sont celles étant principalement affectées par 'affinement
de microstructure. Elles sont trés différentes de celles des matériaux a gros grains. La
limite élastique est directement liée a la taille de grain d, comme le montre la relation

Hall-Petch donnée par :

oo+ (1.4)
Jd

ol oy, représente la limite élastique a taille de grain infinie et k), une constante liée au
matériau. I’équation 1.4 montre bien que la limite élastique du matériau augmente avec
la diminution de la taille de grains. La relation Hall-Petch n’est en revanche plus valide
lorsqu’on atteint des tailles de grains trés petites (<100-200nm) (Chokshi et al., 1989).
Différentes tentatives ont été menées pour observer l'origine de cette déviation par Kim
et al. (2000).

De nombreux travaux ont été réalisés pour évaluer ces améliorations sur différents
matériaux et procédés SPD (Valiev et al., 2000 - Gertsman et al., 1994 - Korznikov et al.,
2003 - Ferrasse et al., 1997).

La dureté est améliorée apres déformation avec ces procédés. Généralement, ces
valeurs sont mesurées sur la section transverse (en ECAE) ou suivant le rayon (en HPT).
Il est en réalité aussi intéressant de mesurer la dureté suivant la longueur de
I’échantillon (en ECAE) ou la surface du disque (en HPT) pour vérifier 'homogénéité de
la dureté apreés ces procédés. Le dernier point important est que le procédé HPT
introduit un gradient de déformation suivant le rayon (la déformation théorique étant
nulle au centre du disque). La figure 1.16 montre 'amélioration de la dureté ainsi que
son homogénéisation avec 'augmentation du nombre de passes ECAE ou du nombre de

tours (déformation).
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FIG. 1.16 — Micro-dureté Vickers d'un Aluminium pur suivant le rayon de la section
transverse a) apres 1 et 4 passes I ECAE (Figueiredo & Langdon, 2009) et b) apres
différentes déformations en HPT (Zhilyaev et al., 2005).

La réduction de la taille de grains introduit par les procédés de SPD permet donc
d’obtenir une amélioration du renforcement du matériau. L’intensité de cette
amélioration peut étre caractérisée par des essais mécaniques classiques apres
déformation en SPD (Ohashi et al.,, 2006 - Horita et al., 2001). On peut par exemple
montrer sur la figure 1.17 'amélioration de la limite élastique pour différentes valeurs
d’affinement de microstructure par ECAE, laminage et ARB. L’amélioration de la limite
élastique est indéniable apres avoir été déformé avec des procédés de SPD. En revanche,

1l est aussi visible qu'une nette perte de la ductilité et du taux d’écrouissage intervient.
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FIG. 1.17 — Courbes contrainte-déformation d’'un Acier IF produits par le procédé a)

ECAE (Yanagida et al., 2008) et b) ARB (Tsuji et al., 2002).

La figure 1.18 représente les courbes contrainte-déformation apres 8 passes  ECAE
obtenues pour différentes conditions de chargements. Cette perte de ductilité peut étre
attribuée a la combinaison d’'une grande contrainte d’écoulement avec une faible capacité

d’écrouissage des matériaux nanostructurés par ces procédés.
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alliage d’Aluminium AA1050 (Poortmans & Verlinden, 2005).

La perte de ductilité observée peut étre remédiée en ajoutant une seconde phase dans
la microstructure. Des aciers biphasés ferrite-martensite a grains ultrafins ont été
élaborés par Park et al. (2004) par le procédé ECAE suivi d’'une trempe. Une forte
densité de dislocation a été remarquée dans les grains ferritiques proches de la
martensite. La plupart d’entre elles résultent de la transformation de phase durant la
trempe. C’est donc cette densité de dislocation qui permet d’augmenter la ductilité du

matériau. D’autres exemples d’améliorations de la ductilité ont pu étre observés en

utilisant par exemple :

d’alliages (Zhao et al., 2008),

& Langdon, 2008), ayant une structure cristallographie hexagonale compacte,

des matériaux a faible énergie de fautes d’'empilement en ajoutant des éléments

des alliages de Magnesium (Mukai et al., 2001 - Agnew et al., 2005 - Figueiredo

la texture développée sous cisaillement simple améliore la ductilité,

des matériaux a structures bi-modales : petits et gros grains (Wang et al., 2002)

Ce dernier point suscite toujours des controverses dans la littérature.
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1.3.2 Autres propriétés

1.3.2.1 Le comportement en fatigue

La fatigue est un élément important pour un matériau en vue de son
industrialisation. Le comportement en fatigue a donc été étudié. Ces propriétés ne sont
pas directement dépendantes de la taille de grains mais plutot de la limite élastique, de
la ductilité et de 'homogénéité du matériau.

De nombreux travaux ont été réalisés et synthétisés par Mughrabi (2010), Mughrabi
& Hoppel (2010). Ces études concordent avec la littérature sur les facteurs influencant la
fatigue (conjonction de la limite élastique et ductilité). On peut noter que la limite
d’endurance pour les matériaux nanostructurés est plus élevée comme le montre la
figure 1.19. Plus le nombre de passes (taux de déformation) a travers ECAE est élevé,

plus 'amplitude de contrainte par rapport au nombre de cycle est importante.
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FIG. 1.19 — Graphe Wohler (S-N) des données d’essais de fatigue d’AlMg-0.5 par ECAE
(route Be) pour différents nombres de passes (Mughrabi & Hoppel, 2010).

1.3.2.2 La stabilité thermique

La stabilité thermique de matériaux déformés par ces procédés a été étudiée dans
divers travaux pour quantifier cette observation. En effet, 'accumulation treés
1mportante des dislocations entraine une tendance au matériau a vouloir recouvrir son
état pour se stabiliser (Vinogradov et al., 2002). Ces observations ont pu étre mises en
évidence par Islamgaliev et al. (1997 - 1997) et Molodova et al. (2007) sur du cuivre

déformé par ECAE. Cette tendance s’accroit avec 'augmentation de la déformation.
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Plusieurs méthodes ont été étudiées pour améliorer la stabilité thermique de ces

matériaux comme par exemple :

la possibilité de restaurer le matériau sans le recristalliser pour équilibrer les
contraintes internes et lui redonner de I'écrouissage (Mughrabi et al., 2003 -
Patlan et al., 2001 - Park et al., 2000),

la stabilité induite par des particules (Suzuki et al., 2004 - Vinogradov et al.,

2003 - Zhao et al., 2006).

De nombreuses autres propriétés sont affectées par ces procédés d’hyperdéformations.

On peut noter :

26

le fluage (Saxl et al., 2009 - Saxl et al., 2010 - Sklenicka et al., 2009),

la conductivité thermique et électrique (Gendelman et al., 2006 - Wei et al.,
2011),

la résistance a la corrosion (Hadzima et al., 2006 - Janecek et al., 2005 - Son et
al., 2006 - Balyanov et al., 2004),

les propriétés magnétiques (Lapovok et al., 2010).



1.4 - Modélisations du comportement plastique d’'un polycristal

1.4 Modélisations du comportement plastique d’un

polycristal

Dans cette partie, nous nous intéressons aux mécanismes de déformation au niveau
microscopique. Ces mécanismes peuvent étre de plusieurs sortes comme la diffusion de
défauts ponctuels, le glissement de défauts linéaires, le glissement aux joints de grains,
le maclage, la transformation martensitique. Les procédés vus précédemment
permettant d’affiner la microstructure de matériaux polycristallins agissent
principalement sur a la déformation plastique. Nous nous focaliserons donc sur le
glissement cristallographique.

Les métaux étudiés (indépendamment de leur structure cristallographique) ont un
domaine plastique dans leur comportement. Des bandes de glissement dans les grains
sont généralement observées aprés une déformation plastique. Ces bandes permettent de
dire que la déformation plastique de matériaux ductiles est induite par un glissement de
plans cristallographiques particuliers causé par le mouvement de dislocations.

Une dislocation est une discontinuité dans la structure cristallographique du
matériau. Un déplacement plastique est généré et appelé vecteur de Burgers b. Ce
vecteur correspond a la direction de glissement.

Le tableau 1.2 présente, pour différents métaux, leurs plans et directions de
glissement principaux. Ces groupes de plans, pour chaque structure cristallographique,
sont appelés systéeme de glissement. Durant la déformation plastique, certains plans sont

activés, suivant lesquels les atomes se déplacent pour accommoder la déformation.

Structure cristalline = Métaux Plans de glissement  Direction de glissement
cfe. AL Cu,Ni (111} 110)

c.c. Feq,, Mo {011}, {112}, {123}  (111)

h.c. Ti,Zn, Mg Basale {0001 1

Pyramidale {1011}
Pyramidale {O 1 Tl}
Pyramidale {1 152} <§1 1 3>

{
{
| <
Prismatique {1010} <T1§0
<
<

TAB. 1.2 — Directions et plans de glissement pour différents métaux.
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1.4.1 Cinématique du glissement

Le mouvement des dislocations (dG a I'application d'une déformation macroscopique)
va entrainer un cisaillement suivant un plan cristallographique précis.
Lorsqu’on cherche a étudier le comportement d’'un polycristal sous un chargement

donné, le champ de vitesse L est supposé connu. Il peut étre défini par :

(1.5)

ou ¢ est le tenseur de vitesse de déformation et S est le tenseur des vitesses de rotation
rigide.
Soit un cisaillement , du cristal suivant la direction b (n étant la normale), on peut

écrire le champ eulérien des vitesses :

v’ =(r-n)by (1.6)

ou r est le vecteur d'un point matériel.

Le gradient eulérien des vitesses s’écrit alors :

o,
ox;

L =

Y

:binj}? 1.7

La normale au plan et la direction de glissement définissent le tenseur de Schmid :

m. =bn. (1.8)

Le gradient eulérien des vitesses et le tenseur des vitesses de déformations obtenus

s’écrivent alors :

L =my (1.9)

y

& =%(L§.+L§i)=%(m..+mij)j/ (1.10)

y y

Durant un incrément de déformation, l'orientation du plan cristallographique peut
évoluer. Ce changement est pris en compte apreés 'incrément mais reste valide lorsque ce

dernier est petit.
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La déformation étant produite par le glissement, pour une vitesse de déformation L,

la partie symétrique de L doit étre égale a ¢ définie par I'équation 1.10, soit :
& = ¢&f (1.11)

En général, le champ de déformation imposé par L ne peut étre réalisé sans une

rotation des vecteurs b et n. La différence entre les deux gradients de vitesses est

appelée tenseur de rotation noté :

2:

I~

- (1.12)

Dans les polycristaux, nous avons précédemment vu que plusieurs systemes de

glissements peuvent étre actifs. On peut alors écrire :

N
L= mdy" (1.13)
SR SF WART RN A
& :Zg(m; +m; )7/3 (1.14)
. N
Q, =L, -> my’ (1.15)

2 est la vitesse de rotation du réseau. Cette quantité nous permettra d’accéder a

I’évolution de la texture cristallographique. On peut alors écrire la relation suivante :

) 3. =L. —¢.
—f—&* avec ﬂ g (1.16)
= = a)if = ij - gif

o-

ou é’ est la vitesse de rotation rigide et ozi)g est la vitesse de rotation plastique.

Il ne faut pas oublier que les déformations auxquelles nous nous intéressons sont des

déformations plastiques trés importantes. La déformation élastique est ainsi négligée.
1.4.2 Les critéres d’écoulement

Durant la déformation d’un cristal, nous recherchons les valeurs du glissement pour
chaque plan. L’équation 1.14 permet d’évaluer ces quantités. Il persiste en revanche une
incertitude car cette équation est en réalité un systéme d’équations a 5 inconnues. Il faut
donc 5 systémes de glissement indépendants pour résoudre ce systéme. Pour un

matériau ayant plus de 5 systémes de glissement actifs en méme temps, il est nécessaire
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de prendre d’autres hypothéses physiques pour en sélectionner 5. De nombreux critéres

ont été définis et sont présentés ci-dessous. La liste n’est pas exhaustive.

1.4.2.1 Critére de Taylor

Ce critére proposé par Taylor (1938), permet de choisir les systémes actifs par un

principe de minimisation :

5
Z“W = min (1.17)
s=1

Cette méthode, malgré sa simplicité de mise en place, ne propose pas forcément de
solution unique. Il faut donc compléter cela par des critéres exprimés en termes de

contrainte.
1.4.2.2 Critére de Schmid

Schmid (1924) a montré que le glissement d'un cristal sur un plan donné nécessite

une contrainte de cisaillement particuliere. Un seuil nommé 7, doit étre atteint :

@ -7 =0 (1.18)

c

I1 n’y a donc pas de glissement si et seulement si la contrainte de cisaillement

appliquée est inférieure a ¢ . Ce critére doit étre satisfait pour le glissement multiple

(plusieurs systéemes de glissement actifs en méme temps). Cette équation permet donc de
définir une hypersurface de charge (S) qui contient les états de contraintes admissibles
(voir figure 1.20). Comme on peut le voir, cette surface est discontinue et des ambiguités

subsistent en termes de contrainte et déformation.

S, /.

A

Ambiguité en
déformation

Ambiguité

P en contrainte

> S /1,

FIG. 1.20 — Ambiguité de la surface de charge produit par le critére de Schmid.
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1.4.2.3 Critére d’écoulement viscoplastique

Les criteres précédents ne prennent pas en compte la sensibilité du matériau aux
changements de vitesse. Il est donc possible de considérer ce phénomeéne en utilisant
d’autres criteres.

Les matériaux répondant a ce type de comportement correspondent a la loi de

comportement suivante :

dlno
dlné

o =0, (i] avec ¢ constanteavec m = (1.19)

€o
On peut donc écrire 'équivalent de cette relation pour une déformation produite par

un glissement par la relation :

1 = 7 [%J (1.20)

r

ot 7” est la contrainte de cisaillement résolue correspondant au taux de cisaillement de

référence ¥ . 7i représente donc la quantité de contrainte nécessaire pour ce taux de

cisaillement de référence. On peut donc le faire varier pour représenter aussi
Iécrouissage du matériau.
La contrainte de cisaillement résolue peut étre calculée a partir de la projection du

tenseur appliqué au cristal :
=8 M® (1.21)

En inversant I'équation 1.20, en appliquant cette relation a plusieurs systémes de
glissement et en utilisant '’équation 1.21, on peut écrire la relation liant la vitesse de

déformation avec la contrainte appliquée :

1,
S-M® m

N S-M®
(s) o (s) — - (0) (s) — - =
Mi 7r _}/r ZML
s=1

1

() \m
(=)

On remarque que les problemes d’ambiguité sont résolus. En revanche, cela est au

(1.22)

M=

g =

13

Il
—

S

prix dune résolution d’équations fortement non linéaires donc plus complexes a

résoudre.
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1.4.3 I’écrouissage et les différents stades de la déformation

L’écrouissage des mono et polycristaux représente la capacité d’'un matériau a se

durcir sous l'effet d'une déformation. Dans le but de modéliser cet effet, il est nécessaire

de comprendre les phénomeénes physiques responsables de ce durcissement. Le principal

phénoméne est di a la capacité des dislocations a rendre plus difficile le déplacement

d’une dislocation évoluant au milieu des dislocations d’'un autre systéeme. D’'une maniére

générale, on peut observer différents stades de la déformation (figure 1.21) :

32

Stade I : Stade au cours duquel le taux d’écrouissage est faible. Les dislocations
ne sont pas génées et glissent sur leur plan (glissement simple) sans obstacle
majeur. Ce stade est observé pour des déformations tres faibles, inférieures a
0.05 sur des monocristaux. Il n’est pas observable sur des polycristaux.

Stade II : Stade au cours duquel on observe une augmentation des dislocations
sans annihilation significative (glissement multiple). Ce stade s’opére pour des
déformations comprises entre 0.05 a 0.2.

Stade III : Stade au cours duquel le taux d’écrouissage diminue par leffet de
Pannihilation des dislocations. Ce stade est observé jusqu’aux déformations
d’environ 0.5.

Stade IV: Stade au cours duquel l'annihilation des dislocations par
restauration dynamique n’équilibre pas le taux de création des dislocations. On
observe un écrouissage faible mais constant.

Stade V : Stade au cours duquel I'écrouissage est nul (égal a 0).

Tw T~
- O = ey Ty

(7' ) 7I Y
AY s b)

FIG. 1.21 — Courbes schématiques d’écrouissage (Chenal & Driver, 2013).
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1.4.4 Comportement du polycristal : modéles de changement

d’échelle

Les équations de plasticité précédentes sont valables pour des monocristaux. Dans
cette partie nous nous intéresserons a des polycristaux (ensemble de monocristaux). Des
modeles micromécaniques ont été développés pour répondre a ce besoin. On cherche a
définir le comportement d’'un polycristal a partir de la connaissance du comportement a
I’échelle microscopique de chaque cristal et des conditions aux limites connues au niveau
macroscopique. Il est donc nécessaire d’établir des relations entre le niveau
macroscopique et microscopique. L’échelle de représentation du comportement est par
définition hétérogene. Cette hétérogénéité peut étre représentée par une distribution de
défauts a l'intérieur d'un grain, une distribution de familles de grains d’orientations

cristallographiques différentes.

Nous allons donc présenter différents modeles décrivant cette transition.
1.4.4.1 Modéle de Taylor

Ce modeéle proposé par Taylor (1938) prévoit le fait que chaque cristal du matériau

recoit la méme déformation que I’échantillon. Le gradient de déformation local i @ est
donc égal au gradient de déformation macroscopique L :
=L (1.23)

Ce modele est aussi appelé Full Constraint (FC). Chaque grain recoit la méme
déformation. Il n’est donc pas prévu pour définir des contraintes intragranulaires. La
position de chaque grain (donc leur interaction) n’est donc pas prise en compte. Les
contraintes peuvent étre en revanche différentes entre chaque grain a cause de
lorientation cristallographique de chacun. Les contraintes sont donc constantes dans
chaque grain. Un saut de contrainte apparait donc entre chacun; la condition d’équilibre,
satisfaite dans le grain, ne peut ’étre aux joints de grains. Il est possible de connaitre
Iétat de contrainte globale en sommant ’état de contrainte pour chaque grain pondéré

par la fraction volumique f®’ des grains :

— g.(g)f(g) (1_24)

g=1

[IS|
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Des modeéles dérivés de celui de Taylor, assouplissant les contraintes, ont été
développés. Ces modeles, aussi appelés relaxed constraints, permettent d’adoucir les
textures calculées par le modele de Taylor. En effet, I’hypothése de I’équation 1.23 n’est

plus imposée dans toutes les directions.
1.4.4.2 Modéle autocohérent

Ce type de modele prend en compte la forme des grains par la connaissance de
I'interaction entre chaque grain. Ce modéle nécessite la résolution du probléme de
I'inclusion d’Eshelby. La loi viscoplastique vue précédemment est utilisée dans le
traitement suivant. On peut montrer qu'une relation lie le tenseur de contrainte

macroscopique Set le tenseur des vitesses de déformation plastique D :
S=A°:D (1.25)

ou a° est appelé le module sécant macroscopique qui est une fonction de D . Il est
possible de définir un autre module appelé module tangent A’. On peut alors définir

localement la loi de comportement du polycristal :

S(D)=A":D+S5°(D) (1.26)

ou S° (D) est une contrainte extrapolée.

Pour un gradient de vitesse L donné appliqué a l'infini, ce probleme doit étre résolu
pour déterminer les déformations locales 4 et la vitesse de rotation du réseau. Deux
approches peuvent étre considérées :

— T'approche sécante :
S'(D)=A’:D' VD' (1.27)
— lapproche tangente :
S'(D)=A":D'+S°(D) VD' (1.28)

La différence entre ces deux méthodes est montrée sur la figure 1.22.
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Taylor secant

% tangent
S static

5°(D)

53(D)

D D'
FIG. 1.22 — Différences entre les différentes approches proposées.

En utilisant 'approche présentée par Molinari et al. (1987), les équations d’interaction

pour la méthode tangente et sécante obtenues sont respectivement :

S¢-S= (rfgg" + A )(dg -D)
1.29
¢ -S=(r=" +a")(a* - D) (29

ou df et S® représentent les tenseurs de vitesses de déformation et des contraintes

déviatoriques, respectivement, dans le grain g (constant pour un grain). r représente le

tenseur d’interaction prenant en compte la forme du grain.
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1.5 Fragmentation des grains

I1 a été démontré que certains matériaux peuvent voir leur microstructure fragmentée
par l'intermédiaire de nombreux procédés de grandes déformations. Les mécanismes
conduisant a cet affinement de microstructure sont en revanche mal connus et sont
toujours controversés.

La fragmentation des grains due aux grandes déformations a été découverte en 1940
par Barrett & Luvenson. Ces phénoménes ont pu étre mis en évidence grace a la
microscopie électronique a balayage et transmission. La subdivision des grains se fait a

plusieurs échelles allant de plusieurs millimétres aux nanometres.
1.5.1 La formation de cellules de dislocations

De nombreux travaux réalisés par I’équipe de Hansen (Bay et al., 1989 - Hughes et al.,
1997 - Hughes & Hansen, 1995 - Pantleon & Hansen, 2001 - Hansen et al., 2004 - Lu &
Hansen, 2009 - Hughes & Hansen, 2000 - Bay et al., 1992) ont permis de classifier les
différentes structures de grain produites durant la déformation plastique.

Sous l'effet de faibles déformations, des dislocations se déplacent et se multiplient.

Ces structures ne sont pas encore organisées en cellules (figure 1.23a).

small strains

F1G. 1.23 — Schéma de l'affinement des microstructures et de la subdivision en sous

grains (Bay et al., 1992 - Hughes & Hansen, 1997).

Sous l'effet d'une déformation plus importante, les grains subissent un changement de
forme. Les grandes déformations imposent donc une plus grande accommodation
géométrique des grains. En réalité, les grains ne se déforment pas indéfiniment et se

fragmentent donc pour créer de nouveaux grains.
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L’affinement progressif des grains se fait par l'apparition de sous-structures. La
déformation imposée entraine des hétérogénéités de microstructures intra et inter-
granulaires. Ces hétérogénéités peuvent étre dues a différents parameétres physiques tels
que la taille des grains, la texture, la déformation (et la vitesse) imposée, I'énergie de
faute d’empilement.

Bay et al (1989 - 1992) ont montré que les grains se subdivisent en nouveaux grains
appelés blocs de cellules. Les cellules de dislocations sont de lordre de quelques
centaines de nanomeétres alors que les grains initiaux sont de plusieurs dizaines (voire
centaines) de micrometres. La figure 1.23b montre le schéma d’affinement des grains.
Des blocs de cellules se forment dans lesquels le grain se subdivise. Des joints de grains
sont créés par des murs de dislocations et microbandes dans lesquels les angles de
désorientations s’accroissent. On appelle des angles de désorientations petits et moyens
des angles compris entre 0 et 15°, alors que des grands angles de désorientations sont
considérés comme étant supérieurs a 15°.

Aux grandes déformations, les microstructures évoluant en blocs de cellules de
dislocations ont un large panel d’angles de misorientations. La subdivision continue des
grains en cristallites entourés par des frontiéres de dislocation conduit a une grande
diffusion d’orientations basées sur un processus d’accumulation des dislocations.
Différentes parties d'un méme grain peuvent s’orienter de fagons différentes et atteindre
chacun des orientations stables. Si ces orientations sont éloignées les unes des autres, on
trouve des angles de désorientations trés élevés (>15-20°) a lintersection de ces
nouveaux grains.

Avec laugmentation de la déformation, les grains initiaux se déformant en sous-
grains (cellules de dislocations) constituent un ensemble d’orientations parfois tres
différentes a cause de I'importante étendue des contraintes appliquées par les grains
environnants. Il en résulte des bandes de déformation (figure 1.23c) se développant

suivant différents plans de glissement.

1.5.2 Modélisations des mécanismes impliqués dans les

procédés SPD

La fragmentation des grains étant le principal mécanisme apparaissant dans les
procédés de grandes déformations, différents modéeles ont vu le jour pour expliquer ce

phénomene.
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1.5.2.1 Modéles d’écrouissage

Les premiers modeles sont basés sur I'évolution des dislocations et permettent de
modéliser 'écrouissage du matériau jusqu’'au stade IV. Des cellules de dislocations sont
formées dés les premiers stades de la déformation plastique pour créer la structure finale
du matériau nanostructuré. La taille de grain va donc s’affiner en accumulant des
désorientations aux joints de grains (Pantleon, 2002 - Estrin et al., 2006). Les premiers
modeéles ont été développés par Kocks et Mecking (Kocks, 1976 - Kocks & Mecking, 2003)
ou la densité de dislocations est la seule variable agissant sur laffinement par la

relation :

dp k,
ap _F _y 1.30
de oL P (1.30)

ou L est la taille de cellule, & est une constante, £ est un parametre dépendant de la

vitesse de déformation et de la température et , est la densité de dislocation. Ce modele

est performant pour modéliser les stades II et III de I'écrouissage. En revanche, les
procédés de grandes déformations présentés précédemment impliquent des déformations
pouvant aller jusqu’au stade V. Dans cet objectif, I’évolution des dislocations est scindée

en deux parties: les dislocations évoluant dans les cellules de dislocations p, et les
dislocations évoluant dans les « murs» p  (aux bords). Estrin et al. ont proposé un

modéle prenant en compte ces deux évolutions (Estrin et al., 1998 - Toth et al., 2002); ce
modéle est présenté par la suite.

La taille des cellules d peut étre estimée par la relation :

d=—"2_ (1.31)

ou K est une constante du matériau, g est la densité totale de dislocation définie par la

loi des mélanges :
p.=fp,+(1-f)p. (1.32)

ou f estla fraction volumique de la densité de dislocation dans les murs.

Cette fraction volumique évolue de fagon exponentielle décroissante par la relation :

f=1.+(f=1.)exp( /) (1.33)
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ou f, et f, sont les fractions volumiques initiales et finales (a saturation), 7 est la vitesse
de variation de f avec la déformation plastique en cisaillement .

Les contraintes de cisaillement résolues sont liées a la vitesse de déformation en
cisaillement résolue 7 par les relations :

Ve
Yo

7! :aGb\/Z[ ] ' (1.34)

L \Um
7 =aGbp, (&J (1.35)
Yo

ou ¢ est le module de cisaillement, , est le vecteur de Burgers, 1 / m est la sensitivité a
la vitesse de déformation, o« est une constante (généralement égale a 0.25). L’état de
contrainte général des deux « phases » est défini comme précédemment en utilisant la loi
des mélanges.

Dans 1’évolution des densités de dislocations, les GND ont été prises en compte par

Téth et al. (2010) conduisant a trois équations différentielles de la fagon suivante :

[ -1/n
* 1 pws + pws * 67/0 7}0 .
B 75— ko (.— VP (1.36)

KN bd(1-f)

0

6487 (1—F)"° \/g *.c 1- - » L N-1/n
PR LI Ul ) SR LA }’:b)\’p e —ko(y_—W) 7 p. (1.37)

bdf

0

pwg _ gl Gﬁ 7/56((11][_ f) i 52 \/gﬂ }}c (1 _ffb)\[pws + pwg (1.38)

ol o et g sont des constantes, p, et p, sont les dislocations statistiques et

géométriquement nécessaires, respectivement.

Le premier terme de I’équation 1.37 et le deuxieme de I’équation 1.38 représentent la
perte des dislocations intérieures vers les murs. Le second terme de ’équation 1.37 et le
premier de 'équation 1.38 représentent la génération des dislocations par les sources de
Frank-Read. Le dernier terme des deux équations représente la restauration dynamique.

Une modification du modeéle a été réalisée par McKenzie et al. (2007) permettant de
prendre en compte leffet de la pression hydrostatique sur le terme de restauration
dynamique.

Ce modele est tres utilisé dans la littérature pour modéliser le comportement des
matériaux dans ces procédés (Baik et al., 2003 - Lemiale et al., 2010 - Ding et al., 2011).

Ce modele permet donc de modéliser I’écrouissage de la microstructure. Ce modele part

39



Chapitre 1 - Bibliographie

donc du principe que des cellules sont déja créées/présentes dans le matériau, ce qui
n’est pas le cas lors des tous premiers stades de la déformation. En revanche, la taille de
grains se saturant a une certaine valeur observée expérimentalement est relativement
bien représentée par ce modele. Malgré la saturation de la taille de grains/cellules, les
angles de désorientations évoluent toujours et ne tendent donc pas a se saturer en méme

temps.
1.5.2.2 Taille limite des grains

La taille de grain ne peut étre affinée indéfiniment. Il a en effet été observé
expérimentalement qu’il est impossible d’amorphiser un matériau avec un procédé SPD.
Une taille limite est obtenue aprés des déformations trés intenses. Des modéles ont été
développés pour déterminer cette taille de grain limite. Une premiere hypothese est qu’a
partir de ’équation 1.31, Estrin et Vinogradov (2013) ont défini la plus petite taille de
grain atteignable 4 par:

ds

& ke G (1.39)
b Io2

m

ou M est le facteur de Taylor, o, est la contrainte limite atteignable. Cette relation

implique que la taille de cellule correspond a la taille de grain limite car ’équation 1.31
lie la densité de dislocation a la taille de cellule.
Le deuxieme modele (Bouaziz et al., 2010) est basé sur la diffusion des atomes dans

les grains et permet d’écrire :
D b 1/3
d, = [i] (1.40)
Y
ou D, est la diffusivité aux joints de grains. La taille de grain limite doit donc saturer a

la plus grande valeur des deux quantités d, et d, .

Un modele a été proposé par Mohamed & Dheda (2012). Ce modeéle a été initialement

proposé pour décrire la taille de grain minimum d_. obtenue durant le broyage

mécanique (Mohamed, 2003). Ce modéle est basé sur le principe d’'un équilibre entre la
génération de dislocations produites par 'écrouissage et la restauration provenant de

T'annihilation et recombinaison des dislocations :
od) _[od (1.41)
ot ot
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Le modele est décrit par une équation liant des paramétres matériaux, la limite

d’élasticité o , la température de fusion 7 et I'énergie de faute d’empilement y :

2 \0-25 0.5 1.25
Qi =A, exp(_ﬂQ] D,,Gb [L] (gj (1.42)
b ART )\ v kT Gb) \o

Un modele basé sur la recristallisation dynamique continue a été proposé par Gourdet
& Montheillet (2003). Les trois mécanismes proposés sont ’écrouissage, la restauration
dynamique et la migration des joints de grains a grands angles. La désorientation aux
joints de grains s’accumule pour former des grands angles. La contrainte d’écoulement
sature aux grandes déformations et une limite apparait associée a la migration aux

joints de grain. La relation est définie par :

asz(Al\/;i +%] (1.43)

ou G est le module d’élasticité en cisaillement, A, est une constante proche de 1, A, est
une constante d’au moins un ordre inférieur, p, est la densité de dislocations dans les

sous-grains, et d est la taille de grains. Cet état stabilisé est représenté par une

saturation de la taille de grains dans le matériau.
1.5.2.3 Modéles d’affinement de la microstructure

Des modéles permettant de comprendre l'affinement de la microstructure ont été
développés et basés sur les effets de l'orientation initiale d'un grain et ses voisins.
Barnett and Montheillet (2002) et Raabe et al. (2002) ont utilisés la nature asymétrique
convergente/divergente du champ de déformation dans l'espace d’orientation pour la
représentation du gradient d’orientation. Raabe et al. (2002) ont démontré que
lorientation initiale du grain a une importance prépondérante.

D’autres modeéles ont été développés sur le principe des disclinaisons par Romanov &
Vladimirov (1992), Klimanek et al. (2001), Seefeldt et al. (2001).

Les modéles vus précédemment ne prennent pas en compte la distribution de la taille
de grain, la distribution de la désorientation et I’évolution de texture. Un nouveau
modele a donc vu le jour pour palier a ce manque. Ce modéle est basé sur le fait que la
rotation du réseau cristallin est « retardée » par les grains environnants. La rotation est
donc moins importante en périphérie qu'au centre du grain. Cette courbure nécessite
I'existence de dislocations géométriquement nécessaires (GND). On peut les appeler

'curvature induced dislocations' (CID). La courbure apparait principalement dans la zone
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extérieure du grain (proche des grains voisins) comme le montre la figure 1.24a. Lorsque
la courbure devient importante, les CID se regroupent et un joint de grain est créé. Les

GND ou CID sont donc supposées responsables de la fragmentation.

\

¥ ? ’
Uniform 4
o lattice rotation b\ v

Grain

zone not affected //

Initial lattice plane\ - -~~~ - N
5L by GB

Distorded lattice plane

zone affected by GB

a) b)
FIG. 1.24 — a) Courbure du réseau dans un grain et b) subdivision d'un grain (Té6th et al.,

2010).

La densité de dislocations induite par la courbure du réseau est définie par :

12sin (1)

Pen =K bD[—cos(,uQ)Jr,/cos2 (1Q)+ 8]

ou D est le diamétre du grain, # est un coefficient (apparenté a un coefficient de

,k=1,20u3 (1.44)

frottement) permettant de ralentir la rotation du réseau €. k est un coefficient
permettant de prendre en compte la position des sous grains dans un grain initial (figure
1.24b). Par exemple, un grain placé dans un coin est plus retardé qu’un grain placé au
centre d'une face.

La densité de dislocations totale définie par la relation 1.32 devient alors :
ptotalzpCID+f(pws+pwg)+(1_f)pc (145)

Lorsque le seuil permettant de définir un joint de grain est atteint, le grain se
subdivise en 27 nouveaux grains (figure 1.24b) comme un « Rubik’s cube ». Ce modele
comporte actuellement 3 étages de fragmentation. Un grain initial peut donc se

fragmenter en 27x27x27=19683 nouveaux grains.

Les sous grains ont une vitesse de rotation Q. définie par :

Qg =0 + O (1.46)
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Ici, Q, est la vitesse de rotation du réseau du grain central et Q%5 est la vitesse de

rotation du réseau du sous-grain causée par le joint de grain.

Ce modeéle est intégré dans un code polycristallin de Taylor (1.4.3).
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Chapitre 2

Moyens expérimentaux mis en ceuvre
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Ce chapitre a pour objectif de présenter les deux principaux moyens expérimentaux
utilisés. Ces dispositifs sont congus en respectant un cahier des charges spécifiques a
cette étude. Ils sont par la suite réalisés, calibrés puis validés pour répondre a notre
besoin. Ils sont, pour finir, exploités en réalisant des essais expérimentaux.

Dans un premier temps, un dispositif expérimental permettant l’exploitation du
procédé HPTT est présenté. Les résultats seront exploités dans les chapitres suivants.
Dans un deuxieme temps, un second dispositif permettant I’étude du frottement sec en

condition quasi-statique sous hautes pressions apparentes est exposé.
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2.1 Conception d’un dispositif High Pressure Tube

Twisting
2.1.1 Définition du besoin

Parmi les différents procédés d’hyperdéformation présentés précédemment, « High
Pressure Tube Twisting » est choisi. Le premier dispositif d’hyperdéformation HPTT a
été développé au sein du laboratoire et est récent au regard d’autres procédés plus
courants comme ECAE ou HPT. Il permet d’affiner la microstructure de pieces de forme
tubulaire. Une premiére version du procédé a été concue comme indiqué dans la section

1.1.4 du chapitre précédent. Le schéma est a nouveau représenté sur la figure 2.1.

Compression
machine

00 il il

- I |
Twisting s i i
Ei ; gl —— sample
=
' - |

= Lt

F1G. 2.1 — Schéma d’HPTT (Téth et al., 2009).

Un tube est cisaillé dans 1’épaisseur pour affiner sa microstructure. Le cisaillement
est réalisé par le déplacement relatif de la paroi externe par rapport a la paroi interne.
Cela est possible grace a la mise sous pression hydrostatique (de l'ordre de 1 GPa)
préalable de I’échantillon entre un piston et une matrice. Dans la deuxiéme partie de
Pessai, une rotation de la partie mobile (matrice extérieure) est appliquée pour permettre
une déformation en cisaillement dans I'épaisseur du tube. La rotation de la matrice
extérieure peut étre de 'ordre de quelques degrés a plusieurs tours. La normale au plan
de cisaillement produit dans la paroi du tube est dans la direction radiale et la direction
de cisaillement est tangentielle. La déformation dans 1’épaisseur du tube est continue
(comme HPT et contrairement a ECAE ou la déformation est séquentielle).
L’entrainement en rotation entre les deux parois du tube et la matrice et piston est

possible grace aux frottements mis en jeu par la pression hydrostatique qui permet de
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développer de grandes contraintes radiales. Le frottement a ces pressions sera étudié

dans la deuxiéme partie de ce chapitre. Il a été étudié dans le chapitre bibliographique

que la vitesse de déformation a un effet sur la microstructure. Nous nous placons dans le

cas ou cette derniére est faible soit 30°/min. Il est clair que ces vitesses ne sont pas

utilisables dans le milieu industriel.

Il est important d’établir une analyse précise des fonctions a satisfaire pour répondre

a notre besoin. La figure 2.2 propose un diagramme issu de la méthode APTE

(APplication aux Techniques d'Entreprise) définissant les différentes fonctions que le

dispositif doit satisfaire.

Echantillon
FP1 ‘ initial
@ -

Adaptibilité

FIG. 2.2 — Diagramme pieuvre issu de la méthode APTE du dispositif HPTT.

La fonction principale FP1 du dispositif est « déformer des échantillons tubulaires par

cisaillement simple ».

Les fonctions contraintes auxquelles doit répondre le dispositif sont :

FC1 : Appliquer une pression hydrostatique a '’échantillon.

FC2 : Cisailler I’échantillon confiné.

FC3 : S’adapter sur un dispositif énergétique externe existant.

FC4 : Controler les paramétres appliqués (mesure du couple, angle de rotation,
pression).

FC5: Sadapter au procédé HPTT (High Pressure Tube Twisting) ainsi que
d’autres procédés d’hyperdéformation (ex : HPT).

FC6 : Respecter les normes, notamment en matiéere de sécurité.

FC7 : Respecter une maintenance des appareils électriques utilisés.
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2.1.2 Analyse de Pexistant

Comme nous I'avons indiqué, une premiere version du dispositif a été développée au

sein du laboratoire. Une analyse critique de cette premiére version doit conduire a

améliorer les performances (et les capacités) et ainsi tendre vers les objectifs fixés.

Trois points sont a souligner :

58

Le précédent dispositif était « utilisable » sur une machine de compression
standard. L’inconvénient était l'obligation du démontage/remontage entre
chaque session d’essai. La nouvelle version du dispositif doit étre intégrée dans
un dispositif global dédié au procédé.

La phase de mise sous pression hydrostatique est réalisée par I'intermédiaire
d’un piston (mandrin). En effet, sur le schéma du dispositif HPTT (figure 2.1),
une force de compression appliquée sur le piston permet d’appliquer la pression
en utilisant 1’élasticité de ce dernier. La force a exercer sur le piston pour
obtenir une pression hydrostatique de I'ordre de 1 GPa est tres importante. Une
autre solution technologique a été envisagée et présentée sur la figure 2.3a. La
pression est appliquée directement sur la surface supérieure du tube. De plus,
la machine de compression, sur laquelle était positionné le dispositif, ne
disposait pas de régulation de la force axiale. La régulation étant manuelle, des
variations de I'ordre de 300 MPa sont observées pour une pression visée de 1
GPa durant la déformation. La figure 2.3b permet de visualiser cette perte de
pression (courbe rouge). L’entrainement en rotation de 1’échantillon étant
directement lié a la pression hydrostatique appliquée, il est trés important de

controler ce parameétre pour éviter le glissement.

Compression

@ _ Tube

240

[ QOO
]
il
Setetiteteteds:

Disque rigide

FIG. 2.3 — a) Seconde configuration du dispositif HPTT et b) Courbes contrainte-

déformation en cisaillement obtenues aprés HPTT pour de 'aluminium

commercialement pur aprés 3 chargements consécutifs (Arzaghi, 2010).
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— La rotation de la matrice extérieure permettant d’entrainer en rotation la paroi
externe du tube. Comme on peut le voir sur la figure 2.3, la courbe de contrainte
en cisaillement (directement proportionnelle au couple) est constituée de trois
courbes distinctes (courbes noires) au cours de la déformation. Le dispositif est,
comme indiqué précédemment, placé sur une machine de traction standard
avec un module de torsion associé. Ce dernier ne pouvant effectuer plus de 90°
de rotation, I’échantillon est donc extrait aprés chaque rotation puis replacé
pour effectuer la rotation suivante. La pression hydrostatique est donc annulée
puis réappliquée sur l’échantillon a chaque nouveau passage. Le couple
maximal pouvant étre développé par ce module est de 1500 Nm. Cela est
suffisant pour l'aluminium mais devient trop limitant pour déformer des
échantillons d’acier.

Ces points doivent étre pris en compte dans la recherche de solutions technologiques

précédant la conception.
2.1.3 Le procédé HPTT

En prenant en compte les remarques énoncées précédemment, un nouveau schéma de

principe du dispositif HPTT a été défini en vue d’en réaliser la conception (figure 2.4).

Compression
z
% r Piston
Rotation
1 <« .'_ ™ Echantillon
Matrice inférieure
Oreilles
a) b) c)

FI1G. 2.4 — a) Forme initiale du tube, b) schéma du procédé HPTT et c¢) pression s’exercant

sur une section (r-z) du tube.

Dans cette nouvelle configuration, seul I'échantillon se déforme sous I'application de

la force axiale puisqu’elle s’exerce par l'intermédiaire de la surface supérieure de
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I’échantillon. L’élasticité du piston n’est plus utilisée pour appliquer la pression
hydrostatique. La hauteur de I’échantillon va donc diminuer légérement durant la mise
sous pression. La pression transmise directement a ’échantillon (et non plus en utilisant
I’élasticité du piston) permet :

— de déformer une seule piéce, I'échantillon,

— de réduire la force a appliquer pour atteindre des pressions de 'ordre de 1 GPa

dans ’échantillon.

Le jeu entre le piston et la matrice inférieure (illustré sur la figure 2.4) est nécessaire
a la déformation plastique de I’échantillon. On observe la formation d'une enveloppe
mince correspondant a I’écoulement de la matiere dans ce jeu. Cette formation a été
observée et nommeée oreille (« ears ») par Téth et al. (2009). Les oreilles ainsi créées vont
engendrer une pression hydrostatique répartie de facon constante dans le volume de

Iéchantillon (voir le chapitre suivant traitant de la modélisation du procédé).

|
i
|
|
|
|
|
|
|
i
!
|
i

FIG. 2.5 — Schéma de la section du piston simplifié.

Le piston est une pieéce ayant des changements de sections abruptes (figure 2.4). Cela
est inévitable pour permettre I'application de la pression hydrostatique a I’échantillon.
En revanche, lorsqu’il y a entrainement en rotation, le matériau est fragilisé par des
concentrations de contrainte excessive. La géométrie de I'échantillon ne peut donc étre
aléatoire et des limitations sont nécessaires. Le détail des calculs est présenté ci-dessous.

Le cisaillement se transmet a travers la section S (figure 2.5). On peut donc définir

une limite pour la taille de I'échantillon pour éviter la rupture du piston. Le couple est

transmis de la matrice extérieure a la surface S,. Le couple transmis a travers S _ est

limité par la limite d’élasticité du piston. On peut écrire I'inégalité permettant au piston

de ne pas étre endommagé :
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Jri 2r Lr(;”rzdr < IL 2xzrir’dh 2.1
0 rl 0

ou 7. est le rayon interne du tube (soit aussi le rayon du piston), L est la longueur du
tube, 7' est la limite d’élasticité en cisaillement du piston et 7, est celle du tube. On
peut noter que pour la surface S, , l'intégrale seffectue sur le rayon alors que pour la

surface S, elle se fait sur la hauteur de I'échantillon.

Apreés intégration, on obtient la relation :

L 1
Z<=h (2.2)
N

Un matériau-outil communément utilisé (45NCD16) apreés traitement thermique
posséde une limite d’élasticité comprise entre 1800 et 2000 MPa. On peut donc évaluer la

contrainte de cisaillement de I'’échantillon admissible pour un rapport L/ . donné (figure

2.6). Pour un acier IF, un rapport de 1 est nécessaire pour éviter la casse du piston.

800 T T T T T
700 F -
- 600 - i
g§ = :
58 s00f .
=2
Z5 awof .
o B Al
FS, g 300 Cu 7
e
=S 200t i
£% . Mg _
g
S 100 -
O L 1 L 1 L 1 L 1 L 1
0 1 2 3 4 5

Rapport L/r

FIG. 2.6 — Courbe représentant la contrainte de cisaillement de ’échantillon admissible

en fonction du rapport L/, .

L’échantillon ne peut donc dépasser une limite d’élasticité en cisaillement de 350 MPa

pour un ratio L/rg égale a 1. Il est donc nécessaire de connaitre le comportement

mécanique de I'échantillon.
La limitation dans la géométrie de 1’échantillon contraint a imaginer des solutions

pour mettre en forme ces matériaux nanostructurés. Une voie possible est le procédé de
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fluotournage (ou repoussage). La mise en place de ce type d’échantillon tubulaire étant
difficile, une étude a été réalisée sur des échantillons hyperdéformés par d’autres
procédés SPD ayant une géométrie plus conventionnelle (ECAP et HPT pour réaliser des

disques). Les résultats sont présentés en annexe A.
2.1.3.1 Matériau étudié

Dans cette étude, le principal matériau utilisé est un acier IF (Interstitial Free)
provenant des usines d’ArcelorMittal. La composition de ce matériau est de 0.0018 C,
0.095 Mn, 0.026 Cu, 0.023 Cr, 0.06 Al, 0.046 Ti, Fe balance, en pourcentage massique.
Les aciers IF contiennent du carbone en faible quantité (<0.005%), les interstitiels sont
stabilisés par 'ajout du titane. Ce matériau est trés utilisé dans I'industrie automobile
pour son bon compromis entre emboutissabilité et résistance mécanique. Il est
notamment utilisé pour des piéces de structures comme longerons, traverses, pieds de
milieu ou capots. Sa facilité de mise en forme est due aux coefficients d’écrouissage et
d’anisotropie élevés permettant ’emboutissage profond. Le fort coefficient d’écrouissage
est fortement apprécié car cela entraine un durcissement des pieces pendant leur mise

en forme.
2.1.3.2 Essais de torsion

Des essais de torsion a extrémités libres sont réalisés sur une machine de torsion
TMM-04. L’essai de torsion permet de définir le comportement plastique d'un matériau
aux grandes déformations et ainsi observer le stade IV. Cela est rendu possible car il n’y
a pas de localisation de la déformation (contrairement a un essai de traction ou la
striction apparait).

Il est bien entendu nécessaire de connaitre le comportement du matériau a ces
déformations puisque les procédés dhyperdéformations nécessitent de grandes
déformations pour affiner la microstructure. Dans la machine TMM-04, la rotation se
fait par I'intermédiaire d’'un moteur pas a pas. Les mesures sont réalisées a température

ambiante. La contrainte de cisaillement 7z(6,r) dans la barre est déterminée par la

formule de Nadai (1950) suivante :

T(0)[, omT(0) oInT(0)
5 3+ + -
2xr olno olné@

7(6,r)= (2.3)
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ou T (6?) est le couple mesuré en fonction de l'angle de rotation @ et r est le rayon

externe de Iéprouvette. Dans cette expression, le deuxiéme terme représente
Iécrouissage du matériau alors que le troisiéme représente la sensibilité a la vitesse de
déformation. Cette expression est valide pour les déformations élastiques et plastiques
jusqu’a rupture. Les essais sont réalisés sur des éprouvettes de torsion de rayon 3 mm et
de longueur 33 mm. Les résultats sont présentés sur la figure 2.7 pour différentes
vitesses de rotation (0.1, 0.5, 0.7 et 1 rad.s!) correspondant respectivement a des vitesses

de déformation y de 0.01, 0.045, 0.06 et 0.09 s!.

150

Contrainte en cisaillement t [MPa)

14 —0.09 5"
100 | -1
—-—--0.06 s
50 b ---0.045s"
..... 001 S_l
0 1 1 1 1 1 1 1

00 05 1.0 1.5 20 25 3.0 35 40 45 50 55 6.0

Déformation en cisaillement y

FIG. 2.7 — Courbes contrainte-déformation de I'acier IF en cisaillement aprés des essais

de torsion a différentes vitesses de déformation.

On observe une faible sensibilité a la vitesse de déformation puisque la pente de la

courbe croit avec 'augmentation de la vitesse. Pour une déformation y =4, la contrainte

de cisaillement augmente de 25 MPa pour un rapport de vitesse de 10. Cet effet est
défini négligeable dans la suite de I'étude et la courbe correspondant a une déformation

de 0.06 s! sera utilisée. En effet, cette vitesse de déformation correspond a celle produite

durant HPTT. On peut observer que la limite établie précédemment (7, =290 MPa)

permet de déformer le tube jusqu’a y =3.

Les dimensions choisies pour ’échantillon tubulaire sont un rayon intérieur de 7 mm,
une hauteur de 7 mm et une épaisseur de 1 mm. Ces dimensions permettent de définir

des contraintes dimensionnelles sur les matrices et piston. Le plan du dispositif HPTT
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est présenté sur la figure 2.8a (vue de détail A correspondant au plan de la figure 2.13).
Contrairement au schéma de la figure 2.4, la matrice extérieure est réalisée en deux
parties : matrice extérieure et intermédiaire. Cela permet d’extraire I’échantillon lorsque
Pessai est terminé puisque 1'épaulement peut étre supprimé. La figure 2.8b permet de
visualiser I'emplacement du jeu J, entre le piston et les matrices, permettant la
formation des oreilles et 'accommodation a la pression hydrostatique. Ce jeu est de cingq
centiémes de millimétres. Les matrices et piston sont réalisés en 45NCD16 trempé a
lhuile pour atteindre une résistance mécanique de 1760 MPa (540 HV). Ce matériau
possede une limite d’élasticité et une ductilité suffisantes pour ne pas rompre sous l'effet
du couple. Les surfaces de la matrice et du piston en contact avec 1’échantillon sont
sablées pour augmenter 'adhérence avec I’échantillon.

I1 a été choisi d’entrainer en rotation les matrices avec I'arbre du moteur par des
cannelures a 6 pans, alors que le piston est arrété en rotation par un axe (28). Notons
que le role de I'axe (28) est double. Lors de la phase de compression, 'effort est transmis
au piston par la tige intermédiaire (7), 'axe du piston ne subit donc aucune contrainte
puisque leffort est directement transmis au piston. C’est donc lors de la phase de

traction que cette goupille va entrainer le piston.

100 mm 10 mm

25|Goupille ¥30
G - 26|Matrice extérieure
@ —_— o / = 27/Goupille @12 L 180
— — + Goupille Beta (12
§\@ 28|Axe du piston
41\ x 29

[ @ # |Déscription
7 |Tige intermédiaire
Q @ 16|Arbre du moteur
r‘

Piston

\@ 30[Vis CHC M12x25 ) ‘
M E 31|Echantillon ‘
” 32|Matrice intermediaire
H N ==y H
——
& 7

Détail A b) Détail G

FIG. 2.8 — a) Plan du dispositif HPTT, b) Vue de I’échantillon tubulaire entre les

matrices.
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2.1.4 Solutions technologiques

Les contraintes imposées et présentées précédemment définissent un cahier des

charges du dispositif qui supportera le procédé HPTT :

Une force permettant la mise sous pression doit étre exercée. Une force
maximum de 750kN est requise. L’effort de compression doit utiliser un
dispositif de puissance hydraulique existant au laboratoire. Ce dernier dispose
d’'un module d’asservissement permettant la régulation de la force appliquée.
Un couple permettant d’entrainer en rotation une matrice doit étre développé.
Le couple maximum requis est de 6000 Nm. Ce module ne doit pas supporter la
charge axiale permettant la mise sous pression.

Des capteurs de mesure (capteur de couple statique, capteur angulaire,
variateur permettant le controle du temps et de la vitesse du moteur, capteur
de pression) doivent étre implantés.

Le pilotage et l'enregistrement des données du dispositif doit se faire par
I'intermédiaire d’'une interface graphique a réaliser en interne pour une

meilleure adaptabilité.

Vérin

¢ Force axiale

Rotation | gepantillon
Motoréducteur ——» HPTT

FI1G. 2.9 — Schéma de principe du dispositif complet

Le procédé HPTT nécessite donc 'apport d'une charge axiale et d'un couple. La figure

2.9 représente 'emplacement de ces deux dispositifs par rapport a 'échantillon. Ces deux

éléments principaux sont :

Un vérin hydraulique a double effet ENERPAC RR-7513 de 700 bars de
pression, peut développer jusqu’a 79.6 tonnes de compression et 17.6 tonnes de
traction. La fonction double effet permet d’extraire ’échantillon. I’alimentation
du vérin se fait par un groupe hydraulique existant. Un capteur de pression
P101 pouvant travailler jusqu’a 1000 bars est positionné sur la face arriere du
vérin. Il permet de controler la pression appliquée dans la chambre du vérin et

ainsi évaluer la pression appliquée sur ’échantillon.
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—  Un motoréducteur SEW-USOCOME a couple conique KAF127 est associé a un
variateur MDX61B. Un moteur de faible puissance (1.5 kW) est suffisant car les
vitesses de rotation nécessaires aux procédés de grandes déformations sont
relativement faibles (= 30 °/min). En revanche, le réducteur peut développer un
couple de 8000 Nm avec un rapport de réduction de 899 pour un poids de
500 kg. Le moteur est instrumenté d’'un codeur DEH11B 2048 bits qui permet
de controler la position dans le temps et donc la vitesse de rotation. La précision

angulaire au niveau du moteur est de 0.18°.

Etant donné les efforts mis en jeu, notamment la force appliquée pour atteindre une
pression hydrostatique suffisante dans I’échantillon, le dispositif doit étre maintenu par
quatre colonnes. Ces derniéres (6) doivent étre précontraintes et ainsi appliquer une
prétension de la structure. Cela permet de rigidifier la structure et de reprendre les
efforts variables d’utilisation. L’effort de prétension doit étre au moins supérieur a
leffort dG a la mise sous pression. Le type de précontrainte choisi est réalisé par

dilatation thermique.
2.1.4.1 Arrét axial et mesure de ’angle de rotation

L’effort axial fourni par le vérin ne peut étre supporté par le motoréducteur a renvoi
conique a arbre creux. Il est ainsi nécessaire de concevoir un dispositif permettant de
reprendre cet effort sans s’appuyer sur les roulements du réducteur. Ce dispositif est
présenté sur la figure 2.10; correspondant a la vue de détail B de la figure 2.13. Deux
roulements a rouleaux coniques montés en « O » garantissent un contact bilatéral (mise
sous pression et extraction de I’échantillon). Ils permettent d’encaisser les efforts du
vérin. Ces derniers ne sont pas transmis au motoréducteur comme imposé dans le cahier
des charges. Ce type de montage permet d’augmenter la rigidité de la liaison pivot.

Un codeur incrémental Hengstler RI5S8D a axe creux est positionné au niveau de la vis
(22) (non représenté sur la figure 2.10). Celui-ci permet de connaitre la position

angulaire de 'arbre principal avec une résolution angulaire maximale de 0.036°.
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200 mm

Déscription

Moteur SEW KAF127R77DRS90M4
9 |Base basse

16/Arbre du moteur

17|Arret roulement SKF29424E
18|Vis H M20x80

I Rondelle M20 Grower
19|Blocage roulement SKF29412E
20/Roulement SKF 29424E
21|Roulement SKF 29412E

22|Vis H M24x70

+ Rondelle M24 Grower

e

Détail B

FIG. 2.10 — Plan de I'arrét axial du dispositif expérimental.

2.1.4.2 Mesure du couple

Un couplemeéetre statique CS1210 est utilisé pour mesurer le couple résultant sur la
tige intermédiaire (liée au piston) introduit par le motoréducteur. Ce couplemeétre peut
mesurer des couples pouvant atteindre 7000 Nm. La reprise de I'effort entre le bati et la
tige intermédiaire se fait par une bride (voir figure 2.11). Un conditionneur pour capteur
a jauges de déformation avec afficheur est utilisé pour récupérer et afficher le couple
mesuré. Un découplage actif des jauges de déformation assure une faible sensibilité

transverse.

Couplemétre

Base couplemétre

Plaque du couplemétre

Tige intermédiaire

FIG. 2.11 — Vue de la partie supérieure du dispositif expérimental.

2.1.4.3 Mesure de la pression

Pour l'application de la pression hydrostatique, la force est appliquée par le vérin
vertical. Un capteur de pression de type P101 pouvant mesurer des pressions variant

jusqu’a 1000 bars est utilisé suivi d’'un conditionneur de signal pour capteur a jauges de

67



Chapitre 2 - Moyens expérimentaux mis en ceuvre

déformation. Il permet d’obtenir une mesure précise de la pression dans le vérin et donc
de la force de poussée. Le dispositif hydraulique alimentant le vérin permet d’asservir la
pression pour que cette derniere reste constante sur I’échantillon durant l'essai. Sur le
dispositif précédent, on observe des grandes variations de pression (figure 2.3). Ce
dispositif permet d’obtenir une force axiale mesurée beaucoup plus constante durant la

déformation de I’échantillon.
2.1.4.4 Le dispositif général

Dans T'objectif de répondre a ces exigences, le dispositif expérimental est congu et
réalisé. La figure 2.12 représente une vue du dispositif dans son ensemble. Le dispositif

a une envergure de 1.3x1.5 m et une hauteur de 2.7 m.

2.7m

FIG. 2.12 — Vue générale du dispositif expérimental.
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La figure 2.13 est une vue en coupe du dispositif. On peut retrouver les principaux

éléments :

le vérin (1) et le motoréducteur (8),

le dispositif HPTT (initialement présenté sur la figure 2.8) correspondant a la
vue de détail A,

Parrét axial correspondant a la vue de détail B (figure 2.1),

la mesure du couple par I'intermédiaire du couplemeétre (13),

les quatre colonnes (6) précontraintes,

Parmoire de commande électrique (15).
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Figure 2.13 — Plan général du dispositif expérimental.
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Ce dispositif imposant permet d’utiliser des échantillons tubulaires de dimensions
variables. A titre d’exemple, on peut définir la géométrie maximum réalisable avec ce

dispositif expérimental. Il a été défini que le ratio L/ . est égal a 1. Ainsi, pour un couple

maximum de 7000 Nm, un effort axial de 750 kN et une pression hydrostatique de
1.5 GPa, le tube doit avoir pour dimensions: une longueur de 15.5 mm, un rayon
Intérieur et extérieur de 15.5 et 20 mm respectivement. Comme 1l a été précisé
précédemment, d’autres dimensions ont été choisies dans la suite de I'’étude (longueur de

7 mm, un rayon intérieur et extérieur de 7 et 8 mm).
2.1.5 Résultats expérimentaux

Une interface graphique a été réalisée afin de régler les parametres d’entrée et
enregistrer les mesures des différents capteurs. Pour cela, une carte d’acquisition
National Instrument NI USB-6211 a 16 bits est utilisée pour traiter les données et les
transmettre a un ordinateur de controle. L'interface est programmeée en Visual Basic 6.
Cela permet une grande flexibilité et adaptabilité a nos besoins. La figure 2.14 montre
un enregistrement typique des parameétres d’entrée en fonction du temps. L’angle de
rotation imposé (courbe noire) est une rampe monotone. La vitesse de rotation imposée
est de 30 °/min. La force axiale (i.e. la pression hydrostatique) appliquée, quant a elle,
est constante (courbe rouge). On n’observe plus de variation importante de la force au
cours de l'essal comme présenté précédemment (figure 2.3). Cela est di a la régulation
hydraulique. C’est une amélioration importante par rapport au précédent dispositif.

Pour cet essai, la pression hydrostatique appliquée a ’échantillon est de 1.5 GPa.
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FIG. 2.14 — Enregistrement typique des parameétres d’entrée.
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Des mesures utilisant la technique de tomographie par rayons X permet de mettre en
évidence la déformation dans I'épaisseur du tube. Cette technique non destructive
permet de reconstruire un objet en trois dimensions. Des rayons X sont émis et
interagissent avec la matiére (ici le tube). Le faisceau est enregistré par des détecteurs
aprés avoir traversé l'objet. Chaque point de mesure correspond a l'atténuation du
faisceau par la matiere. Ce type de mesure permet par exemple d’identifier deux objets
ayant une densité différente. En conséquence, un ou plusieurs « pin » en étain avaient
été inséré dans la paroi du tube en magnésium avant la déformation par le procédé
HPTT. La figure 2.15 illustre deux tubes déformés par le procédé. La figure 2.15a permet
de visualiser le cisaillement produit par la rotation de la matrice extérieure. On
remarque tout de méme une zone (paroi extérieure) peu déformée. De plus, sur la
position diamétralement opposée, sont insérés deux pins (tiges cylindriques) dans la
hauteur du tube. Ainsi, ces derniers ne sont que trés peu décalés dans la direction
radiale. Cela traduit une homogénéité de la déformation dans la hauteur. L’état de la
déformation dans 1’épaisseur du tube sera étudié dans le chapitre suivant. La figure
2.15b illustre une déformation réalisée par une rotation de £30° (soit un aller-retour de
la matrice extérieure). Cela est équivalent en termes de déformation a une rotation de

60°. La tige s’est déformée mais a ensuite repris sa forme initiale.

a) b)

Fig. 2.15 — Images par tomographie a rayons X de deux tubes en magnésium en vue de

dessus déformés par HPTT a) 60° et b) £30° de rotation.

Les données de sortie mesurées sont le couple résultant (introduit par la rotation de la

matrice extérieure) et le déplacement axial du vérin. Les résultats de I'essai précédent
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sont représentés sur la figure 2.16. La mesure du déplacement axial du vérin permet de
connaitre la variation de longueur de I’échantillon durant la mise sous pression et la
rotation. Le capteur de déplacement étant a l'arriére du vérin, cette mesure prend en
compte la déformation élastique répartie entre ce capteur et I’échantillon, donc dans
toute la colonne. On observe, par exemple, que durant la rotation, un déplacement axial
de -0.6 mm est mesuré; cela correspond a la diminution de hauteur de ’échantillon.

La mesure du couple permettra, quant a elle, d’évaluer I'état de contrainte dans le
matériau. I’évolution du couple traduit I’écrouissage du matériau de I’échantillon durant
la rotation (i.e. la déformation en cisaillement). Bien entendu, ce raisonnement est
valable si la pression hydrostatique est suffisante pour permettre a 1’échantillon
d’adhérer aux parois des matrices et du piston. S’il y a glissement, des « sauts » dans la
courbe du couple peuvent apparaitre. Il est donc nécessaire de connaitre les propriétés a
ces interfaces qui garantissent le succés d'une déformation dans 1’épaisseur du tube.
Dans cet objectif, une étude a été menée pour déterminer les coefficients de frottement

sec aux hautes pressions apparentes. Cette derniére est présentée dans la section

suivante.
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FIG. 2.16 - Enregistrement typique des parameétres de sortie.

73



Chapitre 2 - Moyens expérimentaux mis en ceuvre

2.2 Frottement sec aux hautes pressions apparentes

2.2.1 Introduction au frottement de glissement

Le frottement entre des surfaces métalliques est un enjeu important dans la mise en
forme des métaux, en particulier dans les procédés de grandes déformations plastiques
(SPD), ou de grands états de contraintes hydrostatiques sont appliqués (Valiev et al.,
2006). Une pression hydrostatique élevée implique d'importantes forces de contact qui
peuvent étre bénéfiques pour le succes de la déformation. En effet, il existe des procédés
SPD pilotés par le frottement, comme High Pressure Torsion (HPT) (Valiev, 1997 - Ito &
Horita, 2009) ou High Pressure Tube Twisting (HPTT) (Arzaghi et al., 2012 - T6th et al.,
2009 - Pougis et al., 2012) ou la déformation est possible grace a des forces de frottement
qui sont générées par la pression hydrostatique appliquée. D'autre part, le frottement
peut créer des hétérogénéités de déformation non désirées dans divers autres procédés
SPD, comme Equal Channel Angular Extrusion (ECAE) (Valiev et al., 2006) ou
Accumulated Roll Bonding (ARB) (Saito et al., 1999). La connaissance du coefficient de
frottement est également importante dans les simulations numériques ou ce coefficient
est généralement adapté pour obtenir de bonnes prédictions. Il joue souvent le role dun
paramétre de recalage (Nagasekhar et al., 2009 - Li et al., 2004 - Balasundar & Raghu,
2010 - Djavanroodi & Ebrahimi, 2010 - Dumoulin et al., 2005 - Yang & Lee, 2003).

De maniére générale, la littérature montre que le frottement de glissement dépend de
la vitesse, de la pression, de la température au contact ou de la nature des matériaux,
pour ne citer que les facteurs les plus importants. Par exemple, Balasundar & Raghu
(2010) ont montré que, dans le procédé ECAE, la charge de poussée peut chuter d'un
maximum de 170 kN a 70 kN en fonction de la valeur du coefficient de frottement et le
type de modéle de frottement (Coulomb - p = 0.1 et Tresca — m = 0.025, respectivement ).
Il apparait donc nécessaire d’obtenir des données expérimentales relatives au frottement
sous hautes pressions entre deux surfaces métalliques.

Le coefficient de frottement peut étre considéré comme étant adhérent (ug) ou
glissant (), selon le procédé (respectivement, HPTT ou ECAE). Il est généralement

observé que la force nécessaire pour maintenir un corps immobile par rapport a l'autre
est souvent supérieure a celle qui permet le mouvement relatif (Rabinowicz, 1951). Les
coefficients de frottement correspondants sont appelés coefficients statique et

cinématique, respectivement.
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Beaucoup de tribomeétres sont dédiés a I’étude du role de chaque parameétre tel que la
pression normale apparente, la vitesse de glissement, la rugosité de l'interface, et la
nature des matériaux. Un essai typique consiste a appliquer une force normale entre
deux corps en contact et a mesurer la force tangentielle nécessaire au glissement (Xie et
al., 2000). Dans de telles expériences, une phase transitoire est observée avant que le
glissement se produise. La force et le déplacement avec précision tout au long de I'essai
(Dunkin & Kim, 1996).

La littérature abonde de tribomeétres différents et il ne s’agit pas dans ce document de
faire un état de l'art complet. Néanmoins, quelques dispositifs sont énoncés. Pour la
mesure de coefficient de frottement statique entre deux surfaces planes, une expérience
originale - appelée Centrifugal Friction Apparatus (CFA) - a été proposée pour de tres
faibles charges normales (Dunkin & Kim, 1996). Plus récemment, une étude propose un
dispositif permettant de mesurer le frottement entre les toles d'acier au cours d'un crash
test (Lai et al., 2012) ou des pressions relativement élevées (jusqu'a 100 MPa) dans des
conditions statiques et dynamiques. Les mesures obtenues lors d'expériences diverses
dans des conditions de contact sec mettant en jeu des matériaux acier-acier montrent
deux comportements différents (Xie et al., 2000 - Lim et al., 1989). Pour les faibles

vitesses de glissement (V <1m/s), x# ne dépend pas de V. Une grande dispersion des

données expérimentales, de 0.05 a 1.0, a été observée, principalement due a la rugosité

des surfaces de contact. En revanche, pour des vitesses élevées (V >1m/s); pn dépend

fortement de la vitesse de glissement et de la force de contact (Lim et al., 1989 - Faure et
al., 2012).

Un tribometre a été développé au sein du LaBPS (LAboratoire de mécanique
Biomécanique Polymeére Structures) a Metz. Ce dernier a été développé et utilisé pour
des applications différentes (Philippon et al., 2011 - Faure et al., 2012 - Lodygowski et al.,
2011). Cela a permis d'étudier les effets de plusieurs parametres expérimentaux, comme
la pression normale, la vitesse de glissement ou la rugosité de surface de glissement sur
le coefficient de frottement cinématique sec (Loi de Coulomb). Il a été spécialement concu
pour étre utilisé dans une large gamme de vitesses; de 10 m/s a 150 m/s et pour des
pressions normales jusqu'a 150 MPa. Les conditions correspondent a nos besoins mais
les gammes ne correspondent. Les pressions ne sont pas suffisantes et les vitesses de
glissement sont trop élevées.

Le dispositif expérimental doit reproduire les conditions de frottement observés dans
les procédés SPD d’aussi prés que possible, c'est a dire a haute pression apparente

(Gusqu’a 1 GPa) pour de tres faibles vitesses de glissement et différentes rugosités de
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Chapitre 2 - Moyens expérimentaux mis en ceuvre

surfaces (Dubois et al., 1996 - Guerin et al., 1999 - Page et al., 2000 - Pal, 1973 - Ma et
al., 2010).

La technique expérimentale mise en ceuvre dans cette section est conforme a ces
exigences. De plus, un confinement de 1'échantillon est assuré, tout comme pour un
échantillon dans ECAE ou pour un tube dans HPTT. L'objectif de cette étude est

d'évaluer les coefficients de frottement statique x4 et cinématique x4, pour un acier IF

dans différentes conditions de chargement.

Cette étude s’appuie sur un nouveau dispositif con¢u pour appliquer de fortes
pressions sur des surfaces planes de glissement. Les tribométres présentés
précédemment ne sont pas adaptés a notre étude; c’est pourquoi la conception dun
dispositif capable de prendre en compte ces facteurs expérimentaux caractéristiques aux
procédés SPD est initiée. La figure 2.17 présente schématiquement les deux
configurations : la solution classiquement mise en ceuvre dans les tribometres de type
« Pin On Disk » et la solution offrant le confinement d'un échantillon frottant contre deux
matrices fixes. Le pion est tenu par une extrémité dans la premiére solution et se
déforme lors de la mise sous pression. En revanche la deuxieme solution évite ce
probléme et des pressions plus importantes peuvent étre atteintes.

Les pressions obtenues dans un procédé SPD sont proches de 1-2 GPa et des vitesses
de glissement de quelques millimétres par minute. L'échantillon doit étre totalement

confiné afin d’appliquer une pression hydrostatique en utilisant la deuxiéme solution.

Support Matrice
WA -
AN AN Fr l
Pion Fy
B PioLi Piston
FN F\
1 i1
/‘
Disque Matrice
a) ou plan b)

FIG. 2.17 — a) Solution de type « Pin On Disk » ou « Pin On Plane » et b) Solution

proposant le confinement d'un échantillon (pion).
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2.2 - Frottement sec aux hautes pressions apparentes

2.2.2 Montage expérimental

2.2.2.1 Principe de fonctionnement du dispositif

La figure 2.18 montre différentes vues du dispositif mis au point pour cette étude
expérimentale. Son principe de fonctionnement s’apparente a celul d'un étau. Deux
parallélépipédes massifs (02) transmettent la charge sur deux matrices (03) placées
symétriquement sur les deux extrémités de 1'échantillon confiné dans le piston (01).
Deux ensembles de serrage constitués par deux longues vis (05), des écrous (08), des
rondelles convexe-concave (07) et un empilement de rondelles élastiques (06) permettant

d'atteindre avec précision une charge (Fy, et F),) de pres de 10 kN. Une force maximale

de 20 kN, en raison de leur agencement par rapport a I’échantillon, peut ainsi étre
appliquée a l'interface de frottement. Le diamétre de 1’échantillon de 5 millimétres
combiné a la charge imposée par les vis, permet une large gamme de pression apparente
normale sur les surfaces de contact pouvant varier de 250 MPa a 1 GPa.

L'empilement des rondelles élastiques (06) fournit un serrage progressif et adaptable
pour un controéle précis de la force appliquée. De plus, les rondelles convexes-concaves
(08) permettent de réduire le défaut d'alignement possible des différentes parties de
serrage du dispositif.

Le chargement se fait par le serrage simultané des deux écrous. Pour vérifier le
parallélisme des deux batis (2) au cours de cette étape, la distance entre les deux
matrices est contrélée en permanence par deux comparateurs situés de chaque coté de
I'appareil (non représentés sur l'illustration). La différence maximale tolérée entre les
deux extrémités est de 0.05 mm. Par conséquent, la déviation angulaire relative a la
surface de contact est de l'ordre de 0.024°.

Le dispositif est positionné sur une machine d'essai de traction standard équipée
d’une cellule de charge de 10 kN ou 100 kN avec un controle électronique du mouvement
de la traverse de la machine d'essai. Le déplacement du piston géneére le frottement a

I'interface matrice-échantillon.
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N° [ pioce Ne | piece

Piston 06 ' Rondelle Belleville
Bati (7 Rondelle rotulée
Matrice 08 ‘ Ecrou M16
Systéme d'acquisition 09  Guide

Vis + jauges de déformation

FIG. 2.18 — Dispositif expérimental développé pour I'étude du frottement sec.

Des mesures de topologie 3D sont effectuées a 1'aide d'un microscope confocal Alicona
pour examiner les surfaces de contact aprés le test. Des mesures de texture
cristallographique sont également réalisées a I'aide d'un goniomeétre de texture avec une
anode Co Ka. Les résultats des mesures de texture sont analysés avec la toolbox Mtex
(Hielscher & Schaeben, 2008) intégrée dans le logiciel Matlab. Le principe de mesure

sera présenté plus tard lors de 'étude compléte concernant les textures de déformation.
2.2.2.2 Confinement

Le confinement de 1'échantillon dans les précédés SPD génere, tel que présenté dans
la section précédente, une trés forte pression normale a l'interface de frottement. Ainsi,

un trou circulaire dans le support est usiné pour reproduire cette exigence (figure 2.17b).
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2.2 - Frottement sec aux hautes pressions apparentes

La figure 2.19a illustre sa position dans le support, nommé piston. La répartition et
Iintensité de la pression normale sont évaluées numériquement. Un modéle
axisymétrique par éléments finis de 1'échantillon est réalisé en utilisant le code
commercial d'éléments finis ABAQUS / Standard (version 6.11). La matrice et le piston
sont supposés indéformables et donc constitués de parties analytiques dans cette
approche numérique (figure 2.19b). L'échantillon est discrétisé avec 3500 éléments
linéaires a 3-noeuds. Enfin, I’écrouissage du matériau est pris en compte a l'aide de la
courbe contrainte-déformation en cisaillement mesurée lors de tests de torsion (figure
2.7).

Expérimentalement, '’échantillon est placé dans un trou usiné dans le piston ayant un
léger serrage entre les deux parties. En conséquence, l'espace entre le piston et

I’échantillon n’est pas considéré dans la modélisation par élément finis.

Echantillon/.

Pression
hydrostatique
[MPa)

1500
1375
1250
1125
1000
875
750
625
500
375
250
125
0

FIG. 2.19 — a) Confinement de 1’échantillon, b) Distribution de la pression hydrostatique

a l'interface de frottement.
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Une attention particuliére est portée a la longueur de I'échantillon. En effet, apreés le
chargement, I'échantillon doit étre suffisamment long pour éviter le contact entre la
matrice et le piston. Un écart 6, nécessaire entre ces parties, comme illustré sur la figure
2.19b, doit étre maintenu tout au long de l'essai. Par le biais de ces simulations
numériques, 1'écart & initial est déterminé égal a 0.4 mm pour éviter tout contact apres
chargement. Le modéle est développé dans le but de comprendre la distribution de la
pression dans l’échantillon aprés application de la pression. Ainsi, le déplacement du
piston sur la matrice n’est pas modélisé.

Dans le but de vérifier I'homogénéité de la répartition de la pression, différentes
valeurs de coefficient de frottement entre 1'échantillon-matrice et 1'échantillon-piston
sont introduits arbitrairement dans ces simulations numériques. L’influence du
frottement sur la répartition de la pression a l'interface de frottement est observée. Les
résultats numériques montrent une influence négligeable des valeurs du coefficient de

frottement choisies (#=0.2, 0.4 et 0.8) sur ’homogénéité de la pression, voir figure

2.19b.
2.2.2.3 Détermination du coefficient de frottement

La pression normale apparente appliquée a l'aide des deux ensembles de serrage
décrits ci-dessus est calculée a partir de la relation suivante :

FN1+FN2
S

apparent

P= (2.4)

ou S, ... estla surface apparente mesurée de I'échantillon et F,; la force normale
fournie par chacun des ensembles de serrage. Afin de contrdler avec précision la force
normale appliquée sur les surfaces de 1'échantillon, chaque vis est équipée d'un ensemble
de deux jauges de déformation connectées a deux demi-ponts de Wheatstone distincts
avec le systeme de conditionnement de signaux DEWETRON 3020. Un agencement
symétrique (a 180°) des jauges de déformation est utilisé pour éliminer la composante de
flexion dans la mesure et ainsi fournir uniquement la composante de traction pour le
calcul de la pression normale. En effet, sous des charges excessives, les pieces se
déforment et introduisent de la flexion. Cela parasite la mesure mais ne représente pas
les conditions a I'interface.

Un enregistrement typique lors d’'un essai est illustré sur la figure 2.20. Les deux

forces normales et la force tangentielle sont représentées en fonction du déplacement de

la traverse de la machine de traction (i.e. le piston). Un déplacement total du piston est
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2.2 - Frottement sec aux hautes pressions apparentes

imposé a 1 mm. Deux commentaires peuvent étre exposés concernant les forces
normales :
— Les deux forces normales ne sont pas parfaitement égales et difféerent de 5%.
Cela est d(i au fait que I'application des efforts se fait de maniére séparées.
— La force normale 2 varie légérement au cours du déplacement. Cet effet est plus
important lorsque les charges normales sont faibles. Cela est di au fait que le
systéme est plus sensible car les rondelles Belleville sont dans le domaine

d’élasticité.

6000 T T T T
5000 | —
4000 | 4
/ = ~ o
—_— /] T e e e e e m e - = ==
= 3000 / _
@ /
2 /
© /
= 2000 | y -
/
/ Force normale 1
1000 /
/ —-—-- Force normale 2
| / - - - Force tangentielle
0 4 1 L 1
0.0 0.2 0.4 0.6 0.8 1.0

Déplacement de la traverse de la machine de traction [mm]|

FIG. 2.20 — Enregistrement typique des évolutions des forces (essai DC-SB-535, voir le
tableau 2.2).

Lors des essais de frottement, une baisse de la pression normale apparente est
observée, comme présentée la figure 2.20. Cette perte de charge varie de 0.2% a 36.5%
suivant la pression normale appliquée. La valeur la plus basse est enregistrée pour la
plus grande pression normale, voir tableau 2.3. Ce résultat est prometteur dans I'objectif
d’utiliser le dispositif pour des essais a grandes pressions normales. La pression dans
Iéchantillon reste constante pour des valeurs élevées de pression. Deux comportements
du systéme sont observés: celui di a la raideur des rondelles Belleville permet de
controler les faibles efforts normaux alors que celui di aux deux vis controle les valeurs
élevées d’effort. Ainsi, la perte de la force normale dans le cas des faibles pressions est

principalement causée par la sensibilité des forces Fy, et F,,.

La figure 2.21 représente le placement de I’échantillon par rapport a I'axe des vis. Le

déplacement de 1 mm de I’échantillon commence 0.5 mm au-dessus de 'axe des vis pour
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finir 0.5 mm apreés. L’objectif est de conserver au maximum la coplanarité des forces

pour éviter les composantes de flexion.

Matrice Matrice

Pion

Axe des
vis

1 mmA~

FIG. 2.21 — Schéma de 'emplacement du piston

En utilisant la loi de Coulomb comme modéle de frottement dans cette étude, le

coefficient de frottement a sec est défini comme le rapport entre l'effort tangentiel F),
induit par le frottement et la somme des forces normales apparentes F,, imposées par

chacune des vis de serrage :

FT

H=r 0
2(Fy, + Fy,)

(2.5)

La force tangentielle Fj est enregistrée durant le déplacement du piston par la

cellule de charge de la machine d'essai. Les poids du piston et de 1'échantillon sont

négligées au regard des forces appliquées dans le calcul de x.

2.2.2.4 Conditions de frottement

Afin de reproduire les conditions des procédés SPD (ECAE et HPTT), les mémes
matériaux sont utilisés dans les essais de frottement : acier IF pour I'échantillon (voir
composition ci-dessus) et un acier 45NiCrMol16 (EN10027, AISI 6F7) pour les matrices.
Les tests sont effectués a température ambiante (20° C), dans des conditions séches. Les
surfaces des échantillons sont polies en utilisant un papier de polissage de granulométrie
2400 et ne sont pas sablées. Deux essais sont réalisés pour chaque jeu de parametres
pour vérifier la reproductibilité.

Deux types de tests sont réalisés : le test a Force-Controlée (FC) permettant de définir

le coefficient de frottement statique p alors que le test a Déplacement-Controlé (DC) est

utilisé pour déterminer le coefficient de frottement cinématique 1 .
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Deux vitesses de déplacement de la traverse, V1=0.5mm/min et V2=4mm/min,

sont utilisées pour les essais a déplacement controlé. Pour les essais a force controlée,

deux vitesses de chargement, F1=4000N/min et F2=16000N/min, sont choisies. Avec

ces deux conditions, la pression apparente normale est réglée entre 250 MPa et 1 GPa.
Ces conditions se rapprochent des conditions dans les procédés d’hyperdéformation
comme ECAE ou HPTT.

Afin de caractériser la qualité de la surface de la matrice, des mesures de rugosité
sont effectuées sur la surface (A =19.63mm?*). Deux types de matrices contre lesquelles
frotte I’échantillon sont utilisées : une surface rectifiée (G) et une surface sablée (SB).
Les résultats suivants sont obtenus pour S,, pour les deux états considérés:

S, =0.49 um pour la surface rectifiée et S, = 3.3 pm pour la surface sablée. La hauteur

arithmétique moyenne (S,) permet de donner une description générale de la variation

des hauteurs de la surface mais de décrire des changements dans le profil. D’autres

paramétres sont disponibles pour décrire ces états comme le facteur de dissymétrie (S,,)
ou le facteur d’aplatissement (S,,). Le parameétre S, est utilisé pour déterminer la
symétrie du profil par rapport a la ligne moyenne. Une valeur négative de S, indique

une prédominance des creux, alors qu'une valeur positive indique une surface ayant les

creux et pics remplis. Le parameétre S,, permet de déterminer I'acuité du profil autour
d’'une ligne moyenne. Une forte acuité de la surface entraine un facteur S,, élevé (
S,, >3) alors qu'une surface aléatoire entraine une valeur de 3. Le tableau 2.1 présente
les différentes valeurs des parameétres S_, Ssk et Sku pour deux échantillons testés a

une pression proche de 500 MPa (test DC-G-516 — échantillon frotté contre une surface
rectifiée ; DC-SB-516 — échantillon frotté contre une surface sablée). Les valeurs initiales
de I’échantillon poli montrent une distribution symétrique des pics et des creux ainsi

qu'une surface « pointue ».
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Références DC-G-516  DC-SB-535
Matrices Rectifiée Sablée

S, 0.49 3.3

S -0.1 0.23

Sy, 3.8 5.1
Echantillons Initial  Frotté Frotté

S, 0.17 0.32 4.6

S,, 0.08 0.07 0.6

S,. 6.98 3.9 9.1

My - 0.19 0.37

TAB. 2.1 — Evolution des parametres de topologie des matrices et de 'échantillon sous

des pressions proches de 500 MPa.

Le temps de contact entre la matrice et 1'échantillon peut affecter le coefficient de
frottement, en particulier le coefficient statique (Rabinowicz, 1958 - Ferrero & Barrau,
1997). Pour cette raison, la force tangentielle est appliquée dans les 10 minutes apres le

premier contact dans chaque test.
2.2.3 Résultats et discussion

La figure 2.22 montre les résultats des efforts enregistrés pour quatre essais dont les

conditions sont décrites dans le tableau 2.2. Ces essais permettent d’obtenir les

coefficients de frottement statique # dans les conditions de chargement a force

controlée. Les contraintes normales apparentes appliquées sont 510 MPa, 1003 MPa et
1008 MPa (tableau 2.2). Les tests sont effectués pour deux vitesses de chargement
tangentiel (4000 N/min et 16000 N/min). Les courbes obtenues peuvent étre analysées de
la maniére suivante. Deux phases sont définissables. Dans la premiére phase,
I'échantillon ne glisse pas sur la matrice: il y a adhérence. La force tangentielle
augmente presque linéairement; il n'y a que des déformations élastiques qui dépendent
de la rigidité de la machine de traction, du tribomeétre ainsi que de la nature du contact
(aspérités, rugosités de surface). La deuxieme étape de la courbe correspond au

glissement de 1'échantillon sur la matrice. Aprés avoir atteint la force maximale

tangentielle, le glissement se produit et '’échantillon glisse; f4 est défini a ce point. Les

forces normales et tangentielles mesurées a ce pic permettent de calculer la valeur de

en utilisant I'équation 2.5. Dans la deuxiéme phase, il y a glissement. La vitesse de
glissement devient trés élevée et la vitesse de chargement ne peut étre maintenue

constante, voir la figure 2.22b.
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FIG. 2.22 — a) Evolution des forces tangentielles pour quatre essais et b) Déplacement de

la traverse de la machine obtenu a partir des essais a force contrélée (voir tableau 2.2).

Référence Vitesse de chargement Pression apparente  F,, max U
[N/min] [MPa] [N]

FC-SB-01 4000 510 8243 0.41

FC-SB-02 16000 510 8319 0.42

FC-SB-03 4000 1003 12803 0.33

FC-SB-04 16000 1008 12811 0.33

TAB. 2.2 — Données expérimentales pour les essais a force controlée.

D’apreés les résultats de la figure 2.22a, pour les deux vitesses de chargement et dans
ces gammes de pressions normales, les deux vitesses de chargement n'affectent pas la
force tangentielle maximale. On peut noter que pour une pression de 510 MPa et une
vitesse de chargement de 16000 N/min, lorsque le glissement se produit avec une vitesse
élevée, une instabilité de type « stick-slip » est observée. Ce phénomeéne n’est pas induit
par le comportement du matériau, mais par la régulation de la machine de traction lors
de ce type de test. Cette instabilité est moins prononcée pour une vitesse de chargement
inférieure (4000 N/min) a la méme pression. Ce phénomeéne n’a pas été détecté pour des
pressions plus élevées.

En utilisant les équations 2.4 et 2.5, le coefficient de frottement statique est calculé et

les résultats obtenus sont résumés dans le tableau 2.2. Pour p =510MPa et une vitesse
de charge de 16000 N/min, en raison de l'instabilité observée, la courbe est lissée avec
une fonction puissance pour calculer une valeur moyenne de #.

Pour mesurer le coefficient de frottement cinématique i , des tests a déplacement

controlé sont réalisés. Un méme déplacement de 1 mm est imposé avec une vitesse de 0.5

mm/min. La figure 2.23 représente 1'évolution du coefficient de frottement en fonction du
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déplacement du piston. Le tableau 2.3 rapporte les valeurs des coefficients de frottement
obtenus (calculés a partir de 1'équation 2.5) pour une gamme de pression et pour les deux
conditions de rugosité de surface. Le coefficient statique 4 n'est pas mesuré
directement par cet essai a déplacement controlé, mais peut étre estimé a partir de la
premiére étape des courbes enregistrées dans la figure 2.23 (correspondant a la premiére

valeur maximale du coefficient de frottement juste avant sa diminution). En

conséquence, on remarque que les valeurs ainsi obtenues " 15" sont équivalentes a celles

obtenues a partir des essais a force controlée (figure 2.22 et tableau 2.2).
On peut observer sur la figure 2.23 que les essais pour des surfaces sablées générent

des coefficients de frottement beaucoup plus élevés par rapport aux surfaces rectifiées.

En outre, pour les cas sablés et rectifiés, t4 et 4; diminuent avec 'augmentation de la

pression normale. D'autre part, cet effet de la pression est moins prononcé pour les
surfaces rectifiées par rapport a celles sablées. En effet, pour une méme gamme de

pression, le coefficient de frottement varie dans un intervalle de 0.51 (4, =0.33
jusqu'a 0.84) pour les surfaces sablées tandis qu'un intervalle de 0.07 (4, =0.18
jusqu'a 0.25) pour les surfaces rectifiées est observé. Une augmentation de s est

observée pour le cas des faibles pressions. Sa valeur moyenne est supérieure au /i

correspondant. Cela peut étre expliqué par le comportement intrinséque du tribomeétre

(raideur du systeéme différente aux faibles et hautes pressions).
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FIG. 2.23 — Evolution des coefficients de frottement obtenus pour les essais a

déplacement contrélé (voir tableau 2.3). La vitesse de chargement est de 0.5 mm/min.
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Référence Surface Pression apparente " " e (aug) Perte de pression
[MPa] %
DC-G-144 Rectifiée 123 0.15 0.22 20
DC-G-215 (G) 215 0.21 0.25 2.4
DC-G-516 516 0.17 0.19 1.2
DC-G-1075 1075 0.16 0.18 0.2
DC-SB-170 Sablée 170 0.79 0.84 36.5
DC-SB-230 (SB) 230 0.74 0.70 3.9
DC-SB-430 430 0.40 0.36 2.
DC-SB-535 535 0.40 0.37 4.5
DC-SB-980 980 0.35 0.35 1.7
DC-SB-1105 1105 0.34 0.33 4.6

TAB. 2.3 — Données expérimentales pour les essais a déplacement contrélé a V=0.5

mm/min.

Les topologies des surfaces des échantillons testés sont montrées sur la figure 2.24 ou

les lignes en pointillés représentent la forme circulaire de la surface initiale de

I’échantillon. Les observations montrent que les échantillons ayant frottés contre des

surfaces sablées sont fortement déformés. Le matériau est étiré en raison de la rugosité

de surface de la matrice. La rugosité est significativement plus faible sur la surface

rectifiée et n'a donc pas d'incidence sur la géométrie initiale de 1'échantillon.
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FIG. 2.24 — Topologie 3D des surfaces des échantillons frottées sur une matrice rectifiée

(DC-G-516) et sablée (DC-SB-535).

Les textures des surfaces frottées sont représentées sur la figure FIG. 2.25 ou le repére

utilisé est le méme que celui présenté sur la figure 2.19a. La direction de glissement est

l'axe 1 et le plan de projection des figures de poles est le plan perpendiculaire a la

surface de l'échantillon ayant la normale comme axe 2. Le détail de ce type de mesure

sera explicité plus tard dans le chapitre 4 ou une étude compléte sur les mesures de

textures sera réalisée. La profondeur approximative de pénétration est de 20 um pour les
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2.2 - Frottement sec aux hautes pressions apparentes

mesures de texture a l'aide de rayons X. Seules les textures de surface sont donc
mesurées. Tout d’abord, on remarque que les textures sont faibles, mais une texture de
cisaillement, caractéristique des matériaux BCC (Williams, 1962), peut étre observée
pour l'échantillon ayant frotté contre la surface sablée. Ces textures de cisaillement
apparaissent avec une rotation significative de leur position par rapport a la position de
symétrie des orientations idéales en cisaillement. Cet effet est connu dans les textures de
cisaillement et est di a l'asymétrie du champ de rotation dans l'espace d'orientation
(Toth et al., 1989). Pour 1'échantillon frotté sur la surface rectifiée, une texture de
compression peut étre identifiée. Dans les deux cas présentés, I'amplitude de la pression
n'affecte pas la texture: la méme texture est obtenue pour des pressions de 500 MPa et

1000 MPa.

500 MPa 1000 MPa

3

Rectifiée
—_

C-G-516 DC-G-1075
3 3

DC-SB-53 DC-SB-98

08 09 1 11 1.2

FIG. 2.25 — Figures de pole (110) pour les échantillons frottés sur des surfaces sablées

pour deux différentes pressions et rugosités de surface.

Des micrographies réalisées a I'aide d'un Microscope Electronique a Balayage (MEB)
sont présentées sur la figure 2.26 pour les échantillons frottés sur une surface sablée.

Plusieurs zones déformées peuvent étre ainsi observées en fonction de la pression
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appliquée. Pour la plus faible pression (230 MPa), seule une zone de cisaillement peut
étre définie. Le matériau est fortement affecté par le mouvement relatif des surfaces, la
profondeur affectée par le frottement est d'environ 20 um. Pour une pression plus élevée
(1105 MPa), une seconde zone, appelée "zone entrainée", peut étre identifiée. L'épaisseur
des zones de cisaillement varie de 20 um a 40 um de profondeur. Dans la deuxiéme zone,
la structure initiale est beaucoup moins déformée. La largeur de cette zone est d'environ

80 um. La profondeur totale affectée est proche de 120 um.

"!‘

¥ Zoue dé aqalllement estimée

Direction de glissement S i Direction de glissement
-

100pm 100pm
O e N

FIG. 2.26 — Micrographies MEB pour deux échantillons frottés sur des surfaces sablées a)
DC-SB-230 et b) DC-SB-1105.

Sur la figure 2.27, ug et 1, sont tracés en fonction de la pression appliquée. Comme

indiqué précédemment, le coefficient de frottement diminue avec la pression. Sur la

figure 2.27b, les barres d’erreur indiquent les valeurs minimales et maximales des

coefficients f, enregistrés au cours de l'essai.

Il n’est pas aisé de comparer ces résultats avec la littérature car les parametres des
essals sont trés sensibles sur les valeurs de coefficients obtenues. En 1960, un
programme de recherche a permis de comparer la variabilité des résultats de mesures
des coefficients de frottement par le groupe FIMRT (Federal Institute for Materials
Research and Testing). Les efforts de contact, les états de surfaces et les géométries des
échantillons étaient imposés. Le dispositif utilisé était du type « Ball-On-Disk ». La
reproductibilité des résultats varie de £9% a £13% intra laboratoire et de £18% a +20%

inter laboratoire.
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FIG. 2.27 — Coefficients de frottements a) statiques et b) cinématiques en fonction de la
pression normale apparente pour les surfaces rectifiées (cercles) et sablées (croix) pour

les tests a déplacement controlé.

Influence de la rugosité

Le coefficient de frottement contre un surface sablée augmente fortement la rugosité

de la surface de l'échantillon frotté jusqua S, =4.6pum pour approcher la valeur

correspondante a la matrice. Le coefficient de dissymétrie de ’échantillon est de 0.6. Cela
représente une asymétrie de la surface avec une prédominance des sommets. Le
parameétre d’aplatissement augmente jusqu’a une valeur de 9.1 correspondant a une
surface ayant une acuité plus importante. La matrice sablée posséde une dureté élevée
au regard de I’échantillon. Cela permet d’expliquer les variations de profil de surface de
Iéchantillon. La topographie de I'échantillon frotté est fortement affectée par la surface
de la matrice sous ces hautes pressions. Les mesures réalisées pour les essais contre des
surfaces rectifiées montrent des changements moins prononcés dans 1’évolution des
paramétres de surface. Seul le facteur d’aplatissement évolue fortement puisqu’il
diminue jusqu’a une valeur de 3. La matrice rectifié¢e modifie faiblement la surface de
I’échantillon.

Pour la méme pression, les coefficients de frottement i et 1 pour les surfaces
sablées sont plus élevées que pour les rectifiées. En effet, étant donné que les
expériences sont réalisées a basse vitesse, la rugosité et la forme des contacts individuels
Ma et al., 2010) contrdlent le coefficient de frottement, comme indiqué par Lim et al.
(Lim et al., 1989 - Lim & Ashby, 1987) et Sedlacek et al. (2009). Au contraire, a grande

vitesse, la température aurait un effet plus important sur le coefficient de frottement.
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Influence de la pression normale - prédiction théorique du coefficient de frottement

cinématique

Les coefficients de frottement f4 et i, ont tendance a diminuer avec l'augmentation

de pression. La décroissance est plus grande pour les surfaces sablées (60%) que les
rectifiées (28%). Par conséquent, l'effet de l'augmentation de pression est moins
important pour les surfaces rectifiées a ces pressions élevées. Au cours du frottement, le
changement de la topologie des surfaces en contact est moins importante pour les
surfaces rectifiées que pour les sablées. En effet, lorsque la pression augmente, le
matériau pénétre mieux dans les aspérités de la matrice, résultant d'une modification de
la géométrie initiale de I'échantillon. Ma et al. (2010) ont proposé un modéle numérique
pour 1'évaluation du coefficient de frottement en fonction de la charge appliquée. Il a été
démontré que le coefficient de frottement s’accroit avec 'augmentation de la rugosité de
surface et que la valeur asymptotique est atteinte pour une pression normale élevée.
Cette tendance dépend du facteur de cisaillement a l'interface (i.e. la « résistance » de
I'interface). Nos résultats expérimentaux confirment les prévisions de Ma et al. (voir
figure 2.27).

La loi de Coulomb écrite dans I’équation 2.5 peut étre exprimée comme suit :

p="l=-"L2 (2.6)

ou 7; est la contrainte d'écoulement en cisaillement au cours du glissement, S est la

surface réelle de contact, o est la pression appliquée, et A est la surface apparente
(Bowden & Tabor, 1950). Le rapport S/ A, change en fonction de la pression appliquée et

se rapproche de 1 pour une pression tres élevée. Selon les résultats présentés dans les
références (Wanheim, 1973 - Bay & Wanheim, 1976 - Bay & Wanheim, 1976), dans le cas
ou une matrice « dure » glisse sur un échantillon mou a de fortes pressions normales, les
rapports de surface pour des pressions de 250 MPa et 1000 MPa peuvent étre estimés

comme suit :

S _04 et S ~0.9 @7)

Ap=250 p =1000

De toute évidence, ces ratios dépendent de la rugosité de la surface, qui est en réalité
plus faible dans (Wanheim, 1973 - Bay & Wanheim, 1976 - Bay & Wanheim, 1976) a

I'égard du sablage réalisé sur les matrices. Cependant, ce sont les seuls résultats
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2.2 - Frottement sec aux hautes pressions apparentes

disponibles et des études supplémentaires sont nécessaires pour évaluer cette
dépendance.

En utilisant les équations 2.6 et 2.7, ainsi que la courbe d’écrouissage représentée sur
la figure 2.70, on peut faire une estimation théorique du coefficient de frottement
cinématique. Les matrices rectifiées et sablées peuvent étre considérées. Pour les
matrices rectifiées, on peut supposer que la déformation imposée a 'échantillon est
faible, ainsi la contrainte d'écoulement de 1'échantillon est restée a la limite d'élasticité
initiale, indépendamment de la pression. Selon la figure 2.7, le seuil d’élasticité en
cisaillement de l'acier IF est de 130 MPa. En utilisant les équations 2.6 et 2.7, les

valeurs théoriques du coefficient de frottement cinématique sont de 0.24 et 0.11 pour les
pressions de 215 et 1075 MPa, respectivement. On peut noter que les ratios S/ A sont

connus pour des pressions 250 MPa et 1000 MPa (équation 2.7), qui ne sont pas
exactement les mémes que dans nos mesures. Néanmoins, un accord raisonnable peut
étre obtenu en ce qui concerne les coefficients de frottement mesurés (tableau 2.4). Dans
le cas des matrices sablées, la matrice déforme la surface de 1'échantillon a des
contraintes de cisaillement beaucoup plus importantes (voir figure 2.26), par conséquent,

la contrainte d'écoulement a la rupture peut étre considérée comme 7, qui est de 315

MPa (a partir de la figure 2.7). En utilisant a nouveau les équations. 2.6 et 2.7, on

obtient 0.55 et 0.29 pour 4 *. Cela est en accord raisonnable avec les valeurs mesurées:

0.70 et 0.35, aux pressions de 230 MPa et 980 MPa, respectivement. L’équation 2.7
reproduit le coefficient de frottement pour une faible pression contre une surface
rectifiée. En revanche, les valeurs pour les trois autres conditions ne correspondent pas
parfaitement avec les mesures en utilisant cette relation 2.7. De plus, on peut noter que
les ratios de surface considérés sont relevés dans la littérature et les ratios réels peuvent
étre inférieurs puisque la rugosité de la matrice sablée est supérieure a celle de I'article.
En conséquence, la différence entre les coefficients mesurés et calculés est plus
importante. Pour ces trois conditions, la relation 2.7 n’est plus valide car ces mesures
peuvent étre assimilées a de 'usinage et non plus des mesures de frottement standard.
Les conditions extrémes comme les hautes pressions ou une surface sablée sont trop
éloignées des conditions valides pour cette relation. Par exemple, la figure 2.26b montre
que la sous-surface est également affectée par le frottement. La matériau cisaillé est non
seulement la surface en contact avec les aspérités mais également la sous-surface
beaucoup plus profonde. Les mesures de texture confirment également ce cisaillement de

la sous-surface.
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Matrices Contrainte Pression Ratio de e * 7.
Type de en appliquée surfaces caleulé mesuré
surface cisaillement
7, [MPa] O [MPa] S/A
Rectifiée 130 215 0.4 (a 250 MPa) 0.24 0.25
1075 09(@1.0GPa) 0.11 0.18
Sablée 315 230 0.4 (a 250 MPa) 0.55 0.70
980 09(a1.0GPa) 0.29 0.35

TAB. 2.4 — Coefficients de frottement cinématiques 4, * calculés a partir de 'équation
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2.2 - Frottement sec aux hautes pressions apparentes

2.2.4 Conclusion

Un nouveau dispositif expérimental a été mis au point pour mesurer le coefficient de
frottement dans les conditions de procédés SPD (quasi-statique, glissement sec, hautes
pressions). Ce dispositif a été concu dans le cadre de cette étude pour répondre a des
conditions de contact particuliéres. Deux rugosités de surface et une large gamme de
pression normale ont été étudiées. Les résultats de cette étude conduisent aux

conclusions suivantes :

— Les coefficients de frottement 4 et i, sont plus élevés pour les surfaces

sablées que rectifiées.

— Les échantillons frottés sur des surfaces sablées présentent de grande
déformation en cisaillement a la surface. La profondeur de la zone plastique
affectée augmente avec 'augmentation de la pression.

— Le coefficient de frottement montre une forte dépendance de la rugosité et de la

pression. La valeur moyenne des coefficients de frottement 4 et 4, diminuent

avec 'augmentation de la pression normale pour les deux rugosités de surface
considérées. La dépendance de la pression est plus forte pour les surfaces
sablées que rectifiées.

— Une estimation théorique a été effectuée pour calculer le coefficient de

frottement cinématique #, en fonction de la pression normale.

Cette étude nous a permis de comprendre le comportement a linterface
matrice/échantillon durant le procédé HPTT notamment. Le coefficient de frottement est
augmenté par le sablage des matrices. Il est donc nécessaire d’appliquer ce traitement
avant tout essai. Nous avons également observé que le coefficient diminue avec
laugmentation de la pression. En revanche, une pression trop faible ne permettrait pas
d’avoir un contact suffisamment rigide pour entrainer ’échantillon en rotation. Il y a
donc une compétition entre ces deux effets. Pour déterminer la pression suffisante, des
modélisations sont réalisées dans le chapitre suivant pour évaluer le glissement a
I'interface.

Comme nous l'avons vu précédemment, le dispositif est performant pour les hautes
pressions et les matériaux ayant une limite élastique suffisamment haute.

Les essais ont été réalisés sur un acier IF car c’est 'objet de notre étude. En revanche,
il est tout a fait possible d’étudier d’autres matériaux. Par exemple, des essais sur l'acier

Stub (100C6) sont présentés sur la figure 2.28. On peut remarquer que les coefficients de
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frottements sont différents entre I'acier IF et le Stub, principalement pour les essais sur
surface sablée. En effet, Pacier stub a une limite élastique beaucoup plus importante que
Tacier IF. Il est ainsi plus difficile a l'acier Stub qu’a l'acier IF de s’'insérer dans les

aspérités de la surface sablée.

Test reference
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FIG. 2.28 — Evolution des coefficients de frottement obtenus pour les essais a
déplacement contrélé (la vitesse de chargement est de 0.5 mm/min) pour l'acier IF et

Pacier 100C6 (Stub).
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Chapitre 3
Modélisation du procédé HPTT
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Ce chapitre a pour objectif de modéliser le procédé HPTT. L’état de contrainte et

déformation dans I’échantillon est important pour 1'étude de la microstructure. Cette

connaissance permet de prédire le comportement des piéces étudiées. Dans un premier

temps, une étude analytique du procédé sera mise en ceuvre pour déterminer un

gradient de déformation dans 1’épaisseur du tube. Dans un second temps, une

modélisation plus approfondie par un modele par éléments finis permettra de définir

plus précisément cet état de déformation. Ces modéles seront confrontés a des

expérimentations pour déterminer leur domaine de validité.



Chapitre 3 - Modélisation du procédé HPTT

3.1 Etude analytique du procédé HPTT

3.1.1 Calcul de grandeurs moyennes
Le principe du procédé HPTT a été présenté dans le chapitre précédent. Le schéma de

fonctionnement est a nouveau représenté sur la figure 3.1.

Compression

\

2 Longueur i
0 de l'oreille v__

r ' A
@ Oreilles

Echantillon Matrice inférieure

Piston

a) b)
FIG. 3.1 — a) Forme initiale du tube et b) schéma du procédé HPTT
Il a été rapporté, par Téth et al. (2009), qu'un gradient de déformation apparait a

travers 1'épaisseur du tube. La figure 3.2 permet de visualiser ce gradient sur la

micrographie d'un tube d’aluminium déformé par HPTT.

FIG. 3.2 — Micrographie optique d'un échantillon d’aluminium déformé par HPTT (T6th
et al., 2009)

On peut clairement voir le cisaillement par I'observation des lignes formées par les
joints de grains. L’objectif de cette partie est d'étudier 1'hétérogénéité de contrainte et

déformation induite par le procédé HPTT et d’en déterminer les causes a travers une

102



3.1 - Etude analytique du procédé HPTT

modélisation. Une deuxiéme étude sur le sujet a été complétée et publiée par moi-méme
et mes coauteurs. Elle sera incorporée dans la présentation par la suite (Pougis et al.,
2012).

Concernant la déformation moyenne )_/ dans I’épaisseur, une formule a d'abord été
publiée par T6th et al. (2009), basée sur la formule en HPT, soit :

0-r,
14

3.1)

}/:

ou @ est I'angle de rotation de la paroi extérieure, 7, est le rayon moyen du tube et ¢

est I’épaisseur du tube. Cette relation est en réalité un cas particulier pour des parois
minces (b/a ~1).
Une formule plus générale peut étre développée. On écrit pour cela la relation

décrivant la déformation en cisaillement y (r) pour un rayon donné :

y(r)= (ji—f avec dS =rd6f (3.2)

ou dS est I'incrément de déplacement, dr est la variation de rayon. La figure 3.3
représente 1’épaisseur du tube et les variables en jeu. La variation d’angle d@ peut alors

s’écrire :

)dr (3.3)

FIG. 3.3 — Schéma des parameétres de cisaillement dans la paroi du tube

Par intégration de I'équation 3.3, I'angle de rotation & de la paroi extérieure par

rapport a 'intérieure s’écrit donc :
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by(r
o= (1) g, (3.4)
a r
ou a et b sont, respectivement, les rayons interne et externe du tube.

Dans le but d'obtenir une expression de la déformation en cisaillement moyenne, y(r)

est remplacée par une constante 7 . En intégrant dans ’équation 3.4, on obtient :

_ 0
v “ i a) (3.5)

On peut noter que cette formule est générale, valable pour toute géométrie des tubes.

Pour un tube a paroi mince (b/a~1), cette formule se réduit alors a

7_/ =6. (b ; aj/(b - a) , soit '’équivalent de ’équation 3.1.

Aprés avoir défini la déformation en cisaillement moyenne (équation 3.5), une
contrainte de cisaillement moyenne 7 peut également étre déterminée. A cet effet,
I'égalité du travail plastique interne et externe est utilisée. Lors d'un incrément de

rotation A@, l'incrément du travail externe appliqué AW est défini par :
AW =T x AO (3.6)

ou T est le couple résultant.
Dans le méme temps, 'augmentation du travail plastique dans le volume V du tube
est définie par l'intégrale sur le volume du tube. On peut ainsi écrire en supposant une

déformation et contrainte moyenne dans 1’épaisseur :

AW = [2(r) Ay(r) dV =7 A7 [dV =7 Ay (b* —a* ) zh (3.7)
\%4 \%4

ou A est la hauteur du tube. Cette relation, avec l'aide de 1'équation 3.5, permet

d’écrire la formule suivante pour la contrainte de cisaillement moyenne 7 :

(3.8)

La déformation (équation 3.5) et la contrainte (équation 3.8) moyenne sont
déterminées sur une base physique. Ces quantités sont, en conséquence, appropriées

pour évaluer les courbes contrainte-déformation a partir de I'essai HPTT.
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3.1 - Etude analytique du procédé HPTT

3.1.2 Gradient de contrainte et déformation

L'état de contrainte dans le tube au cours 'HPTT peut étre représenté par le tenseur

des contraintes suivantes o :

o, T 0
c=| v o, O (3.9)
0 0 o, r.8.2)

La base utilisée est un repére cylindrique comme indiqué sur la figure 3.1. L'équation
d'équilibre est div(c) =0 qui, apres simplifications (en coordonnées cylindriques) permet

d’écrire les relations différentielles suivantes :

oy T =0 3.10
dr r ( )
dr(n) , o7 _ (3.11)
dr r
En résolvant 1'équation 3.11, on obtient :
(r) = 52 (3.12)
r

ou K représente une constante d'intégration. Les conditions limites sur les parois du

tube permettent de définir cette contrainte de cisaillement liée au couple T :

T
27hb?

7(b) = (3.13)

En utilisant 1'équation 3.13 dans 3.12, la relation suivante permet de décrire la

variation de la contrainte de cisaillement dans 1’épaisseur du tube :

T

r)=
() 27hr?

(3.14)

Comme on peut le voir a partir de cette relation, la contrainte de cisaillement diminue
en fonction du rayon. La contrainte est plus importante sur la surface interne
qu'externe. C'est une différence fondamentale entre un essai de torsion classique et
HPTT.

I est maintenant important d’analyser la forme du tenseur de la vitesse de
déformation. La démonstration qui suit permet de démontrer que 1'état de contrainte

provenant de la charge axiale peut étre considéré comme hydrostatique.
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Chapitre 3 - Modélisation du procédé HPTT

Dans la deuxiéme phase de l'essai HPTT, le tube est cisaillé par l'application du
couple externe qui donne lieu a une composante de vitesse de déformation en

cisaillement &, =y/2. Une vitesse de déformation axiale tres faible doit également étre

considérée en raison de I'écoulement de la matiére en continu dans les « oreilles ». Pour
cette raison, la hauteur du tube diminue légérement au cours de I'essai, ainsi une baisse
d'environ 0.6 mm a été détectée lors d'un essai avec une rotation de 30° de la matrice
extérieure (hauteur initiale 7 mm). En ce qui concerne la déformation dans la direction

circonférentielle (¢, ), sa valeur doit étre rigoureusement nulle. La vitesse de

déformation axiale peut étre écrite comme étant une fraction du taux de cisaillement
é,, =ky ou k<«1. Ainsi, le tenseur de vitesse de déformation peut étre construit comme
suit :
ky 712 0
e=|yl2 0 0 (3.15)
0 0 —k7),,.

Par la suite, le critere de plasticité de von Mises sera utilisé. Ce critére et les lois

d’écoulement pour les trois composantes de la vitesse de déformation normales sont les

sulvantes :
flo) = %[(arr —0,) +(0,—0.) +(o,. - O'N)ZJ +72-72=0 (3.16)
g, =A agia) = /’L(ZO'W O O'ZZ) =ky
¢ _ o) - 1(20, -0, -0.)=0 (3.17)
0o,

En l'absence de déformation axiale (si k =0), les équations 3.17 peuvent étre remplies

uniquement si :
=0 (3.18)
Cette relation exprime le fait que pour & = 0, la contrainte axiale appliquée induit un

état de contrainte hydrostatique dans le tube pendant HPTT. En utilisant ce résultat

dans 1'équation 3.10, on obtient do,,/dr =0 . Ainsi, la composante radiale du tenseur des

contraintes est indépendante du rayon, c’est une constante.
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3.1 - Etude analytique du procédé HPTT

Dans le cas ou k£ =0 (ce qui est effectivement le cas dans cette présente expérience), la

deuxiéme équation 3.17 permet d’écrire :
(3.19)

En utilisant cette relation et la définition de la contrainte hydrostatique (o, = o, / 3),

il s'en suit qu’a partir du tenseur décrit dans I’équation 3.9, la pression hydrostatique

pendant HPTT est o, = o, . Ainsi, la partie déviatorique du tenseur des contraintes S

est de la forme :

T 0
0 0 (3.20)
0

O-Z

O-rr - 0-66

1%
Il
(\‘

=~ O (r,0,2)

La loi d'écoulement en relation avec le critere de von Mises fournit la relation simple

suivante pour la vitesse de déformation :

& =AS, (3.21)

Y Y

En utilisant cette relation, il est possible de réécrire le tenseur de la contrainte

déviatorique :
(kR 1/2 0
S :% 1/2 0 0 (3.22)
0 0 -k 00

En appliquant le critére de von Mises a la contrainte déviatorique, on peut développer

les éléments suivants :

%s S, - 72 =%(Sfr +S2 +28L) -2 =SL + 8L —12 =0 (3.23)

i
ou 7, représente la contrainte d'écoulement en cisaillement. En remplacant maintenant

les composantes de la contrainte par leurs expressions de 1'équation 3.22, nous obtenons :

.2
%[;& s ij 2 (3.24)

En comparaison avec les équations 3.20 et 3.22, il est possible d’identifier dans cette

derniere relation une contrainte effective (non hydrostatique) axiale (o, —o,) et la

contrainte de cisaillement () :
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Chapitre 3 - Modélisation du procédé HPTT

4(622 -0, )2 +7% = Tg (3.25)

En utilisant la relation 3.24, la contribution relative des deux composantes de

contrainte (o et ) de I'écoulement plastique peut étre exprimée par le rapport :
2/ 2 2
4(c,, —0,) [ = 4k (3.26)

La valeur de kestimée a partir de 1'expérience est de 0.026 (0.6 mm de compression
pour un tube de longueur 7 mm, divisé par le cisaillement total de y =3.74), de sorte
que la contribution relative de l'effort axial de 1'écoulement plastique par rapport a la

contribution de la contrainte de cisaillement (4k*) est de 2x107%, ce qui est négligeable.
En conclusion, on peut dire que, dans la présente expérience, 1'état de contrainte

provenant de la charge axiale peut étre considéré comme hydrostatique (o,, —o, =0),
soit o, = o,

z

Ainsi, le tenseur des vitesses de déformations s’écrit :

0 7/2 0
é=|7/2 0 0 (3.27)
0 0 0),,

La figure 3.4 illustre I'évolution du couple appliqué en fonction de l'angle de rotation
de la matrice externe pour l'échantillon d'acier IF. L'angle de rotation total est de 30.8°,

conduisant a un cisaillement moyen » =3.74. La contrainte axiale est également

représentée avec une valeur moyenne constante de 1700 MPa.
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T T T T T T T T T T T T T 2000
800 k /i
I - 1500 =
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450 =
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Couple
Contrainte axiale
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Angle de rotation [°]

FIG. 3.4 — Couple et contrainte axiale mesurés en fonction de 1'angle de rotation pour un

tube d'acier IF.

Dans le but de modéliser le gradient de contrainte et déformation dans I'épaisseur du
tube, 1l est important de connaitre le comportement en cisaillement du matériau. Pour
cela, le comportement déterminé au chapitre précédent est utilisé (voir figure 2.6 du
chapitre 2). La courbe d’écrouissage en torsion est ajustée et définie en deux phases.

Pour un cisaillement inférieur a y=2, la loi Swift est utilisée (stade III de

Iécrouissage) :
r=Ky" (3.28)

Pour les grandes déformations, ou I'écrouissage est supposé linéaire, l'approximation

suivante est employée (stade IV de I’écrouissage) :
r=A+ By (3.29)

Les valeurs suivantes des parameétres sont obtenues par la méthode des moindres
carrés : K=251.5 MPa, n = 0.16, A = 250.5 MPa, B = 16.2 MPa. Ces lois seront utilisées
ensuite dans la modélisation du gradient de déformation et de 1'évolution du couple dans
le test HPTT.

Les micrographies optiques (figure 3.5b et 3.6) représentent I'épaisseur dun
échantillon d’acier IF déformé par HPTT pour deux géométries (rayons 6.5-7.5 mm et 7-8
mm) réalisées a mi-hauteur. On voit clairement un gradient de déformation dans
I'épaisseur des tubes. Les lignes de déformation formées par les joints de grains allongés

sont orientées différemment en fonction du rayon par rapport a la paroi. Pour la figure
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Chapitre 3 - Modélisation du procédé HPTT

3.5b, les lignes sont tracées manuellement. En revanche, sur la figure 3.6, les lignes
représentent directement le modeéle analytique. Il est alors possible de comparer le
modele a l'expérimental. Ces lignes de courants correspondent visuellement aux lignes
formées par l'allongement des joints de grains. Cette premiére approche permet de

valider la modélisation analytique.

a)

FI1G. 3.5 — a) schéma représentant la forme d’'un grain déformé par cisaillement, b)
micrographie optique d’une section de tube d’acier IF (de rayons interne et externe 6.5 et
7.5 mm) déformé montrant les lignes de déformation et leur inclinaison par rapport a

une ligne radiale. Les points noirs sont des mesures de dureté.

500 pm

FIG. 3.6 — Micrographie optique d’'une section de tube d’acier IF (de rayons interne et
externe 7 et 8 mm) déformé a 30° de rotation. Les lignes rouges représentent les lignes

de courant du modele analytique.
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3.1 - Etude analytique du procédé HPTT

Ces lignes sont orientées dans la direction du plus grand axe des grains déformés. Si
on suppose une forme sphérique des grains initiaux, cette forme circulaire devient une
ellipse (figure 3.5a) et 'angle « entre le grand axe du grain elliptique et la tangente
permettent de définir la déformation en cisaillement par la relation (Sevillano &

Aernoudt, 1987) :

2

V= W (3.30)

La figure 3.7 représente le résultat de l'analyse du gradient de déformation de la
micrographie des figures 3.5b et 3.6 en utilisant 1'’équation 3.30. La moyenne de trois
séries de mesures a des positions angulaires différentes sont réalisées. Les barres
d’erreur sont plus importantes sur le c6té intérieur car l'incertitude en position de
chaque ligne oblique est plus grande. Comme on peut le voir, le gradient dans I'épaisseur
du tube est important. La déformation en cisaillement s’éléve a 7.5 sur le bord interne du
tube (de rayons 6.5-7.5 mm) tandis que sur le bord externe elle n'est que d'environ 2. Une
région étroite de transition peut étre observée sur la micrographie sur le co6té interne du
tube ou les lignes sont courbes et deviennent paralléles a la direction radiale. En réalité,
une telle zone de transition doit exister car il n'y a pas de déplacement entre la surface
interne du tube (et aussi externe) et le piston. Par conséquent, le cisaillement doit étre
exactement égal a zéro sur la paroi du tube interne (et externe). L'épaisseur de cette
zone de transition peut étre estimée a environ 20 um (ce qui est a peu pres la taille de

grain initiale).

10 T T T T T 10 T T T T T T
Epaisseur du tube r Epaisseur du tube

- : 7L .
B Experimental [ B Expérimental

—— Modéle analytique

Modéle analytique

Zone de transition

R A
1

0 : L 1 1 1 1 0 1 1 1 1 1
6.4 6.6 6.8 7.0 7.2 74 7.6 7.0 7.2 74 7.6 7.8

%
o

Rayon [mm| Rayon [mm)]

F1G. 3.7 - Gradient de déformation mesuré et simulé dans ’épaisseur du tube

correspondant aux échantillons de la figure a) 3.5b et b) 3.6.
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Chapitre 3 - Modélisation du procédé HPTT

Comme 1l a été indiqué ci-dessus, 1'écoulement plastique du métal est produit
uniquement par la composante de cisaillement du tenseur des contraintes dans HPTT.
En effet, les composantes normales ne participent qu’a la contrainte hydrostatique qui
ne joue pas de role dans le critere de plasticité (von Mises). Pour cette raison, il est
possible d’utiliser la courbe contrainte-déformation mesurée en torsion (figure 2.6 du
chapitre 2). Ainsi, la méme courbe contrainte-déformation est censée étre valable aussi
bien en torsion que dans HPTT. Il est alors possible d'utiliser la courbe d’écrouissage en
torsion dans 1'équation 3.14 pour obtenir une relation entre la contrainte et la position
radiale r dans I'épaisseur du tube. Pour le comportement au stade III, en utilisant

I'équation 3.28 dans 3.14, on obtient :

T 1/n
7/(")=(WJ (3.31)

Cette relation fournit le gradient de déformation a l'intérieur de la paroi. Cependant,

le stade d’écrouissage, dans lequel 'équation 3.31 est valide, est limité a y =2 (figure
3.4). La déformation minimum en cisaillement mesurée expérimentalement sur
I’échantillon de la figure 3.5b est de 2 (co6té extérieur). Pour cette raison, le modéle
d’écrouissage a considérer concerne uniquement le stade IV. Dans ce cas, en utilisant
I'équation 3.29 dans 1'équation 3.14, on obtient :

T A

I A4 3.32
1= T B (3-32)

Dans le but de déterminer la distribution totale de déformation dans un essai HPTT
en utilisant seulement le test de torsion, le couple T doit étre éliminé de 1'équation 3.32.
I1 est effectivement possible en utilisant ’équation 3.4 qui doit toujours étre satisfaite
(s'1l n'y a pas glissement entre 1'échantillon et les matrices). En utilisant alors ’équation

3.32 dans 3.4, et en intégrant, on obtient :

-1
T - 4hﬁ(Be—A1n%j(i 1 j (3.33)

a® b

Enfin, la substitution de 1'équation 3.33 dans 3.32 conduit a :
-1
2 1 1 A
]/(T')ZB Z(Bg—Alngj(—Z_—j - (334)

Cette équation permet d’établir une expression analytique de la distribution de la

déformation de cisaillement dans I’épaisseur du tube pour un angle de rotation € donné
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3.1 - Etude analytique du procédé HPTT

dans I’hypothese de validité du stade IV. La distribution de la déformation simulée est
représentée sur la figure 3.7 pour une comparaison directe avec celle mesurée. Comme
on peut le constater, une bonne correspondance existe entre la mesure et la prédiction
HPTT obtenue a partir des données de torsion.

Connaissant le gradient de déformation dans I'épaisseur, la courbe contrainte-
déformation en cisaillement peut étre construite et illustrée sur la figure 3.8. Les

contraintes sur le bord intérieur et extérieur sont représentées en fonction de la

déformation locale. Il est important de prendre la déformation locale 7(r) et non

moyenne y pour représenter les contraintes locales. La contrainte moyenne en fonction

de la déformation moyenne est indiquée en utilisant les relations 3.5 et 3.8. La
contrainte moyenne et les contraintes locales sont équivalentes et proches sur la figure
3.8. La courbe d’écrouissage en torsion est aussi représentée sur cette figure. Un accord
est relativement correct jusqu’a une déformation en cisaillement de 1. Les courbes

s’éloignent et deviennent supérieures a la courbe d’écrouissage provenant de la torsion.

450 T T T T T T T T T T T T
400 1
350 E
300 =
& 250 | - =
A~ L
2 900 L 7 — HPTT - Moyen
e L —— HPTT - Coté extérieur
& 150 HPTT - Coté intérieur
100 - - - Torsion
50 =
Stage I1I Stage IV
O f 1 1 1 1 1 1 1 1 1 1 1
0 1 2 3 4 5 6 7
Y, Y

Fi1G. 3.8 — Courbe des contraintes en cisaillement sur le bord intérieur et extérieur en

fonction de la déformation pour HPTT et comparaison avec un essai de torsion.

Cette différence de contrainte d’environ 50 MPa (pour y =6) peut étre attribuée a la

présence des oreilles (voir figure 3.1) qui se développent progressivement au cours de
l'essai. En effet, étant donné que ces oreilles s'étendent suivant la direction axiale, le

couple augmente au fur et a mesure que les oreilles se « coincent » entre le piston et les
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Chapitre 3 - Modélisation du procédé HPTT

matrices. La longueur des oreilles peut atteindre plusieurs millimeétres a chaque
extrémité du tube; leur épaisseur est d'environ 0.1 mm.

Compte tenu du fait que la longueur du tube est de 6 mm, 1 mm de chaque extrémité
du tube peut augmenter le couple de 30%. Cela est largement suffisant pour expliquer
l'augmentation du couple par rapport a son niveau prédit. Il n'est pas certain, cependant,
que la force de frottement soit équivalente au niveau des oreilles et au niveau du tube en
raison des différentes conditions limites. De plus, des études antérieures ont rapporté
une augmentation de la contrainte d'écoulement en raison des contraintes
hydrostatiques (Sevillano & Aernoudt, 1987 - Zehetbauer et al., 2003 - Schafler, 2010 -
Schafler, 2011 - Lapovok, 2006 - McKenzie et al., 2007). Cela pourrait également
expliquer en partie l'augmentation des contraintes de la figure 3.9. Pour des essais
utilisant le procédé HPT, Zehetbauer et al. (2003) ont rapporté un effet d'environ 10%
par GPa de pression et ont attribué cet effet a 1'augmentation de 1'énergie d'activation
des lacunes. Schafler (2010 - 2011) a montré qu’une recristallisation apparait dans HPT
aprés le déchargement de la pression, mais que des changements de microstructure
demeurent dans I'échantillon. Lapovok et ses collaborateurs (Lapovok, 2006 - McKenzie
et al., 2007) ont également montré des effets pertinents sur la microstructure causée par
la pression hydrostatique en appliquant une contre-pression dans ECAP. Durant cet
essail, l'effet de la pression hydrostatique sur le niveau de contrainte sera ignoré car le
niveau de pression hydrostatique est relativement faible.

I1 est également possible de déterminer le couple 7 en fonction de l'angle de
rotation €. L’équation 3.33 peut étre utilisée a cet effet pour '’écrouissage aux grandes
déformations (stade IV). Pour le stade III, 1'équation 3.31 peut étre utilisée dans 3.4 et

apres intégration :

T=21+"K7rh{n( 11 ﬂ 0" (3.35)

a2/n b2/n

Le couple prédit obtenu a partir des équations 3.33 et 3.35 est représenté sur la
figure 3.9. Comme on peut le voir, le couple calculé n'est que légerement supérieur a
celui mesuré aux faibles déformations tandis qu’il est nettement inférieur aux grandes

déformations.
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FIG. 3.9 — Courbe du couple expérimental et simulé en fonction de I’angle de rotation.

3.1.3 Conclusion

Une modélisation analytique des gradients de contrainte et déformation existants
dans le test HPTT a été présentée. Une contrainte et une déformation moyenne ont été
définies pour caractériser ce test. Par la suite, il a été montré que la compression axiale
ne produit qu'un état de contrainte hydrostatique de sorte que la seule contrainte
agissant pour produire la déformation plastique est le cisaillement dans I'épaisseur. Une
modélisation compléte a été présentée permettant de définir la répartition de contrainte
de cisaillement dans le tube et 1'évolution du couple en fonction de l'angle de rotation
appliqué. De bons accords ont été obtenus pour le gradient de déformation, mais des
écarts significatifs sont relevés pour 1'évolution du couple qui a été attribué a I'apparition
d’oreilles inévitables durant 'essai HPTT aux grandes déformations.

Ce modele pose toutefois d’autres problémes. En effet, la création des oreilles durant
le test n’est pas prise en compte et peut modifier la prédiction. De plus, ce modeéle est
basé une pression hydrostatique constante dans tout la hauteur du tube. Pour finir, un
entrainement parfait entre les outils (piston et matrices) et ’échantillon est supposé
durant la phase de rotation. Cela dépend de la pression hydrostatique appliquée. Si cette
derniére n’est pas homogene des zones peuvent glisser. Il est donc nécessaire de
concevoir un modele plus complet pour répondre a ces questions. La section suivante

traitera d’'une modélisation par éléments finis.
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3.2 Modélisation simple par éléments finis

3.2.1 Validation de I’élément CGAX4R

Comme énoncé précédemment, un modele plus complet doit étre réalisé pour pallier

aux problémes du modéle analytique. Pour cela, le logiciel d’éléments finis ABAQUS 6.11

est utilisé. Les procédés d’hyperdéformations ont été beaucoup modélisés par éléments

finis pour comprendre 1’état de déformation et de contrainte dans le matériau au cours

du temps.

On peut noter deux méthodes d’intégration :

Implicite. Cette méthode néglige les termes inertiels. Le probléme non linéaire
est linéarisé et résolu par itération en utilisant la méthode de Newton-Raphson.
Cela a pour but d’établir I'équilibre de la structure vis-a-vis du chargement
appliqué. En pratique, la résolution se fait par I'inversion de la matrice de
raideur du systéme. Cela est coliteux en temps de calcul.

Explicite. Cette méthode consiste a résoudre le probléme pas a pas de fagon
explicite évitant la résolution itérative de la méthode implicite. Cette méthode
est conditionnellement stable. L’'inconvénient de cette méthode est que pour une
bonne représentation, de nombreux petits incréments doivent étre réalisés. En
effet, le pas de temps est calculé comme le ratio de la taille du plus petit
élément du modele par la vitesse de 'onde élastique dans le matériau. Cela
devient colGteux en temps de calcul s'il y a (1) des éléments de petite taille dans

le modéle et (i1) un temps du procédé trop important.

Dans le cas des procédés d’hyperdéformations, les effets inertiels peuvent étre

négligés puisque les vitesses de rotation et de déformations sont relativement faibles. On

peut donc considérer ces procédés comme étant quasi-statiques. Le schéma implicite est

ainsi utilisé.

Les principaux modeéles réalisés pour représenter les procédés d’hyperdéformations

peuvent étre classés en deux catégories :
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les modeéles a déformations planes. Ce type de modele permet de représenter
des procédés comme ECAE (Kim et al., 2002 - Yang & Lee, 2003 - Baik et al.,
2003 - Dumoulin et al., 2005 - Son et al., 2006).

les modéles 3D. Ce type de modeéle est utilisé soit pour comprendre les effets de

bord (frottement) dans ECAE (Li et al., 2004 - Nagasekhar et al., 2009 -
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Djavanroodi & Ebrahimi, 2010), soit pour modéliser des procédés comme HPT

(Kim, 2001 - Yoon et al., 2007 - Lapovok et al., 2010).

Le procédé HPTT peut étre représenté comme un procédé axisymétrique. En effet, la
déformation peut varier suivant la hauteur z et le rayon r mais reste constant suivant
la direction tangentielle 8. Le repére utilisé est présenté sur la figure 3.1a. Ce principe
differe légerement d'un modéle axisymétrique « classique » puisque le déplacement dans
le plan normal au plan axisymétrique doit étre autorisé. Pour cela, 'élément CGAX4R
axisymétrique avec twist a 4 noeuds est utilisé. Cet élément n’existe que dans le code
implicite et non explicite du logiciel ABAQUS. Cet élément a été utilisé pour des
modélisations d’'un essai de torsion (Kim, 2001) ou HPT (Kim, 2001 - Kim, 2003). Cet
élément peut donc étre utile pour réduire les temps de calcul car il permet d’éviter
d’utiliser un modeéle 3D gourmand en ressource.

Il est d’abord important d’étudier ce type d’élément et de le comparer a un élément
plus «classique» pour valider son utilisation et principalement aux grandes
déformations. Pour cela, deux modéles sont construits :

— Un modele a déformation plane utilisant 5520 éléments CPE4R a 4 nceuds,

—  Un modeéle axisymétrique + twist utilisant 700 éléments CGAX4R a 4 noeuds.

Il est important de noter que pour la méme discrétisation dans I’épaisseur du tube, il
est nécessaire d'utiliser prés de 8 fois plus d’éléments pour le modéle a déformation
plane. Le gain de temps est donc non négligeable suivant la taille du modele. La
géométrie et les conditions limites de ces deux modeéles sont illustrées sur la figure 3.1.
Dans les deux cas, 1'épaisseur de I'échantillon est discrétisée par dix éléments dans le
but de comparer les deux modéles et la distribution de la contrainte et de la déformation
suivant le rayon. Le comportement de I’échantillon est choisi élasto-plastique et
Pécrouissage a été défini par les essais de torsion de I'acier IF au sens de von Mises (voir
la figure 2.6 du chapitre 2). Dans un premier temps, les dimensions de I’échantillon sont
identiques a I'essai réalisé dans le chapitre précédent, soit un rayon interne et externe de
6.5 mm et 7.5 mm respectivement, et une hauteur de 7 mm. La vitesse de rotation est de
30 °/min pour une rotation totale de 30°. La mise sous pression hydrostatique de

I’échantillon n’est pas prise en compte, seul 'entrainement en rotation est modélisé.
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FIG. 3.10 - Géométrie et conditions limites des modeles par éléments finis a) déformation

plane et b) axisymétrique + twist représentant HPTT.

Les valeurs de contraintes et déformations pour les cotés intérieur et extérieur sont
comparées en fonction de I'angle de rotation. Les résultats sont présentés sur la figure
3.11. Les deux modeles sont rigoureusement identiques concernant la déformation et la
contrainte équivalente. Cela est également valable pour les grandes déformations. Les
éléments axisymétriques contenant un degré de rotation supplémentaire sont tout a fait

judicieux pour modéliser le procédé HPTT.

4 5 T T 800 T T T T T
+ Coté intérieur - Déf. plane
40| + Coté extérieur - Déf. plane B 700 k- 4
Coté intérieur - Axi+twist
-
3.5 Coté extérieur - Axittwist 7 600 | E
3.0 4
2.5 F 4
w” 2.0+ -
1.5+ B i
10k | 200 +  Coté intérieur - Déf. plane
+  Coté extérieur - Déf. plane
0.5 F g 100 - Coté intérieur - Axi+twist
r Coté extérieur - Axi+twist
00 1 1 1 1 1 0 1 1
0 5 10 15 20 25 30 0 5 10 15 20 25 30
a) b)

Angle de rotation [°] Angle de rotation [°]

FIG. 3.11 — Comparaison entre le modele en déformation plane et axisymétrique + twist.
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3.2.2 Comparaison entre le modeéle analytique et EF

Le modele établi, il est possible de connaitre la distribution de la déformation en
cisaillement dans I'épaisseur du tube. La figure 3.12 représente cette déformation en
fonction du rayon du tube. Les points expérimentaux mesurés précédemment et le
modele analytique de la section précédente sont aussi représentés. On remarque que
pour les modéles par éléments finis et analytique, la déformation en cisaillement est bien
représentée. Le modéle éléments finis montre une courbure légérement plus importante
a travers I’épaisseur. Ce modele semble donc suffisant pour représenter la déformation a

travers le tube.

= Expérimental

Modéle analytique
s - - - Axittwist -p =1

7.0 7.2 7.4 7.6 7.8 8.0

Rayon du tube [mm]|

FIG. 3.12 — Comparaison de la distribution de la déformation dans I’épaisseur du tube

entre le modele analytique et le modéle axisymétrique + twist.

Le modeéle en déformation plane ne peut représenter que la déformation en
cisaillement dans le plan du modéle. En revanche, étant donné que le modéle
axisymétrique représente I’échantillon dans le plan rz (représenté sur la figure 3.1), la
phase de compression et le frottement avec les matrices peuvent également étre
modélisés. Dans cet objectif, le modéle axisymétrique précédent est modifié pour inclure
la pression hydrostatique et le frottement avec les matrices.

Le coefficient de frottement est un parameétre important puisqu’il pilote 'adhérence de
Iéchantillon aux parois des matrices. De plus, cette adhérence dépend également de la

pression hydrostatique (i.e. la force axiale) puisqu’elle contréle I'intensité de la force
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normale sur les parois. Le modéle de frottement utilisé est du type Coulomb. Ce modéle
définit un coefficient comme étant le rapport de la force tangentielle par la force
normale.

Le contact entre deux surfaces est réalisé par pénalité. Cette méthode consiste a
introduire des réactions de contact, facteurs de la pénétration dans la seconde piece. Ce
modeéle prévoit une surface « maitre» et une surface «esclave» Des coefficients de
raideur permettent de «ramener» les nceuds sur la surface de contact en cas de
pénétration. Ces coefficients doivent étre suffisamment grands pour permettre le retour
du noeud mais modérés pour ne pas engendrer des contraintes trop importantes.

La figure 3.13 représente la déformation équivalente sur le coté intérieur du tube en

fonction de la force axiale appliquée et du coefficient de frottement . La force axiale

varie de 30 a 100 kN et le coefficient de frottement de 0.1 a 0.8. L’amplitude des valeurs

de u est volontairement importante pour visualiser l'effet sur une large gamme. La

déformation équivalente est a son maximum (en condition d’adhérence compléte) pour

toute la gamme de x pour la force de 100 kN. En revanche, lorsque la force devient plus
faible (30 kN), u doit étre égale a 0.5 pour permettre I'entrainement et donc une

déformation équivalente élevée. Ces deux parameétres sont donc trés importants pour la

réussite de P'essai.

FIG. 3.13 — Diagramme représentant la déformation équivalente sur le bord intérieur

apres une rotation de 30° en fonction de la force axiale et du coefficient de frottement.
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Dans la suite de la modélisation, les coefficients de frottement utilisés seront
dépendants de la pression. En effet, dans le chapitre précédent, il a été souligné l'effet

important de la pression normale apparente sur le coefficient u. Les valeurs utilisées

sont consignées dans un tableau des résultats expérimentaux déterminés (voir tableau
2.3 du chapitre 2) correspondant au frottement avec une surface sablée. De plus, la force
axiale appliquée sur la surface supérieure de I’échantillon est de 80 kN. Cela correspond
a4 une pression hydrostatique théorique de 1.75 GPa. Cette valeur sera également
utilisée expérimentalement.

La figure 3.14a illustre la distribution de déformation en cisaillement dans I’épaisseur
du tube pour le modéle analytique et les deux modeéles axisymétriques (avec et sans
frottement). La déformation en cisaillement est toujours bien représentative puisqu’elle
varie de 6.5 a 1.5 dans 1’épaisseur. En revanche, il est difficile de représenter le couple
résultant sur les parois. En effet, la figure 3.14b représente le couple modélisé et
expérimental en fonction de 'angle de rotation. Les deux courbes sont trés distinctes et

principalement aux grandes déformations (angle > 10°) ou la pente est différente.

9 T T T 1000 . ;
B Expérimental Expérimental
8t — Modeéle analytique - - - Axi+twist - p = f(p)
I - - - - Axiftwist - p =1 800 L i
T - - - - Axi+twist - p = f(p) ae---

600 | w .

/
400 |, ,

Couple [Nm]|

200 .

0 I I I I I I 0 I I I I I
7.0 7.2 74 7.6 7.8 8.0 0 5 10 15 20 25 30

a
) Rayon du tube [mm| Angle de rotation [°]

FIG. 3.14 — a) Comparaison de la distribution de la déformation dans I'épaisseur du tube
(r=7-8mm) entre le modele analytique et les modéeles axisymétriques + twist, b)

Comparaison du couple résultant entre la mesure expérimentale et le modéle

axisymétrique + twist pour un échantillon avec r =7 -8mm.
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3.2.3 Conclusion

Ce simple modéle permet de simuler la déformation en cisaillement dans le tube. En
revanche, comme il l'a été démontré, le couple résultant est mal représenté. Un
parameétre du procédé est donc mal pris en compte dans la modélisation. Une possibilité
est la représentation des oreilles. En effet, expérimentalement, des oreilles sont formées
aux extrémités du tube. Cela permet d’accommoder la pression hydrostatique dans
I’échantillon. De plus, ces protubérances se situent sur le coté extérieur en haut mais sur
le c6té intérieur en bas du tube. En conséquence, la déformation dans la hauteur ne peut
étre homogeéne. L'objet de la partie suivante est la conception d'un modeéle plus précis

nécessaire pour représenter toutes les grandeurs de fagon correcte.

122



3.3 - Modélisation compléte du procédé

3.3 Modélisation complete du procédé

3.3.1 Présentation du modéle

Ce modele par éléments finis a pour objectif d’améliorer la représentation de
phénomeénes intrinseques au procédé HPTT. Comme indiqué précédemment, la
formation des oreilles doit étre prise en compte. Pour cela, les jeux compris entre le
piston et les matrices ne peuvent étre négligés. Un modeéle axisymétrique utilisant les
éléments CGAX4 est de nouveau utilisé car il a été montré quil est efficace pour
modéliser le procédé HPTT (en réduisant aussi le temps de calcul). La géométrie et les
conditions limites du modéle sont représentées sur la figure 3.15. Les matrices
supérieure et inférieure sont constituées en deux parties comme pour le dispositif
expérimental. Cela permet d’éviter la concentration de contraintes et donc la casse sous
Peffet de la pression. Les deux matrices sont maintenues par une force axiale de 135 kN
(expérimentalement appliquée par 6 vis CHC). Les jeux entre le piston et les matrices
sont représentés comme illustrés sur le zoom de la figure 3.15. Une partie du matériau
de T'échantillon peut donc s’écouler dans l'interstice libéré. L’échantillon est discrétisé
par 4039 éléments axisymétriques + twist a 4 nceuds CGAX4. L’ensemble piston et
matrices est composé, quant a lui, de 1426 éléments du méme type. Ce dernier ensemble
est supposé purement élastique dans le calcul. Le frottement entre les pieces
déformables est considéré, comme dans le précédent modéle, comme étant du type de
Coulomb et dépendants de la pression normale apparente.

Etant donné les déformations subies par les éléments lors de la formation des oreilles,
il est important d’établir une stratégie pour éviter l'arrét du calcul par manque de
convergence. Pour cela, la premiére étape est d’établir un maillage de I’échantillon
cohérent avec le déplacement que vont subir les nceuds. Un maillage « classique »
quadrillé ne permettrait pas aux éléments de former les oreilles. Le maillage réalisé est
présenté sur la figure 3.16. Les éléments sont ainsi orientés vers le jeu entre le piston et
la matrice. L’affinement des éléments se réalise le long des parois d’extrusion au fur et a
mesure que le piston se déplace axialement vers le bas. Cette stratégie est réalisée pour

le jeu en haut et en bas de ’échantillon.
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R
D Matrice supérieure
[ Matrice inférieure

F = 80 kN
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piston F =135 kN
> YA R 2
ﬁ> Zoom 1
Centre \ 7,00
>
>

Y

A A A

Fig. 3.15 — Géométrie et conditions limites du modéle par éléments finis complet

axisymétrique + twist représentant HPTT.

i) Zoom

) ” b)

FIG. 3.16 — a) Maillage de I’échantillon HPTT et b) zoom dans la zone de formation des

oreilles.
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3.3.2 Remaillage

Le maillage de I’échantillon est prévu pour s’écouler entre le piston et les matrices
mais de grandes distorsions des éléments apparaissent tout de méme. Il est donc
nécessaire d'intégrer du remaillage pour permettre cet écoulement sans probléme de
convergence.

Le code de calcul ABAQUS posséde plusieurs méthodes permettant de remailler une
structure :

— Lissage ALE (Arbitrary Lagrangian Eulerian). Cette méthode utilise le méme
maillage initial au cours du calcul. Ce dernier est progressivement lissé pour
controler et diminuer les distorsions dans les éléments. Cette méthode est une
combinaison entre une analyse Lagrangienne (le mouvement des nceuds
correspond au mouvement du matériau) et Eulérienne (les nceuds sont fixes et
le matériau se « déplace » a travers les éléments). Cette méthode est trés utile
lorsque le maillage initial doit étre conservé au cours du calcul.

— Remaillage adaptatif. Cette méthode requiert des itérations. Un maillage initial
grossier est utilisé pour réaliser le calcul entiérement. Des itérations s’opérent
ensuite pour réaliser le méme calcul avec un maillage affiné dans les zones
fortement déformées.

— Remaillage mesh-to-mesh. Cette méthode consiste a remplacer le maillage par
un nouveau lorsqu'un critére (temps, déformation, distorsion) est atteint. Le
calcul se poursuit alors avec le nouveau maillage. Cette méthode est « semi-
manuelle » puisque l'utilisateur doit créer un nouveau modeéle contenant le
nouveau maillage et les conditions limites actualisées a chaque interruption du

calcul.

Le remaillage adaptatif n’est absolument pas utilisable puisque cette méthode
requiert la résolution du calcul avec un maillage grossier avant de l'affiner pour
améliorer les résultats. De plus, les éléments CGAX4R n’étant disponibles que dans le
code implicite, il est impossible d’utiliser directement le remaillage par lissage ALE. En
conséquence, le remaillage mesh-to-mesh est sélectionné. Dans ce modeéle, seul
Iéchantillon doit étre remaillé. La méthode de remaillage exposée ci-dessous est mise en
place a travers la programmation de scripts PYTHON qui permettent d’automatiser ce
procédé.

Nous rappelons que la modélisation du procédé HPTT se fait en deux parties. Tout

d’abord, la phase de compression par l'intermédiaire d'une force axiale sur le piston, puis
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la rotation des matrices supérieures et inférieures. Il est important de définir un critére
de remaillage ; c’est-a-dire 'automatisation de l'activation du remaillage. Les logiciels
par éléments finis utilisent généralement des critéres de contact, de dégénérescence des
éléments, ou encore d’erreur. Dans cette modélisation, un critére de périodicité est
utilisé. Il est en effet possible de remailler de facon réguliére puisque la distorsion des
éléments des oreilles est répétitive. De plus, cette méthode est plus simple 4 mettre en
place puisqu’elle ne dépend pas des données en cours dans le modéle.

Aprés chaque décision de remaillage, un nouveau modeéle est créé contenant le
maillage du piston et des matrices au temps ¢, et un nouveau maillage de ’échantillon.
Les conditions limites (axisymétrie du modele, arrét axial des matrices) et de
chargement (force de maintien des matrices et force de compression axiale) sont de
nouveau appliqués au modele. I’état de contrainte et déformation de I'ensemble des
pieces déformables est intégré. Le schéma de la séquence de remaillage est présenté sur
la figure 3.17. La séquence présentée actuellement correspond uniquement a la partie

Abaqus/Standard.

Abaqus Standard Abaqus Explicit
A N TTTT T T T T T T T T T
l
: Coefficients de frottement Application de la pression
: dépendant de la pression sur le piston + matrice

Script pression.py
—» Pression

Nouveau maillage
de 1'échantillon

- Import modéle

- Conditions limites
o

_€

Script smooth.py

- Maintien position matrice Smooth

- Maintien pression piston
- Rotation matrice

7y
Import maillage

i de 1'échantillon

Script rotation.py
— > Rotation

Y
=
I
&
|
N,
L
>

v
Résultat a 6;

FIG. 3.17 — Schéma de la séquence du remaillage au cours du calcul.

Jusqu'a présent, il a été montré comment le calcul est reconstruit lorsqu’un
remaillage est défini. En revanche, le maillage de I’échantillon ne peut étre réintroduit
directement puisque des distorsions des éléments peuvent stopper la convergence du

calcul. La création du nouveau maillage de I'’échantillon est donc une partie importante
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puisqu’elle conditionne le succés du calcul jusqu’au prochain remaillage. Comme 1l a été
vu précédemment, le maillage de I'échantillon a été réalisé de maniére a ce que les
éléments puissent pénétrer dans le jeu formé par le piston et les matrices. Il est donc
important de ne pas perdre cet aspect du maillage. Le remaillage par lissage ALE évoqué
précédemment est intéressant puisqu’il conserve le méme maillage et le lisse pour
réduire les distorsions. L’inconvénient est que cela ne fonctionne que dans le code
explicite du logiciel ABAQUS. Il a donc été choisi d’utiliser ce module. Le maillage de
I’échantillon est transmis au code explicit par 'intermédiaire de scripts PYTHON (partie
ABAQUS/Explicit de la figure 3.17). Les nceuds en surface du maillage sont fixés pour ne
pas altérer la géométrie. Cela est important pour des modeles gérant du contact entre
deux surfaces déformables. Le déplacement de ces nceuds externes engendrerait la
pénétration de la surface de contact et empécherait la convergence du calcul. Le lissage
ALE est ainsi appliqué sur I'échantillon. La figure 3.18 représente le maillage avant et
apres lissage de 'une des deux oreilles créée. On remarque que la géométrie extérieure

est restée fixe alors que les éléments ont été lissés pour éviter les distorsions.

Déformation
équivalente

+ 2
+ 1.67

+ 1.5
+ 1.33
+ 1.17
+1

+0.83
+0.67

+ 0.5

+ 0.33
+ 0.17
+0

FIG. 3.18 — Maillage des oreilles apres une pression de 80 kN a) avant et b) apres lissage
ALE.

) b)

On peut noter que le fait de réaliser le remaillage de 1’échantillon de facon
indépendante permet d’utiliser la puissance de calcul compléte pour la partie « calcul ».
En effet, le lissage ALE ne peut étre réalisé que sur un seul ceceur d’'un ordinateur ou
cluster (ensemble d’ordinateur). Cette limitation entraine donc des ralentissements. En
revanche, le modele étant un calcul implicite « classique », il peut étre réalisé de facon

paralléle et ainsi étre plus rapide.
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Une fois le maillage de 1’échantillon créé, le transport des champs de contrainte et
déformation sont importés dans ce nouveau maillage. Ce travail est réalisé par
I'insertion de mots clés dans les fichiers d’entrée ABAQUS. La figure 3.18 représente
Iétat de déformation plastique équivalente dans une partie de 1’échantillon avant et
apres le lissage ALE. De faibles différences peuvent étre notées mais le transport des
champs s’est effectué correctement. Des discontinuités peuvent néanmoins apparaitre et
il est donc nécessaire de réaliser une étape de calcul sans chargement supplémentaire (a
vide) pour permettre le retour a I'’équilibre du systeme.

Il est important de noter que le modele est piloté en force en ce qui concerne le
déplacement axial du piston. En effet, cela permet de conserver une force axiale
constante malgré son déplacement. Un pilotage en déplacement ne permettrait pas
d’avoir une force constante durant la rotation de la matrice.

Aprés plusieurs degrés de rotation, les oreilles deviennent trés importantes et le
remaillage devient de plus en plus critique. La figure 3.19 permet de visualiser la
formation des oreilles aprés I'application d’'une pression de 70 kN (a) et apres la rotation
de 30° de la matrice extérieure (b). Les oreilles sont présentes et viennent combler le jeu
entre le piston et les matrices. La méthode de remaillage est efficace puisque les
éléments traversent le jeu entre le piston et la matrice de facon réguliére sans distorsion

excessive.
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FI1G. 3.19 — Maillage des oreilles a) aprés une pression de 70kN, b) puis une rotation de
30°.

La modélisation du procédé HPTT a été présentée. Les grandes déformations de
I’échantillon intervenant au niveau des oreilles demandent une grande attention et une
méthode de remaillage a été présentée pour éviter les distorsions des éléments. Les

résultats numériques sont présentés ci-dessous.

128



3.3 - Modélisation compléte du procédé

3.3.3 Résultats

Maintenant que le modéle est mis en place, les résultats numériques sont exploités
dans cette section. Comme il a été précisé précédemment, la présence des oreilles permet
d’accommoder la pression hydrostatique. La répartition de cette derniere est étudiée
pour les deux modeéles axisymétriques: (i) simple avec frottement dépendant de la
pression et (i1) complet. La figure 3.20 récapitule la distribution de la pression dans
I’échantillon aprés la phase de compression (une force de 80 kN est appliquée) et apres
une phase de rotation de 30°. La pression n’est pas homogéne aprés la phase de
compression pour le modele simple. En effet, une pression de 1800 MPa est atteinte sur
la surface supérieure alors qu’elle avoisine les zéros sur la surface basse. En revanche,
I’homogénéité est plus importante pour le modele complet puisque la pression est
constante sur toute la hauteur. On peut tout de méme noter que la valeur de la pression

hydrostatique est faible en comparaison de la valeur théorique estimée a 1.7 GPa.

Pression [MPal
-+ 2000
. + 1833
+ 1667
-+ 1500
+ 1333
+ 1167
-+ 1000
+ 833
+ 667
-+ 500
+ 333
+ 167
+0
a) b) c) d)

FIG. 3.20 — Répartition de la pression hydrostatique dans I’échantillon pour le modéle

axisymétrique + twist simple avec frottement a) avant, b) apres une rotation de 30° et

pour le modéle axisymétrique + twist complet ¢) avant, d) aprés une rotation de 30°.
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La pression hydrostatique p, , peut étre écrite comme étant dépendante de la force

d’application réelle F., Cette derniere étant la différence entre la force imposée

réelle *

F,posce €t les forces de frottement F,  sur les parois. Soit :
— Fréelle F -F _F 1.36
phydr - avec réelle — * imposée frottements ( . )
haut
Les forces de frottement sur chaque paroi peuvent étre écrites en utilisant la loi de
Coulomb :
Ffrottement =H- O, Slat (137)

ou u est le coefficient de frottement, S,,, est la surface latérale intérieure et extérieure.

La pression hydrostatique est alors définie par la relation :

F_
— imposee 1.38
Prsar = (0uh+ R, - R)(R, + R,) (1.39)

ou h est la hauteur de I'échantillon et R, et R, sont, respectivement, les rayons interne

et externe du tube. La figure 3.21 permet de visualiser 1'évolution de la pression
hydrostatique réelle en fonction de différents coefficients de frottement pour une force
appliquée égale a 80 kN. Comme on peut le voir, la pression théorique (1.7 GPa) n’est

pas atteinte.

W —————7——7——7——7 7177

700 — .
600 — _
500 — _
400 — -
300 — .

200 |- -

Pression hydrostatique [MPa]

100 | -
[ T N B TR R B

00 01 02 03 04 05 06 07 08 09

Coefficient de frottement

FiG. 3.21 — Courbe représentant la pression hydrostatique réelle en fonction du

coefficient de frottement.
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Aprés une rotation de 30°, on remarque que la pression hydrostatique est homogéne

dans I’échantillon (voir figure 3.20b et ¢). Un changement de direction de frottement est

entrainé lorsque la rotation intervient puisqu’elle passe de za-0.

Ce modele permet de déterminer les contraintes dans le piston et les matrices
puisqu’ils sont définis comme des parties déformables du modéle. En revanche, leur
comportement est défini comme étant purement élastique. Cela empéche donc de limiter
la contrainte et ne représente pas exactement la réalité. La figure 3.22 représente I'état
de contrainte équivalente au sens de von Mises dans les différentes piéces et échantillon
du procédé HPTT aprées une rotation de 30°. La séparation en deux matrices (supérieure
et inférieure) est un apport indéniable puisque il n’y a pas de pic d’intensité a
I'intersection. En revanche, le piston n’ayant pu étre séparé, une concentration de
contrainte de 3000 MPa apparait. Il a donc été judicieux de choisir un acier ayant une
haute limite élastique mais conservant une certaine plasticité pour éviter toute casse.

Dans la pratique, 'acier 45NCD16 a été privilégié au Z160CDV12.

Contrainte
équivalente
[MPa]

+ 5000
-
+ 4167

+ 3750
+ 3333
2917
-+ 2500
-+ 2083
+ 1667

+ 1250
+ 833
+ 417
0

FIG. 3.22 — Etat de contrainte équivalente dans le dispositif (Matrices + Echantillon)

apres une rotation de 30°.
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L’'un des principaux intéréts de ce modele est de connaitre précisément 1'état de
déformation plastique dans I’échantillon. En effet, nous avons vu précédemment, que cet
état ne varie qu’en fonction du rayon a cause du cisaillement imposé. La présence des
jeux entre le piston et les matrices modifie en réalité la distribution de la déformation
plastique. La figure 3.23 représente la déformation équivalente au sens de von Mises
dans la section de l’échantillon. Le cisaillement s’effectue donc non pas de facgon
parfaitement verticale mais suivant une diagonale définie par les oreilles (pointillés sur
la figure 3.23). Des zones « mortes» (déformation nulle) apparaissent sur le coin
intérieur-haut et le coin extérieur-bas. La diagonale de déformation est, d’apres le

modeéle, moins prononcée que théoriquement (pointillés).

Déformation
équivalente

+ 10
+ 8.3

+ 7.5
+ 6.7
+ 5.8
+5

+ 4.2
3.3

+ 2.5
+ 1.7
+ 0.8
+0

FIG. 3.23 — Etat de déformation équivalente dans I’échantillon aprés une rotation de 30°.

Mis a part le haut de I'échantillon (10-15% de la hauteur), on observe un gradient de
déformation comme prédit par le modele analytique. Cette comparaison est illustrée sur
la figure 3.24a. Concernant le modele complet, la déformation plastique en cisaillement a
été mesurée a mi-hauteur de ’échantillon. L’ampleur et I'intensité du gradient a travers
Iépaisseur du tube calculé analytiquement et par le modele axisymétrique (avec et sans

frottement) correspondent bien au modéle complet.
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Le couple résultant causé par I'entrainement en rotation peut a nouveau étre estimé
avec ce modele. Cela est représenté sur la figure 3.24b en fonction de 'angle de rotation
de la matrice extérieure. La courbe calculée avec le modéle complet suit correctement le
couple expérimental, contrairement au modéle ne représentant pas les oreilles. La pente
linéaire aux grandes déformations (>10° de rotation) est conservée. Un décalage de
quelques degrés de rotation (=2.5°) est tout de méme observé. Expérimentalement, le
couple est mesuré a environ 60 cm de l’échantillon. Une torsion élastique est donc
présente dans toute la colonne du dispositif et principalement dans la section la plus fine
soit le piston. Dans la modélisation, seule une partie du piston est représentée. Une
relation simple de RDM permet de définir 'angle de rotation élastique € analytiquement
comme étant la somme sur toutes les sections S de I'angle unitaire de rotation par la

longueur de la section, soit :

M -z
o= —- (3.39)

Si G ) IGL
ou M’ est le moment de torsion, G est le module d’élasticité en cisaillement, z, est la
longueur de la section S; . et I, est le moment quadratique de torsion. En supposant
que la colonne hexagonale ne se déforme pas sous l'effet du couple, seul le piston se
déforme. On peut alors déterminer que pour un couple de 800 Nm, 'angle de torsion

élastique de la colonne est de 4.4°.

10 T T T 1000 . .
0 B Expérimental Expérimental
i — Modéle analytique - - - - Axittwist - p = f(p) R
st - - - - Axiftwist - p =1 800 | — - - Axittwist - Complet em i
< - - - - Axittwist - p = f(p) ",—"" __________
T - - - - Axi+twist - Complet N -t
6 1 — et o E2S ]
g P
5F T E ’ :/
> ,La ///
4 4 g 400’ E
2 v,
O i,
3k - 1
1
2 . 200 H 4
= '
1+ i i
0 1 1 1 1 1 1 O 1 1 1 1 1
7.0 7.2 74 7.6 7.8 8.0 0 5 10 15 20 25 30
a) b) .
Rayon du tube [mm] Angle de rotation ||

FIG. 3.24 — a) Comparaison de la distribution de la déformation dans I'épaisseur du tube
(r=7-8mm) entre le modeéle analytique et les modéles axisymétrique + twist et
b) Comparaison du couple résultant entre la mesure expérimentale et les modéles

axisymétriques + twist.
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La modélisation permet de déterminer la rotation élastique de la partie du piston
modélisée. La figure 3.25a permet de visualiser la différence de rotation élastique entre
le haut du piston modélisé et le centre du piston. Leur localisation est illustrée sur la
figure 3.15. Une rotation élastique de 1.5° est calculée pour la partie du piston modélisé.
La différence entre 'angle de rotation de la colonne et de la partie modélisée du piston
représente le décalage sur la figure 3.24b.

Ce modeéle permet en méme temps de déterminer le glissement entre 1’échantillon et
le piston et entre ’échantillon et la matrice extérieure. La figure 3.25 représentent cette
différence de rotation en degrés (soit le glissement) sur la partie haute et basse de
I’échantillon en fonction de l'angle de rotation de la matrice extérieure. Un saut
important est représenté au début de la rotation (entre O et 2°). En effet, nous avons vu
précédemment que la pression hydrostatique est faible aprés la mise sous pression
(figure 3.20c). Il faut tout de méme remarquer que les intensités des différences de

rotation tracées sont faibles en comparaison avec l'angle de rotation de la matrice

;.
extérieure.
1.6 - ; : T 0.22 T T T
Centre piston - 0.0 Haut - Intérieur
1.4 | = - - - Haut piston PP 4 ’ Haut - Extérieur ]
0.18| - - - - Bas - Intérieur 1
P -7
_ — 016 - - - - Bas - Extérieur r_‘_l-' ]
g £ 014
=] B
2 £ oa2
= -
3 2 010
[} oo
g = 0.08
5} [}
= —
£ £ 0.6
A a
0.04
0.02
0.0 L L L L L L L L L L L 0.00
0 5 10 15 20 25 30 0
a) b)

Angle de rotation [°] Angle de rotation [°]

F1G. 3.25 - Courbes représentant a) la torsion du piston & deux points de controle dans le
piston et b) le glissement de I'échantillon sur le piston et la matrice a différents points de

controle.

Il est possible de déterminer la pression hydrostatique suffisante pour éviter un

glissement trop important. Ainsi, on peut aisément écrire la relation :

o.=0,=0,_>——— 3.40
rr 66 zz 272'#7'2.[4 ( )
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ou T est le couple et o, correspond a la contrainte radiale (i.e. hydrostatique). Ainsi

pour un couple donné, il est possible d’estimer la pression hydrostatique nécessaire pour
éviter le glissement. La figure 3.26 représente la pression hydrostatique en fonction de
coefficients de frottement pour trois couples différents. Pour un couple de 1300 Nm (qui
correspondrait a 60° de rotation), sachant que le coefficient de frottement ne descend pas

sous 0.4 (cf. Chapitre précédent), une pression visée de 1.5 GPa sera utilisée.

2400 |- —— C —900Nm
2200 - ——— C =1100Nm

2000 - C =1300Nm
1800 |-

1600 | §
1400 |- §
1200 | §
1000 |- §
800 |- §
600 |- §
400 | §
200 |- §

ol 0w
0.2 0.3 0.4 0.5 0.6 0.7 0.8

Pression hydrostatique [MPa|

Coefficient de frottement p

FIG. 3.26 — Courbes représentant la pression hydrostatique réelle en fonction du

coefficient de frottement pour trois valeurs de couple.

Il a donc été montré que la prise en compte du jeu entre le piston et les matrices est
importante dans l'estimation du couple résultant pour déformer le tube. Méme s’il est
vral que cela ne change que trés peu la distribution de la déformation dans I’épaisseur
du tube a4 mi-hauteur comme vu précédemment.

Etant donné que I’échantillon est confiné, la longueur des oreilles est dépendante du
déplacement axial du piston. Cette grandeur est mesurée expérimentalement et
comparée au modele numérique sur la figure 3.27a. Le déplacement axiale est bien
représenté malgré un léger décalage jusqu’a 10° de rotation. La longueur des oreilles est
aussi tracée en fonction de 'angle de rotation. On remarque que les oreilles supérieure et
inférieure n‘ont pas la méme taille. Cela est normal puisque le procédé n’est pas
symétrique entre la partie supérieure et inférieure. La figure 3.27b représente la
pression de contact entre I’échantillon (oreille supérieure) et le piston et la matrice. Cela
correspond au c6té intérieur et extérieur de l'oreille. La pression est équivalente sur les

deux cotés. La pression est maximum a la jonction entre l'oreille et 'échantillon massif.
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La pression est de 1500 MPa. Cela correspond a la pression hydrostatique dans
Iéchantillon massif (figure 3.20b). Plus on s’éloigne de 1’échantillon, plus la pression
diminue pour atteindre 300 MPa a I'extrémité supérieure. Etant donné les pressions de
contact dans ces parties (les oreilles), il est indéniable que cela participe a 'intensité du
couple. C’est pour cela que le modele complet permet de représenter efficacement la

courbe du couple au cours de la rotation.
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Angle de rotation [°] Distance de la surface supérieure de 1'échantillon [mm]|

FIG. 3.27 — Courbes représentant a) le déplacement axial du piston ainsi que la taille des
oreilles en fonction de 'angle de rotation et b) la pression de contact dans la hauteur de
Poreille supérieure en fonction de la distance de la surface supérieure de I’échantillon. La

longueur de l'oreille est représentée sur la figure 3.1.
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3.4 Conclusion

Différentes modélisations ont été réalisées pour mieux comprendre 1’état de contrainte
et déformation dans le procédé HPTT. Un modeéle analytique a permis d’étudier le
gradient de déformation dans ’épaisseur du tube en considérant uniquement un
cisaillement simple. Ce modéle a été validé partiellement expérimentalement. En effet,
le gradient de déformation est bien défini mais le couple engendré par la déformation en
cisaillement est mal représenté. Un modéle par éléments finis axisymétrique a été
développé pour identifier les causes de ce manque de représentation. Une étape de
validation de ce type de modéle avec un modeéle classique de déformation plane a été
réalisée. Le modéle par éléments finis a permis de prendre en compte le frottement aux
hautes pressions. En revanche, le fait de ne pas modéliser les oreilles est un facteur
important dans la mauvaise prédiction du couple. Un modele complet également par
éléments finis a été développé. Le jeu entre le piston et les matrices a été modélisé pour
permettre la formation des oreilles. Dans le but de discrétiser correctement cet état, une
méthode de remaillage a été présentée. Il a été démontré le réle important de ce jeu dans
le comportement du dispositif (répartition de la pression dans 1’échantillon, couple
résultant développé). Ce modele a également permis d’approfondir la connaissance de
Iétat de déformation non homogéne dans la hauteur de I’échantillon. Ainsi, les
observations ultérieures ne devront pas se faire proches des zones mortes car cela ne
représenterait pas I'état de déformation réel dans I'épaisseur du tube. Il a été démontré
qu'avec une force de 80 kN (soit une pression de 1.5 GPa), et des coefficients
correspondant aux surfaces sablées, le glissement a I'interface outil/échantillon était

négligeable. En conséquence, ces parameétres seront utilisés par la suite.
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Chapitre 4

Résultats expérimentaux sur l'acier

IF (Interstitial-Free)
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Ce chapitre a pour objectif de caractériser le matériau aprés déformation par le
procédé HPTT. L’effet du procédé de déformation sur les microstructures a été investigué

a deux échelles : (1) macroscopique a travers 'analyse des textures cristallographiques a

partir des mesures par rayons X (i1) mésoscopique avec la technique EBSD.

L’objectif des procédés de grandes déformations étant d’améliorer les propriétés

mécaniques, le comportement de ces matériaux est étudié pour définir le gain apporté

par ce type de traitement.
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4.1 Méthodes d’investigation microstructurales

4.1.1 La technique EBSD

La technique EBSD (Electron Back-Scattered Diffraction) permet de mesurer des
orientations cristallographiques a wune échelle locale de la microstructure.
Expérimentalement, le dispositif EBSD est placé dans un MEB (Microscope Electronique
a Balayage). Son principe repose sur 'analyse de clichés résultant de la diffraction des
électrons rétro-diffusés, obtenus pour chaque point de la surface observée. Ainsi, il est
possible de reconstituer une carte des orientations cristallographiques de chacun de ces
points de mesure. Les mesures ont été réalisées sur un microscope JSM-7001F au centre
ArcelorMittal Research. Un faisceau d’électrons incident est focalisé sur un point de
Iéchantillon dont on souhaite déterminer l'orientation. Le faisceau diffractant avec les
plans cristallographiques du cristal donnent naissance a deux cones de diffraction (cones
de Kossel). L'intersection de ces cones avec un écran de détection phosphorescent forme

un diagramme de Kikuchi (figure 4.1).

Faisceau
Ecran d'électrons Coéne de
phosporescent diffraction
Lignes de
Kikuchi
Plans de
diffraction

FIG. 4.1 — Dispositif expérimental EBSD.

L’angle de diffraction étant tres élevé, on peut assimiler le cone a des lignes paralleles
(bandes). L’'indexation de ces lignes pour une structure cristallographique connue
consiste a associer ces lignes avec des plans de diffraction. L’orientation
cristallographique peut alors étre calculée par rapport au repere de I’échantillon. Pour
des raisons expérimentales, la normale au plan de l’échantillon est généralement
inclinée a 70° par rapport au faisceau d’électrons incidents. Cela permet d’augmenter la

densité des électrons rétrodiffusés émis dans la direction du détecteur.
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Cette technique est généralement utilisée pour déterminer la distribution spatiale des
orientations dans un échantillon et ainsi construire des cartes d’orientations. La
résolution des bandes de Kikuchi dépend fortement de la densité de défaut dans le
volume mesuré. Il est alors souvent difficile d'indexer tous les points de mesures. Les
données sont corrigées et reconstruites pour rendre l'information plus exploitable. Les
cartes obtenues (et donc les tailles de grains calculées) dépendent de la correction
appliquée. Il est également important de ne pas trop corriger les données pour ne pas
faire grossir artificiellement les grains.

Dans le but dobserver des microstructures déformées par le procédé HPTT, la
préparation des échantillons est une étape tres importante. Les échantillons sont tout
d’abord polis mécaniquement en utilisant un papier de SiC (granulométrie de 800 a
4000), puis suivi d’'un polissage avec une solution d’alumine de 3 um puis 1 pum. Pour
terminer, une solution d’OPS (silice colloidale) est utilisée. Cette étape est
particuliéerement importante car le polissage peut entrainer un écrouissage de surface
qui perturbe la bonne définition des clichés de Kikuchi (i.e. des désorientations présentes
dans le matériau).

L’échantillon est découpé suivant le plan de cisaillement (soit perpendiculaire a I'axe
de I’échantillon). En effet, il a été vu dans le chapitre précédent que des zones « mortes »
sont présentes aux extrémités du tube.

L'orientation d'un axe du repére macroscopique est représentée sur la carte mesurée
en utilisant un code couleur dans la figure de péle inverse. Ce dernier est le triangle
standard (triangle minimum dans I'espace d’orientation projeté pour un type de symétrie
— dans ce cas cubique).

Les critéres de désorientation entre points voisins de plus de 2°, 5° et 20° sont

représentés, sur chaque carte EBSD, en blanc, noir et rouge, respectivement.
4.1.2 Mesures de textures par diffraction de rayons X

La texture cristallographique correspond a une représentation statistique des
orientations du matériau. Ces orientations pouvant évoluer au cours de la déformation a
cause de lactivité des systemes de glissement, la texture traduit I'évolution de la
microstructure.

Les mesures EBSD présentées précédemment sont locales puisque des zones de
quelques micromeétres carrés sont mesurées. En conséquence, il est nécessaire de réaliser
des mesures de textures aux rayons X (quelques millimétres carrés) et de les comparer a

celles obtenues en EBSD.
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4.1.2.1 Principe

Il est possible d’identifier une orientation cristallographique par les angles d’Euler

dans le repére échantillon (figure 4.2).

ZKA — ZK1 ZK2 — ZKB
YK yKs
L1 P2
YKA YK2
Ka ¥ P1 (%)
X XK XK = xK2 xKs

FIG. 4.2 — Définition des angles d’Euler (Bunge, 1982)

La détermination de ces orientations est obtenue par la mesure des Figures De Poles
(FDP) puis du calcul de la Fonction de la Distribution des Orientations (FDO) a partir
des FDP mesurées.

La FDP est une représentation stéréographique de la densité des normales a un plan
(hkl) du polycristal. Elle est projetée dans le repére de I’échantillon. L'intérét principal
est que ce type de projection conserve les angles et représente une orientation 3D dans
un plan.

Pour le calcul complet de la FDO d’un polycristal, il est nécessaire de mesurer
plusieurs FDP. Ces mesures sont réalisées par diffraction des rayons X sur les plans
réticulaires (hkl) lorsque un grain (ou ensemble de grain) est dans les conditions de
Bragg.

L'intensité [ ), diffractée par les plans (hkl), de la i®™ phase est définie par :

Lnwry, = ([%ﬂMjRUlkl)i C, (4.1)

ou K est une constante dépendant du dispositif expérimental (goniomeétre, longueur

d’onde et intensité de la source RX), u,, est le coefficient d’absorption linéique du
matériau, R(hkl)_ est le coefficient de réflexion du plan (hkl) de la itme phase, C estla

fraction volumique de la i®me phase.

La FDO f(g) est définie par :
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d¢ do, (4.2)

f(g)dg=d7V avec alg=8i2

ol ¢, @ et @, sont les angles d’Euler décrivant 'orientation d’un cristal dans le repére

macroscopique de I’échantillon.

La FDO est contrainte par :
[f(g)dg=1 et f(g)20 (4.3)

Différentes méthodes existent pour recalculer les FDP a partir de la FDO comme la
méthode harmonique, vectorielle ou encore la méthode utilisée par le code MTEX
(Hielscher & Schaeben, 2008) de Matlab. Ces méthodes ne seront pas détaillées dans le
présent document.

La FDO est reliée aux FDP par la relation :

[)(hkl)(¢’z):_j f(g)d7 4.4)

0

ou y représente la rotation autour de la normale au plan diffractant pour chaque FDP.

L’indice de texture permet de quantifier I'intensité globale de la texture mesurée. Il

est défini par :
2
Ind=f(g) dg (4.5)

L’erreur entre les FDP recalculées et les FDP expérimentales peut étre quantifiée et

définie par :

100 |Pexp Pcalc (¢,,},’)|
_ 2 v P (4, 4) 21 (4.6)
NRP ; ‘ P p(¢,;{) ‘ h ( )

1

ou P}fixp (¢, ;() est la FDP expérimentale, Bfialc (¢, )() est la FDP recalculée et IV, rp €st le

nombre de points expérimentaux supérieurs a 1.
4.1.2.2 Caractérisation des textures aprées HPTT

Les mesures ont été réalisées a l'aide d'un goniometre avec un tube de Cobalt en
utilisant la diffraction des rayons X.

Dans le but de réaliser des mesures de texture de qualité, il est important d’effectuer
celle-ci sur la surface la plus grande. En conséquence, 1l a été choisi d’effectuer la mesure

suivant le plan 8-z (figure 4.3). Ce plan étant courbé (courbure du tube), il est
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nécessaire d’aplatir I'échantillon. Pour éviter une déformation trop importante,
I’échantillon est tout d’abord aminci avec une solution d’acide nitrique HNOs dilué a

50%. Arzaghi (2010) a également utilisé cette méthode pour les mesures de texture.

Plan de
représentation

Plan de
mesure

FIG. 4.3 — Schéma des plans de mesure et de représentation utilisés pour les textures par
RX.

Les échantillons étant de petite taille, les textures ont été mesurées par deux
méthodes : une méthode a angle d’'incidence constant afin de limiter la taille projetée du
faisceau sur I’échantillon (Annexe C) et par la méthode classique de Bragg. Les résultats
de deux méthodes ont été combinées.

La plupart des procédés SPD (comme HPTT) imposent une déformation en
cisaillement simple. Chaque type de déformation posseéde des orientations dites idéales
ou stables. Ces orientations sont représentées pour du cisaillement simple sur la figure
4.4 et dans le tableau 4.1. Comparer les orientations idéales a la texture mesurée est
utile pour s’assurer que la déformation attendue est bien suffisante sur la surface
d’étude. Le cisaillement simple a beaucoup été étudié. Il difféere d’autres modes de
déformation comme la traction de par le fait qu'un nombre réduit de systeme de
glissement sont nécessaires pour accommoder la déformation dans des positions idéales

de texture.
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NnFER

p1 Az F QMoo gy Vo<
pz [0 (izp<im> r2 QO foin<m->
g X i< n  +uie<iiz-
FIG. 4.4 — Figure de pole (110) représentant les orientation idéales observées durant un

essai de torsion (Baczynski & Jonas, 1996).

Orientations SPN SD* o [°] o [°] o, [°] Couleur
D1 (112) [111] 125.3 45.0 0.0 Bleu
D2 (112) [111] 54.7 45.0 0.0

E1 (011) [111] 39.2 65.9 26.6 Rouge
E2 (011) [111] 90.0 35.3 45.0

F (110) [001] 180.0 45.0 0.0 Vert
J1 (011) [211] 30.0 54.7 45.0 Noir
J2 (110) [112] 90.0 54.7 45.0

TAB. 4.1 — Orientations idéales dans le cas du cisaillement simple pour les structures

BCC. *Direction de cisaillement (SD) (Baczynski & Jonas, 1996).

4.1.3 Essais mécaniques

Des essais de compression ont été réalisés afin d’évaluer le comportement (limite
élastique et écrouissage) du matériau apres HPTT. Le comportement mesuré est un
comportement moyen sur 'ensemble de I'épaisseur de I'anneau, i.e. ne prenant pas en
compte le gradient de déformation.

Ces essais ne permettent pas d’étudier la ductilité du matériau car il n’y a pas de
striction (localisation de la déformation) dans un essai de compression, contrairement a
la traction.

Le montage de compression est illustré sur la figure 4.5. L’échantillon est déformé

suivant l'axe z. Deux plateaux de compression rotulés permettent d’assurer le
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parallélisme entre les deux surfaces. Le déplacement est mesuré par deux capteurs

LVDT (Linear Variable Differential Transformer).

Rotule

Echantillon

Plateau de
compression

LVDT

FIG. 4.5 — Schéma du montage de compression des anneaux.
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4.2 Analyse microstructurale

Comme cela a été vu dans le chapitre bibliographique, les procédés de SPD
permettent d’affiner la microstructure. Cela a été largement étudié durant les deux
dernieres décennies pour de nombreux procédés/modes de déformation. Le procédé HPTT
étant nouveau, 1l est nécessaire de connaitre I'état de la microstructure de maniére
approfondie. Des études préalables ont été réalisées sur différentes nuances
d’Aluminium (FCC) par Arzaghi (2010) mais jamais encore appliquées a de I'acier (BCC).

Cette partie concerne analyse des microstructures sur l'acier IF durant le procédé

HPTT par la technique EBSD.
4.2.1 Les microstructures

Les microstructures apres des déformations moyennes en cisaillement de y =4, 8 et
+4 ont été observées (tableau 4.2). La déformation étant hétérogene dans I'épaisseur du
tube, le taux de déformation a l'intérieur est 'extérieur sont donnés dans le tableau 4.2

pour chaque déformation moyenne appliquée.

Rotation 2 Vint Vext

+30° 4 6.5 1.5

+60° 8 13 3

+30° t4(]7]=8)  6.5(|y|=13) £1.5 (|y|=3)

TAB. 4.2 — Récapitulatif des déformations des échantillons obtenus par le procédé HPTT.

La figure 4.6 présente une carte EBSD de cet acier dans I’état initial. La taille de

grains moyenne est de 85 pm.
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F1G. 4.6 — Carte EBSD de l'acier IF initial.

La figure 4.7 présente I’évolution de la microstructure en fonction de la déformation.
Les observations sont réalisées dans le plan de cisaillement. En conséquence, la
géométrie et les tailles de grains mesurées sont dépendantes de cette projection. Les
deux cartes représentent les microstructures sur les cotés intérieur et extérieur du tube.
Le repére utilisé est le plan perpendiculaire au plan de cisaillement. Ainsi les
microstructures sont observées dans 1'épaisseur (r —60) du tube. On remarque que les
grains contiennent de nombreux sous-grains; principalement sur le coté extérieur ou les
grains initiaux sont toujours visibles. Des joints de faibles désorientations
(correspondant a 2° représentés en blanc) sont présents et signifie que les grains initiaux
ne sont pas encore fragmentés. Des variations d’orientations sont observées dans un
grain initial. Des désorientations apparaissent et s’intensifient jusqu’a la fragmentation
lorsque la déformation augmente (figure 4.7a sur le c6té intérieur). Des joints a plus
forte désorientation sont apparus (5° et 20°). Les deux microstructures n’ont pas la
méme morphologie, s’expliquant par le fait que la déformation locale est différente. Le
coté intérieur possede des grains équiaxes et fortement désorientés entre eux. En
revanche, le coté extérieur contient des grains fortement allongés dans le sens du
cisaillement. En effet, dans le chapitre précédent, il a été montré que la déformation

varie de y = 6.5 sur le c6té intérieur a y =1.5 sur le coté extérieur.

L’orientation initiale d'un grain est trés importante dans l'initiation du processus de
fragmentation. La figure 4.7a sur le coté extérieur permet de visualiser ce phénomene
puisquon peut noter la présence de deux grains initiaux proches de l'orientation 001
(rouge) et 111 (bleu). Le rouge possede de nombreuses désorientations élevées (20°) alors
que le bleu en contient uniquement des faibles. L’orientation initiale peut donc favoriser

ou ralentir la fragmentation (Seefeldt & Van Houtte, 2002 - 2003).
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Sur les cartes de I’échantillon déformé a 60° (figure 4.7b), on peut tout d’abord
remarquer que le processus de fragmentation est beaucoup plus avancé que celles
présentées sur la figure 4.7a (microstructures a 30° de rotation). Les grains initiaux ne
sont dorénavant plus visibles. La fragmentation sur le coté intérieur est plus aboutie que
le coté extérieur. La différence de déformation reste importante puisqu’il y a une

déformation de y =13 sur le coté intérieur et y =3 sur le coté extérieur.
La microstructure de I'acier IF pour une rotation de £30° (|77| = 8) est présentée sur la

figure 4.7c. Ce type de déformation a été réalisé en appliquant une rotation a la matrice
extérieure de 30° dans un sens puis dans l'autre. La déformation cumulée est ainsi

1dentique a une rotation de 60° (|77| = 8) mais le chemin de déformation est modifié. Cela

peut étre assimilé a une route C dans le procédé ECAE ('échantillon est tourné entre
chaque passe). Les grains sont beaucoup plus fragmentés qu’aprés une rotation de 30°.
Sur le c6té intérieur, la microstructure observée est trés proche de celle obtenue apres
une rotation monotone de 60°.

En revanche, la microstructure sur le coté extérieur (figure 4.7¢) n’est pas fragmentée.
La trace du grain initial (en pointillé sur la carte) est toujours visible. Il contient des
cellules faiblement désorientées. La rotation de +£30° a des effets différents sur les deux
cotés du tube puisque le co6té intérieur est fragmenté et contient de grandes

désorientations entre les grains.
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T
Coté intérieur 0<j_; a Coté extérieur

FiG. 4.7 — Cartes EBSD de l'acier IF déformé par HPTT a a) 30°, b) 60° et c) +30° de

rotation. Notons la différence d’échelle entre les cartes.
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Les textures utilisant les mesures EBSD sont représentées sur la figure 4.80. Les
composantes idéales de cisaillement (tableau 4.1) sont ajoutées sur chaque figure de poéle.
On remarque une texture typique de la déformation en cisaillement mais certaines
orientations sont excessivement présentes. Ce comportement est principalement
remarquable pour les figures sur les cotés extérieurs des tubes déformés a 30° et +30° de
rotation. Cela est causé par une statistique insuffisante de grains. La fragmentation
n’étant pas aboutie pour ces derniers, peu de grains sont représentés. Les orientations
mesurées par EBSD appartiennent bien a des orientations idéales. Cela signifie que les

cartes réalisées sont représentatives de la microstructure globale dans I’échantillon.

Coté intérieur | 0 05 1 15 2 25 3 zL Coté extérieur

FIG. 4.8 — Figures de pole des échantillons d’acier IF déformé par HPTT recalculées a

partir des mesures EBSD.

La figure 4.90 illustre les cartes dans I'épaisseur du tube déformé a 60° de rotation, a

une distance de 225 pum et 450 pm du bord intérieur. Ces zones sont appelées « zones
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intermédiaires ». La microstructure est fragmentée. Les grains sont équiaxes et joints
par de forts angles de désorientation (20° en rouge) sur la figure. L’affinement

microstructural est continu dans toute I'épaisseur du tube.

FIG. 4.9 — Cartes EBSD de I'acier IF aprées une rotation de 60° dans la zone intermédiaire

aux distances de a) 225 um et b) 450 um du bord intérieur.

Les distributions de désorientation pixel-a-pixel et grains-a-grains sont illustrées sur
la figure 4.10. La distribution aléatoire théorique est représentée en pointillé sur les
figures. Cette derniére a été identifiée par Mackenzie (1958).

L’échantillon initial posseéde une distribution proche de cette distribution aléatoire
(figure 4.10a) a la variation de la statistique prés. Un pic de fréquence aux faibles angles
est observé pour la cartographie réalisée sur le co6té intérieur mais la distribution
présente des désorientations (moins nombreuses) jusqu’aux grands angles. Cela traduit
lexistence de domaines d’orientation proche fortement désorientés par rapport a leur
environnement traduisant l'apparition de joints de forte désorientation liés a la
fragmentation. En revanche, la distribution concernant le coté extérieur de I'’échantillon
montre que seuls de faibles angles de désorientations existent entre les pixels,
caractéristique de la présence de cellules de dislocations. La déformation imposée a
introduit des désorientations mais pas suffisamment pour qu’elles soient importantes.

Les distributions de désorientation de I'échantillon déformé a 60° sont observables sur
la figure 4.10b. Les grains sont suffisamment bien définis pour qu’il soit possible de
déterminer la distribution grain-a-grain (statistiquement). Cette méthode a été
introduite par T6th et al. (2010) et consiste a étudier la désorientation entre grains

voisins. Cette distribution est appelée NNMD (Next Neighbors Misorientation
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Distribution). Une orientation moyenne est assignée a chaque grain. La désorientation
entre chaque grain voisin est alors calculée. Elle differe de la distribution pixel-a-pixel
qui permet plutét de caractériser la désorientation intragranulaire. On remarque que
plus la déformation locale est importante, plus la distribution se décale vers les grandes
désorientations. Cela signifie que des joints de grains a forte désorientation sont formés
durant la déformation. La distribution sur le coté intérieur se rapproche dune
distribution aléatoire. Des sous-grains sont toujours présents dans la microstructure
puisque des pics aux faibles désorientations sont identifiés.

Les distributions de désorientations a différentes zones de I'échantillon apres +£30°
sont représentées sur la figure 4.10c. Des zones de transitions sont définies a 60 et 80 pm
du bord intérieur. Comme pour 1’échantillon déformé aprés une rotation de 60°, plus la
déformation locale est importante, plus la distribution se décale vers les fortes
désorientations. La distribution dans la zone de transition a 80 um du bord intérieur est
proche de celle du bord extérieur. Cela signifie que de nombreuses cellules de
dislocations sont présentes a ce rayon. Les grains ne sont pas fragmentés. Une zone a
fort gradient de déformation est présent a ce niveau. La microstructure n’est pas

homogéne dans I'épaisseur a cause du changement de sens malgré 'amplitude de la

déformation (|}7| =8).
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FI1G. 4.10 — Comparaison des distributions des désorientations pixel-a-pixel et grains-a-
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La distribution des désorientations sur le coté intérieur peut étre comparée pour les
différents échantillons mesurés (figure 4.11). Comme il a été vu précédemment,
Iéchantillon déformé a 30° de rotation posséde de nombreuses désorientations aux
faibles angles. En revanche, le pic principal des désorientations des échantillons
déformés a 60° et £30° de rotation se situe aux fortes désorientations. Les profils de ces
deux échantillons sont trés proches. Il y a donc un décalage important vers les fortes

désorientations lorsque la déformation augmente.

010 —————7——7— 010 ——————T7—T7 71—
—30° —30°
— 60" — 60
— +/-30° — +/-30°
0.08 / 0.08 /
****** Random (Mackenzie) ------ Random (Mackenzie)
£l
2
z 0061 0.06 | ]
o)
A
a,
§ 0.04 0.04 |
15
=
o
=
o002+ 0.02 -
0.00 0.00
0 0
a) b)

Angle de désorientation [°] Angle de désorientation [°]

FIG. 4.11 — Comparaison de la distribution des désorientations (a) pixel-a-pixel et (b)
grain-a-grain pour les 3 déformations réalisées avec HPTT : 30°, 60° et £30° de rotation

sur le coté intérieur.

4.2.2 Comparaison des tailles de grains

Le but principal des procédés SPD est d’affiner la microstructure pour améliorer les
propriétés mécaniques. La taille de grains est ainsi un parameétre essentiel 4 mesurer.
Précédemment, les joints de grains étaient représentés par un critére de désorientation
de 5°. Pour le calcul de la taille de grains, des criteres de désorientation de 5°, 10° et 15°
ont été utilisés afin d’analyser la sensibilité. On peut rappeler que les tailles de grains
mesurées sont dépendantes du plan d’observation (ici le plan de cisaillement).

Les tailles de grains sont mesurées sur les cartes EBSD présentées précédemment. La
figure 4.12 représente la comparaison des tailles de grains sur le c6té intérieur de trois
échantillons (30°, 60° et £30° de rotation) pour trois seuils de désorientations (5°, 10° et

15°).
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FIG. 4.12 — Comparaison des tailles de grains pour les trois déformations réalisées avec

HPTT : 30°, 60° et +£30° de rotation sur le coté intérieur.

La taille de grains pour I'échantillon déformé a 30° de rotation est de 400-500 nm.
L’affinement de la microstructure est trés important puisque la taille de grains initiale
était de 85 um. Il a été démontré sur les cartes EBSD que cette déformation n’est pas
suffisante pour affiner la microstructure jusqu’a sa limite puisque les grains ne sont pas
équiaxiaux et possedent toujours un allongement dans le sens du cisaillement. Cette
taille de grains est nettement plus grande que celles des échantillons déformés a 60° et
+30° de rotation. On peut noter une taille de grains équivalente (232 nm pour 60° et 248
nm pour +30°) pour un faible critére de désorientation (i.e. soit 5°). En revanche, pour un
critere plus important, 'écart entre les tailles calculées est plus important. En effet, la
taille de grains pour I'échantillon a 60° est de 238 nm alors qu’elle est de 311 nm pour
I’échantillon déformé a +30° avec un critére de 15°. La microstructure est fragmentée
dans les deux cas. Les joints de grains sont moins fortement désorientés pour
Iéchantillon a £30°.

Les distributions des tailles de grains confirment ces données comme illustrées sur la
figure 4.13. Pour le cOté intérieur, on remarque que la distribution de 1’échantillon
déformé a 30° est décalée vers les gros grains. Cela est causé par une fragmentation
moins aboutie que pour les deux autres échantillons (60° et £30°). Concernant le coté
extérieur, seules les distributions pour les échantillons a 60° et +30° sont représentées.

En effet, ’échantillon déformé a 30° est trop peu fragmenté et seules de faibles
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désorientations sont présentes. Dans les deux cas (coté intérieur et extérieur), les profils
de distribution de la taille de grains des échantillons a 60° et +30° sont trés proches.
Une taille de grains de 360 nm a été observée aprés 8 passes ’ECAE (Mathis et al.,

2011) dans un acier IF. Cela correspond a une déformation en cisaillement y=16.
L’échantillon HPTT déformé a 30° (y =7 sur le c6té intérieur) correspond a cette taille de

grains puisque une valeur de 387 nm a été mesurée (désorientation de 5°). Le procédé

HPTT semble plus efficace pour affiner la microstructure pour une méme déformation.
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FIG. 4.13 — Distributions des tailles de grains a 5° de désorientation a) sur le co6té

Intérieur et b) extérieur.

Le processus de fragmentation dans I'épaisseur du tube est un parametre important
pour connaitre ’homogénéité de cette derniére. La figure 4.14 permet d’étudier cela en
représentant les tailles de grains a différentes épaisseurs pour les échantillons déformés
a 60° et £30° de rotation. Ces deux échantillons possedent en chaque point de ’épaisseur
la méme déformation correspondante mais les tailles de grains sont tres différentes.
Pour I’échantillon a 60°, la fragmentation est progressive et réguliére. La taille de grains
augmente avec le rayon pour passer de 230 nm (c6té intérieur) a 500 nm (c6té extérieur).
En revanche, la fragmentation I'est beaucoup moins pour 1'’échantillon déformé a +30°.
L’augmentation de la taille de grains avec le rayon est beaucoup plus brutale puisque,
pour une distance de 60 pm du bord intérieur, la taille de grains est de 540 pm, soit une
taille supérieure au coté extérieur de I’échantillon déformé a 60°. Le chemin de

déformation est donc trés important dans le processus de fragmentation.
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FIG. 4.14 — Comparaison des tailles de grains en fonction de trois angles de

désorientations apres une rotation de a) 60° et b) +30°.

I1 est possible de comparer la taille de grains obtenue par HPTT a différentes
déformations avec des données extraites de la littérature utilisant d’autres procédés
SPD. Sur la figure 4.15, on remarque que pour la méme déformation, des tailles de
grains différentes sont mesurées Des différences similaires ont été observées par Gu et
al. (2011) ou I'ECAE a été comparé avec le laminage. On peut en conclure que la vitesse

de raffinement de la microstructure peut dépendre du chemin de déformation appliquée.
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FIG. 4.15 — Comparaison des tailles de grains d’acier IF (a 5°) obtenues par HPTT avec la
littérature (De Messemaeker et al., 2004 - Ivanisenko et al., 1995).
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4.2.3 Comparaison des axes de désorientation

Un axe de désorientation est I'axe permettant la rotation entre deux grain par un
angle de désorientation @ . Usuellement, 'axe est considéré pour 'angle § minimum.

L’objectif de cette partie est de déterminer si une direction des axes de désorientation
est privilégiée dans le repére macroscopique. Cela permettrait d’identifier si la
désorientation entre deux grains tourne autour dun axe unique durant la
fragmentation. La détermination des axes est détaillée en annexe B. Par la suite, les
axes sont représentés dans le repére de I’échantillon. Il est important d’identifier les axes
en fonction de leur angle de désorientation correspondant (réparti par classe). En
conséquence, des classes de 10° sont définies. Il est important de noter que les axes
peuvent se situer dans n'importe quelle classe. Plus 'angle de désorientation est élevé et
plus la zone est restrictive pour la position de I'axe. Un exemple est montré sur la figure
4.16 représentant les axes de désorientation pour un ensemble de 500 orientations

aléatoires.

10-20° 20-30° 30-40° 40-50° 50-60° 60-63°

FIG. 4.16 — Axes de désorientation provenant d'un ensemble de 500 orientations

aléatoires dans le repére échantillon (haut) et cristallin (bas).

Les densités des axes de désorientations sont représentées sur la figure 4.17 dans le
repére macroscopique pour tous les échantillons étudiés précédemment. Les
représentations sont réalisées a partir des cartes EBSD des figures 4.6 et 4.7. Ces cartes
représentent un nombre limité d’orientation. Les observations sont donc dépendent de
cette statistique. Chaque figure des échantillons est normalisée indépendamment par
classe (de la méme fagon que peuvent I'étre les figures de podles). On peut définir la

normalisation par la relation :
Pmax ¥ max

I I(y,p)siny dy dp =1 (4.7

Pmin ¥Ymin
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ou I (l//,(D) est I'intensité avant normalisation, y est la position de la couronne (soit le

rayon) et ¢ est la position angulaire.

Le coefficient de normalisation N est défini de la facon suivante :

Pmax Ymax Pmax ¥max

I(t//,(o)siny/ dy dp=N j I siny dy de (4.8)
Pmin ¥min Pmin ¥min

Une intensité égale a 1 représente l'isotropie de la distribution des axes dans le
repére. Etant donné que la normalisation est réalisée par classe, 1l est important de
noter que la lecture des axes de désorientation doit se faire a ’'aide de la distribution des
angles de désorientation correspondante (figures 4.10). En effet, il est important de
connaitre la répartition des angles de désorientations.

L’échantillon initial posséde des orientations dans toutes les directions regroupées par
« paquet ». Cecl est caractéristique d’'une microstructure recristallisée. Chaque paquet
correspond a un grain recristallisé qui est un ensemble de pixels d’orientations trés
proches.

Concernant les échantillons ayant des grains fragmentés ou la microstructure initiale
n’est plus perceptible (30° intérieur, 60° intérieur et extérieur, £30° intérieur), les axes
de désorientation n'ont pas de direction privilégiée tres importante pour 'ensemble des
classes. Une légére prédominance, avec une intensité de 4, est visible pour ces
échantillons dans la direction z pour les classes de 50° a 63°. On peut noter que les
distributions des angles de désorientation pour ces échantillons sont importantes pour
les grands angles (40° - 63°).

En revanche, pour les échantillons mal fragmentés ou en cours de fragmentation (30°
extérieur et +30° extérieur), une forte densité des axes de désorientation dans la
direction 2z est représentée. L’intensité est Importante au regard des autres

échantillons.
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0
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-a)

FIG. 4.17 — Représentation des axes de désorientation par classe des différents

échantillons d’acier IF déformé par HPTT.
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La figure 4.18 représente la somme sur les classes des axes de désorientation. Comme
précédemment, la direction z est nettement privilégiée pour les échantillons ayant une
microstructure au début de la fragmentation.

Un résultat similaire a été observé (Toth & Gu, 2013) pour des échantillons de cuivre
OFHC (Oxygen-Free High Conductivity) déformés par le procédé ECAE a une passe

(correspondant a 7 =2). On peut rappeler que les échantillons présentant ce type

d’observation (30° extérieur et £30° extérieur) ont une déformation en cisaillement de 1.5
et £1.5, respectivement.

Durant le processus de fragmentation, les axes de désorientation sont orientés selon
la direction z (alors que le cisaillement est dans le plan r — 8). En revanche, lorsque les
grains deviennent équiaxiaux (fragmentation plus aboutie), la direction des axes se
distribue de facon plus homogéne dans l'espace. L'origine de cette distribution plus
aléatoire peut provenir dune hétérogénéité de la déformation plus accentuée.
L’hétérogénéité locale de déformation est plus importante lorsque les grains sont

fragmentés ; entrainant une dispersion des axes dans l'espace.

0
B e |
0 4 8 12 16 20 7‘4_14

30° intérieur 30° extérieur 60° intérieur 60° extérieur + 30° intérieur =+ 30° extérieur

Fig. 4.18 — Somme des axes de désorientation pour tous les angles de désorientation des

différents échantillons d’acier IF déformé par HPTT.
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4.3 Analyse de texture

Les figures 4.21 a 4.24 illustrent les textures (sections de ’'ODF) et figures de pdles
pour les différents échantillons d’acier IF. La premiere figure correspond a I’échantillon
initial. La mesure est réalisée sur la tole de 30 mm laminée a chaud. L'indice de texture
attendu est faible. En conséquence, pour une meilleure représentation, le résultat est la
somme de six mesures consécutives. Le rapport signal/bruit est amélioré.

Les tubes sont découpés dans la tole laminée. La texture initiale n’est donc pas
parfaitement isotrope et est non axisymétrique suivant laxe z. La figure 4.19
représente les repéres macroscopiques de la tole laminée et le sens de cisaillement par le
procédé HPTT. Le procédé HPTT étant axisymétrique, cela peut avoir une influence sur
I’homogénéité de la microstructure tout autour du tube. Des observations ont été

réalisées et les textures mesurées a différentes positions.

FIG. 4.19 — Schéma représentant le repere de la tole et du procédé HPTT

La texture initiale peut avoir un effet important sur la texture apres de faibles
déformations. Les composantes prépondérantes peuvent varier en fonction de la texture
initiale (du traitement thermomécanique initial). Un effet similaire est observé lorsque
la taille de grains initiale est trés importante. Une quantité relativement importante de
déformation doit étre appliquée a I’échantillon pour éliminer la texture initiale. En effet,
cela est da au fait que les textures de cisaillement ne sont pas des textures trés intenses.

Le cisaillement est un mode de déformation particulier car ses orientations idéales
sont situées sur les zones de convergence-divergence dans l'espace d’Euler (figure 4.20).
Ces zones sont déterminées a partir du champ de rotation. Cela implique que des
orientations se dirigent vers des positions idéales mais peuvent s’en échapper par la
suite en raison de la nature asymétrique du champ de rotation. L'orientation est donc

métastable.
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FI1G. 4.20 — Carte de convergence-divergence. Les zones ombrées et blanches
correspondent a la convergence et divergence, respectivement, simulées a partir d’'un

modele viscoplastique cristallin (Baczynski & Jonas, 1996).

Les textures présentées correspondent a différents angles de rotation, soit différentes
valeurs de déformation. Il n’y a pas de changements importants sur les textures durant
la déformation mais il y a un renforcement des composantes principales. La texture
initiale a été compléetement effacée. Les positions idéales en cisaillement sont tracées sur
les textures expérimentales. Les intensités mesurées correspondent a ces positions. Les
textures recalculées apres différentes déformations sont donc bien des textures de
cisaillement. L’'intensité maximale relevée est faible au regard de la déformation
imposée.

La texture représente les effets du glissement cristallographique. Le fait d’obtenir des
textures de cisaillement signifie que durant le procédé HPTT (la fragmentation), le

glissement est I'élément prépondérant intervenant.
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Acier IF initial
0

FIG. 4.21 — Représentation a) des sections d’ODF et b) de figures de poles de '’échantillon

d’acier IF initial mesurés par rayons X.

Acier IF 30° rotation

Coté intérieur

Coté extérieur

FI1G. 4.22 — Représentation a) des sections d’ODF et b) de figures de poles de ’échantillon

d’acier IF déformé a 30° sur le c6té intérieur et extérieur mesurés par rayons X.
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Coté intérieur

Coté extérieur

FIG. 4.23 — Représentation a) des sections d’ODF et b) de figures de poles de I’échantillon

d’acier IF déformé a 60° sur le coté intérieur et extérieur mesurés par rayons X.

Coté intérieur

Coté extérieur

FIG. 4.24 — Représentation a) des sections d’'ODF et b) de figures de poles de I'’échantillon

d’acier IF déformés a £30° sur le coté intérieur et extérieur mesurés par rayons X.
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La figure 4.25 présente les indices de texture calculés pour chaque mesure réalisée.
Cet indice représente le degré d’anisotropie de la texture (présenté dans la relation 4.5).
Un indice de 1 correspond a une texture parfaitement isotrope. L'indice n’évolue que trés
peu et on ne remarque pas de renforcement de la texture. Il augmente légérement avec
la déformation, passant de 1.2 a I’état initial a 1.7 a 60°. Forfert (2007) a montré sur de

la torsion de fil d’acier a faible teneur en carbone qu’apres une déformation de y =1,

I'indice de texture chute a 2 (en ayant commencé avec un indice de 8.5 pour la texture
initiale). Cet indice chute tres vite des les premiers stades de déformation pour se

stabiliser par la suite.
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FIG. 4.25 — Indices de texture des différents échantillons mesurés avec les rayons X.

Le fait que les textures soient trés proches et que I'indice de texture n’évolue que tres
peu, ne signifie pas qu'aucun changement ne s’opére durant la déformation de
Iéchantillon. Malgré des taux de déformation élevés, il n’y a pas de renforcement
privilégié des orientations idéales. Chaque grain s’oriente de facon tres différente au
cours de la déformation. La figure 4.26 représente les fractions volumiques des
composantes idéales de texture pour les cotés intérieurs et extérieurs de I'’échantillon
déformé a 30° (y =4) et 60° (¥ =8) de rotation. Une ouverture angulaire de 10° est
considérée autour des orientations idéales dans le calcul de la fraction volumique. Les
fractions volumiques ne dépassent pas 2% chacune pour 1’échantillon déformé a 30° et
environ 4% pour celui a 60° de rotation. Le pourcentage restant est principalement

constitué de fond continu (distribution aléatoire). Malgré une texture (sections de 'ODF,
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figures de poles et indices de texture) semblable, la proportion des composantes idéales
est différente. Pour I'échantillon 4 30° de rotation, toutes les composantes idéales sont
globalement plus intenses sur le c6té intérieur que le coté extérieur (la déformation est
plus importante a I'intérieur). Pour I’échantillon a 60°, les composantes E et J sont plus
intenses sur le c6té extérieur du tube alors que les composantes D et F sont plus intenses
sur le coté intérieur. L'indice de texture est un parameétre utile pour une représentation
globale de la texture. En revanche, dans le cas du cisaillement, étant donné que les

intensités sont faibles, il est important d’étudier la répartition des composantes idéales.

5% ———— 5%

"7 TIIZ7J 30° intérieur T T T T T T 271600 intérieur
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Composantes idéales de texture Composantes idéales de texture

FIG. 4.26 — Fractions volumiques des composantes idéales pour les échantillons déformés

a) a 30° et b) a 60° de rotation sur le coté intérieur et extérieur.

I1 est possible de comparer les textures obtenues par les mesures EBSD et les rayons
X. La figure 4.27 représente la superposition des figures de poéles réalisées avec les deux
techniques. La technique par rayons X est illustrée par les figures en noir et blanc. Les
mesures EBSD sont représentées par une discrétisation de 100 points. Certaines
intensités sont bien représentées par les mesures EBSD mais de nombreuses ne le sont
pas. On peut donc constater quelles ne permettent pas dobtenir une bonne
représentation de la texture globale dans I’échantillon de par le nombre insuffisant de

grains.
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FIG. 4.27 — Figures de pole des échantillons d’acier IF déformé par HPTT. En gris, sont

représentées les mesures aux rayons X et en bleu, une discrétisation des mesures

obtenues par EBSD.
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4.4 Comportement mécanique

Les courbes contrainte-déformation moyenne en cisaillement (figure 4.28) peuvent
étre déterminées au cours du test HPTT pour les différents échantillons d’apres les
équations définies au chapitre précédent. Pour les trois échantillons, les essais sont
reproductibles et identiques jusqu’a y =4 (30° de rotation). On remarque que la
contrainte d’écoulement moyenne est moins élevée, pour ’échantillon déformé a +30°,

lorsque le sens de rotation est inversé méme si I’écrouissage est conservé par rapport a

Iéchantillon déformé a 60° (effet Bauschinger).

s00| —— HPTT 30°
—— HPTT 60°
—— HPTT +/-30°

T [MPa]
(W)
g
T

F1G. 4.28 — Courbes contrainte-déformation moyennes de trois échantillons déformés par

HPTT (30°, 60° et £30° de rotation).

4.4.1 Mesures de dureté

Des mesures de dureté Vickers sont réalisées pour évaluer l'amélioration des
propriétés mécaniques dans les échantillons déformés. Une masse de 100 g est choisie
pour effectuer les mesures. Ces derniéres sont réalisées dans la section r — @ a différents
rayons pour estimer le gradient a mi-hauteur. La dureté de ’échantillon d’acier IF initial
est de 85 Hv. La figure 4.29 illustre les mesures effectuées pour les trois échantillons
(30°, 60° et £30°).

Les échantillons déformés ont une dureté largement supérieure a I’échantillon initial
(plus de deux fois). Un gradient dans 1'épaisseur est observé pour les trois échantillons.

La dureté sur le coté intérieur est plus importante que sur le coté extérieur. Il a été vu
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précédemment que la microstructure est plus fragmentée sur le coOté intérieur
quextérieur. Les grains sont ainsi plus écrouis et plus durs. La taille de grains influe sur

la dureté locale du matériau.

T T T T T T T T T T T
300 F .
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= —30°
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A 100 F .
Fo--f--d------F--F--3---
50 .
0 | ' | ' | ' | ' | ' |
7.0 7.2 7.4 7.6 7.8 8.0
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FIG. 4.29 — Courbes de dureté Vickers pour trois échantillons déformés par HPTT (30°,
60° et +30° de rotation).

I1 est possible de déterminer la résistance mécanique a partir des mesures de dureté
puisqu’elle est égale a 3-3.5 fois la dureté Vickers. Cette relation est empirique. Le
tableau 4.3 récapitule les résistances mécaniques moyennes et locales (sur le coté
Iintérieur et extérieur). La résistance mécanique locale des grains nanostructurés sur le
cOté intérieur est plus importante que celle du coté extérieur.

Il est nécessaire de réaliser des essais de compression pour évaluer directement la

limite d’élasticité.

Echantillon Mesures moyennes Mesures locales

Dureté [Hv] R [MPa] R™ [MPa] R [MPa]
Initial 85 255-298 -
30° 213 642-749 708-826 579-676
60° 253 759-885 891-1039 639-750
+30° 235 705-823 822-959 597-697

TAB. 4.3 — Récapitulatif des mesures de dureté et la résistance mécanique

correspondante.
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4.4.2 Essais de compression

Les essais sont réalisés sans lubrification entre les plateaux de compression et
Iéchantillon. On peut noter une différence entre les sections des différents échantillons
comprimés. La figure 4.30 représente la section r—2z d’un échantillon initial et d'un

échantillon déformé a 30° de déformation.

a)

FI1G. 4.30 — Section transverse (7 —z) de deux échantillons aprés compression : a) Initial

(sans déformation par HPTT) et b) échantillon HPTT a 30° de rotation.

La section transverse de 1’échantillon initial posséde la forme dun échantillon
comprimé standard. En revanche, la section de I'échantillon déformé par HPTT est
différente. Cela peut étre attribué a I’hétérogénéité de la microstructure pour ces
échantillons.

Les essais pour les différents échantillons sont représentés sur la figure 4.31. Les
échantillons déformés par HPTT ont vu leur limite élastique et leur résistance
mécanique améliorées. Pour I’échantillon déformé a 30° de rotation, la limite élastique
est améliorée de plus de 3.5 fois. Cela peut aller jusqu’a 4.5 fois pour le tube déformé a

60°.
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F1G. 4.31 — Courbes contrainte-déformation de trois échantillons déformés par HPTT

(30°, 60° et £30° de rotation) durant la compression.

Le tableau 4.4 récapitule les données des essais de compression. La résistance
mécanique calculée a partir de la dureté (tableau 4.3) concorde avec celle mesurée a
partir des essais de compression. Contrairement a la dureté, 'essai de compression
permet de visualiser ’écrouissage de I'échantillon. Le matériau initial posséde un fort
taux d’écrouissage alors que celui des échantillons déformés a été fortement réduit. En
effet, la limite d’élasticité est proche de la résistance mécanique.

La limite d’élasticité est directement liée a la taille de grains puisque les échantillons
fortement déformés avec une taille de grains trés fine ont une limite plus élevée (Hall,

1951 - Petch, 1953).

Echantillon R [MPa] R, [MPa]

Initial 168 307
30° 599 707
60° 795 987
+30° 740 958

TAB. 4.4 — Récapitulatif des mesures de compression.

Il est possible de comparer le comportement obtenu en utilisant le procédé HPTT avec
d’autres procédés comme ECAE. La figure 4.32 représente des courbes contrainte-
déformation d’'un acier a basse teneur en carbone (comme l'acier IF utilisé dans cette
étude) réalisées durant des essais de traction. I’état initial de cette référence correspond

a celul mesuré par les essais de compression. Une limite d’élasticité de 500 MPa
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correspond a 1 passe ’ECAE (y=2) et 700 MPa a 4 passes ECAE route Bc (y =8). La

route Be correspond a une rotation de I’échantillon entre chaque passe.

La déformation par le procédé HPTT a permis apreés une rotation de 30° (y =4)
d’obtenir une limite d’élasticité de 599 MPa et aprés une rotation de 60° (¥ =8), 795

MPa. Le procédé HPTT est donc plus efficace pour améliorer certaines propriétés
mécaniques comme la limite d’élasticité. Il n’est en revanche pas possible de comparer
les résistances mécaniques puisque les données de Yanagida et al. (2008) correspondent
a de la traction et les essais réalisés sur les échantillons HPTT sont en compression.
Malgré cela, sur la figure 4.32, les mesures de traction permettent d’obtenir des
informations sur la ductilité du matériau apres hyperdéformation. On remarque une
importante perte de ductilité avec 'augmentation de la déformation durant les procédés.
Cecl est un un point négatif pour une mise en forme supplémentaire de ces échantillons.
I1 a, en revanche, été démontré 'aptitude de ces matériaux a la formabilité, notamment

par le procédé de fluotournage (annexe A).

T d T g T T T T T
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= 8004+ —— 4 passes Route Bc |
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£ 400 - RN T
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. ————
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FIG. 4.32 — Courbes contrainte-déformation d’'un Acier IF produits par le procédé ECAE
(Yanagida et al., 2008).
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4.5 Conclusion

L’effet du procédé HPTT sur I’évolution de la microstructure d’'un acier IF a été
étudié. Trois états ont été mesurés : 30°, 60° et +30° de rotation. La microstructure a été
observée a l'aide de la Microscopie Electronique a Balayage pour quantifier 1'état de
laffinement. Des différences notables ont été observées. Une déformation de 30° ne
permet pas de fragmenter la totalité de I’épaisseur du tube alors qu’avec 60° de rotation,
une microstructure relativement homogeéne et fragmentée dans I'épaisseur du tube est
observée. La fragmentation est amorcée par de faibles puis fortes désorientations dans
les grains. Une microstructure equiaxe se développe ensuite sous l'effet de grandes
déformations (7 = 8).

La position des axes de désorientation dans le repére macroscopique a été étudiée.
Durant le stade initial de la fragmentation, la direction normale au plan de cisaillement
est privilégiée. Néanmoins, les axes se redistribuent de facon plus homogéne dans
I'espace apres affinement de la microstructure. Les grains ont plus de liberté pour se
positionner quand ils sont d’avantage fragmentés.

Des mesures de textures par rayons X ont été effectuées pour déterminer les
orientations cristallographiques privilégiées. Une comparaison avec les mesures
extraites de la technique EBSD a été réalisée. Les échantillons déformés possédent des
textures de cisaillement sur le co6té intérieur et extérieur traduisant lactivité du
glissement cristallographique durant la fragmentation.

Pour terminer, le comportement mécanique de ces échantillons a été établi par des
essais de dureté et de compression sur anneau. Le gain des propriétés a été estimé a 3.5-
4.5 fois pour les différents états et comparé a la littérature. Une augmentation plus
importante de la limite d'élasticité a été obtenue par HPTT en comparaison avec la
technique ECAE.

L’affinement de la microstructure par le procédé HPTT a permis d’améliorer la limite

d’élasticité.
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Chapitre 5

Affinement de la microstructure
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Ce chapitre a pour objectif de comprendre I'affinement de la microstructure. Dans un
premier temps, un modeéle d’affinement de microstructure (Téth et al., 2010) est utilisé.
Basé sur un code de Taylor, il permet notamment d’évaluer le taux d’affinement, la
texture, la distribution de la taille de grains.

Dans un second temps, la taille limite accessible par le procédé HPTT est recherchée.
Pour cela, Teffet de la vitesse de la déformation et la saturation de la contrainte

d’écoulement sont étudiées.
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5.1 Modélisation de 'affinement de la microstructure

Pour comprendre les phénomeénes agissant durant le processus de fragmentation,
différent modéles ont été développés. Certains d’entre eux ont été brievement présentés
dans le chapitre bibliographique. Cette partie se concentrera sur le modéle développé par
T6th et al. (2010), basé sur la courbure du réseau intervenant dans un grain. Un retard
de rotation est imposé dans le voisinage des joints de grain, entrainant une éventuelle
fragmentation.

Ce modele a été utilisé et validé pour différents matériaux comme le cuivre (Téth et
al., 2010 - Gu et al., 2011) et ’'aluminium (Arzaghi, 2010).

Différents modeéles existent pour modéliser le comportement d'un polycristal :

Taylor,

VSPC -Visco Plastic Self Consistent - (Molinari et al., 1987 - Lebensohn & Tomé,
1993),

FFT polycristal - Fast Fourier Transform - (Lebensohn, 2001 - Lebensohn et al.,
2012),

les éléments finis (Kumar & Dawson, 1995 - Quey et al., 2011).

Ces modeéles ont été succinctement présentés dans le chapitre bibliographique. Le
code VPSC a la particularité de prendre en compte l'effet de forme des grains. La
topologie du matériau n’est pas prise en compte. Le code FFT polycristal permet quant a
lui de représenter les hétérogénéités dans les grains. De par la notion de transformée de
Fourier, les joints de grains et ce qui se passe en surface du grain sont mal représentés.
Pour finir, des modeéles utilisant les éléments finis permettent de discrétiser
correctement les grains mais la quantité de déformation est limitée a cause de la

distorsion des éléments.
5.1.1 Principe

Le code numérique de fragmentation de grain de Té6th et al. (2010) est basé sur un
code de Taylor. C’est-a-dire que la déformation appliquée a chaque grain est identique a
la déformation macroscopique. La fragmentation est générée par la courbure du réseau.
L'origine de la courbure n’est pas complétement connue. Des travaux récents de
Lebensohn ont été conduits pour valider cette hypothése en utilisant le modele VP-FFT
(2008). Un polycristal (ensemble d’orientations aléatoires) est discrétisé dans un volume

de 64%X64X64 orientations. Un grain central (d’orientation « cube surface » est quant a lui
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discrétisé par douze anneaux concentriques (figure 5.1a). Cela permet de conserver la
trace de I’évolution moyenne de la désorientation par rapport au centre du grain. Une
déformation en cisaillement simple de 1.0 est imposée au polycristal.

Une premiére simulation dans laquelle chaque anneaux posséde le méme écrouissage
H a été réalisée. La figure 5.2a représente la rotation de l'orientation cristallographique
de chacun des 12 anneaux par rapport a lorientation initiale du grain. On peut
remarquer que les rotations des anneaux extérieurs (en bleu) sont inférieures aux
anneaux intérieurs (en rouge). L’extérieur du grain est donc ralenti par rapport a la
rotation du centre du grain. Cela est cohérent avec I'’hypothése de Téth et al. (2010). La

figure 5.1b montre la désorientation moyenne aprés y =1 dans les différents anneaux.

La partie extérieure du grain est la plus affectée en termes de déformations et rotations,

a cause de I'intéraction avec les grains voisins.

1)

Désorientation moyenne ()
w
!
.

Anneaux

i " b)

F1G. 5.1 — a) Section 2D d’un polycristal 3D montrant le grain central ayant une
orientation cube-surface, partitionné en 12 domaines concentriques et b) Désorientation

moyenne se développant dans chaque domaine concentrique.

Considérant cela, une seconde modélisation a été réalisée en prenant en compte cet
aspect. Ainsi, l'effet de la plus grande densité de dislocations souvent observée dans la
partie externe du grain a été pris en compte en imposant un écrouissage dans les 4

anneaux externes deux fois supérieur aux 8 anneaux centraux (H,, =2xH

..)- La figure
5.2b montre que dans 'un cas d’une différence d’écrouissage entre le centre et I'extérieur
du grain, la différence de rotation est encore plus prononcée que précédemment (figure
5.2a). Cet écart atteint 13°. L’effet des joints de grains sur le ralentissement de la
rotation est plus important lorsque l'extérieur du grain posséde une densité de

dislocations supérieure (écrouissage plus élevé) par rapport au centre du grain.
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Grain
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a) b)

F1G. 5.2 — Représentation de la rotation du réseau dans le repére de ’échantillon en
supposant a) un écrouissage constant dans le grain central et b) un écrouissage deux fois

supérieur dans la partie externe du grain.

La rotation du grain est donc ralentie par le grain voisin. Dans le modéle développé
par Téth et al., deux zones sont considérées dans le grain : une zone proche du joint de
grain (affectée par le ralentissement de la rotation du réseau) et une zone au centre du

grain (non affectée). Un parametre, assimilable a un coefficient de frottement u, est

intégré au modeéle pour ralentir la rotation aux joints. Ce parametre peut étre considéré
comme un parameétre d’ajustement mais permet de capter le principe du modéle.

Le code numérique est construit de telle facon qu'un grain se fragmente en 27 deés
quune désorientation de plus de 5° est présente a cause de la courbure du réseau.
Chaque grain est donc représenté par un cube (figure 5.3). Ce dernier, sous l'effet de la
fragmentation, se subdivise en 27 nouveaux grains a la manieére d’'un « Rubik’s cube ». Le
code numérique comportait au départ 3 «étages» de fragmentation (soit

27x27%x27=19683 nouveaux grains au maximum). La taille de grains minimale

atteignable est définie par d, / 27. En conséquence, dans cette nouvelle version, un étage

supplémentaire a été ajouté pour permettre d’atteindre une taille de grain plus petite,

soit d,/81.
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a) b)

F1G. 5.3 — Représentation de la fragmentation dans un grain. Les fleches représentent la
direction de la rotation supplémentaire a) en fonction de la direction et b) commune a

toutes les parties du grain.

Dans la version originale du modeéle, la vitesse de rotation du réseau d’'un sous-grain a

été définie comme suit (T6th et al., 2010) :

QSG = QG + (zlgg (5.1)

NEpS ~GB . . , . . . .
ou Q, et Q; sont la vitesse de rotation du réseau du grain et du sous-grain au joint de

grain.

“GB .. e
Q¢; a été défini par :

(res)
Q% = -sign| Qnly; |lsin o [ 22 (5.2)

‘HGB

ou r_zggs) est la normale résultante au joint de grain pour chaque sous grain. Cette

relation permet d’assigner une direction de rotation différente suivant la position du
sous grain dans son grain parent. Récemment, une seconde formulation est définie (Toth

& Gu, 2013) et adoptée dans le présent travail :

QSG = QG + Qgg = QTaylor (1 —H nGB) (53)
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ou Ny est le nombre de grains voisins (N =1,2,3) du sous grain. Une valeur limite du

coefficient u se dégage comme étant 1/3 on Qsa =0.

5.1.2 Cas d’une orientation

Comme il a été vu dans le précédent chapitre, la fragmentation d’'un grain est
fortement influencée par son orientation initiale. Un jeu de trois orientations a été
sélectionné pour étudier ce processus. Les orientations choisies sont récapitulées dans le
tableau 5.1. Le grain A correspond a une orientation cube-surface, le grain B a une
orientation proche de la composante idéale D2 des textures de torsion BCC et le grain C

est une orientation quelconque.

Grain A Grain B Grain C
(0°, 0°, 0°) (56°, 45°, 0°) (110°, 20°, 20°)
D1 56.6° 60.0° 27.0°
D2 56.6° 1.3° 42.2°
E1 56.6° 30.0° 53.7°
E2 56.6° 30.0° 19.0°
F 45.0° 56.0° 58.7°
J1 56.6° 35.5° 51.1°
J2 56.6° 35.5° 37.3°

TAB. 5.1 — Récapitulatif des orientations choisies et leur désorientation avec les

composantes idéales.

Le matériau modélisé est un acier IF. Le comportement de 1’écrouissage a été ajusté
pour déterminer les coefficients du modele basé sur ’évolution des dislocations dans les
murs et cellules d'un grain (Téth et al., 2002). Ce modéle a été brievement présenté dans

le chapitre bibliographique. Une modification a été apportée concernant une contrainte

initiale critique 7, dans la relation de Taylor qui lie la densité de dislocations dans les

murs p, etles cellules o ala contrainte résolue de référence TS) et TS :
(5.4)

ou ¢ est une constante, G est le module d’élasticité en cisaillement, » est le vecteur de
Burgers. Dans un premier temps, I’écrouissage expérimental utilisé provient de la
littérature (Petryk et al., 2008). Le modeéle a été utilisé pour représenter le laminage

asymétrique et publié dans deux articles (Lapovok et al., 2012 - Orlov et al., 2013). Dans
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le but d’améliorer la représentation de 1’écrouissage a notre matériau, ces parametres
ont été affinés. Le résultat de la comparaison entre la mesure et la simulation est

présenté sur la figure 5.4. Les parameétres sont synthétisés dans le tableau 5.2.
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FIG. 5.4 — Comparaison entre la courbe d’écrouissage de l'acier IF réalisée par un essai

de torsion et avec le code d’affinement.

Parameétres  Valeurs Paramétres Valeurs
A m?2 1.0x10* | G [MPa] 81000
A7 [m2] 2.5x10" b [m] 2.46x107"°
1 0.25 K 30

f, 0.06 o 0.015

7 3.2 )i 0.007

% 1.0 3 0.1

m 20 £, 0.05

n 50 k, 4.1

a 0.25 7, [MPa] 80

TAB. 5.2 — Tableau récapitulatif des parameétres d’écrouissage utilisés.

Les plans et normales de glissement utilisés sont (110) <111> et (112) <111>. Dans le

but de simuler un essai HPTT, le gradient de vitesse imposé est de la forme :

0 y O
L={0 0 O (5.5)
0 0O
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ou y est la vitesse de cisaillement égal a4 0.1 s!. La déformation totale est représentante
du c6té intérieur du tube apres une rotation de 30°, soit y = 6.5 (Chapitre 2). Dans un
premier temps, le coefficient de « frottement » utilisé est égal a 0.33 (soit la valeur
maximale). Dans le but de visualiser la fragmentation dans un grain, il est possible de
représenter des cartes d’orientations. Pour cela, un plan de coupe doit étre choisi dans le

cube. Le plan utilisé est représenté sur la figure 5.5.

Y
X
Z
—— Plan XY
— Plan X7
\
—— Plan YZ
\\\
\

FIG. 5.5 — Schéma des plans de découpe pour les carte d’orientations.

Les cartes d’orientations sont tracées pour les trois grains A, B et C sur la figure 5.6.
Deux plans de coupe sont utilisés : au milieu du grain et sur la face avant ayant la
normale dans la direction z . On peut tout d’abord noter que le grain B, qui posséde une
orientation initiale proche d'une orientation idéale, ne se fragmente pas. Il ne fait que
changer légérement son orientation au cours de la déformation. En revanche, les deux
autres grains A et C se fragmentent. Le grain central du grain A ne se fragmente pas
alors qu’il 'est pour le grain C. On peut donc conclure que l'orientation initiale a une

influence sur le processus de fragmentation.
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Grain A Grain B Grain C

+
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>
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FIG. 5.6 — Cartes d’orientations des grains A, B et C, aprés une déformation de y =6.5

dans le plan de coupe XY au milieu et sur la face avant du cube.

La figure 5.7 illustre le mouvement de l'orientation du grain central dans le grain
initial C durant la déformation en cisaillement. L’orientation évolue beaucoup au cours
du procédé HPTT (i.e. cisaillement). [’orientation ne se dirige pas directement vers une
position idéale. Comme il a été précisé dans le chapitre précédent, le cisaillement n’est
pas un mode de déformation ou la texture s'intensifie avec l'augmentation de la
déformation a cause de la nature divergente du champ de vitesse de rotation. En
conséquence, une orientation se dirige vers une position idéale puis s’en écarte lorsque la

déformation augmente a nouveau.
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0
Y IO
0 11 22 33 44 55 6.6
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(111)
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FIG. 5.7 — Evolution de l'orientation de la partie centrale du grain C en fonction de la
déformation imposée (voir barres de niveaux) dans le repére de I’échantillon (figures de

poles) et dans le repére du cristal (figures de poles inverses).

Le comportement macroscopique d’un polycristal est la moyenne du comportement de
chaque grain. Ces derniers se comportent différemment sous une déformation donnée
comme l'illustre la figure 5.8. Cela est causé par la fragmentation, l'orientation initiale,
la taille de grains initiale, différentes pour chaque grain.

L’objectif principal de ce modéle est d’étudier I'affinement de la microstructure. La
figure 5.9 illustre la modélisation de la taille de grains et de cellules en fonction de la

déformation avec u=0.3 . La taille de cellules est calculée a partir de ’évolution de la

densité de dislocations (Estrin et al., 1998 - Téth et al., 2002) discutée dans le chapitre
bibliographique. Les trois grains étudiés ont une taille de grains initiale de 80 um. La

taille finale est égale a 1.05 pm apres une déformation équivalente de 4.
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FIG. 5.8 — Courbes d’écrouissage pour les trois orientations étudiées.
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FIG. 5.9 — Tailles de cellules et de grains pour les trois orientations étudiées.

Le paramétre de courbure ux permet de faire varier le taux d’affinement puisque la

rotation de la paroi externe du grain est plus ou moins ralentie en fonction de sa valeur.

La figure 5.10 illustre les différences d’affinement en fonction de la valeur de u pour le

grain C. Pour une méme déformation, la taille de grains finale varie de 33 pm a 1.05 pm

pour des valeurs de x allant de 0.05 a 0.33.
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FIG. 5.10 — Tailles de grains moyennes pour le grain initial C en fonction de différents

coefficients de courbure.

Comme on peut le voir sur la figure 5.10, la taille de grain minimum atteinte est de
1.05 um pour une taille initiale de 80 pm. Cela correspond a l'affinement maximal

disponible par le modéle, soit, d|, / 81. Le modeéle limite géométriquement 'affinement.

Pour éviter ce probléme, il a été décidé de supprimer 1'étage 4 et le remplacer avec un
autre schéma; lorsque les sous-grains de ’étage 3 sont tous fragmentés (figure 5.11), une
procédure « d’homogénéisation » est réalisée. L'orientation et la densité de dislocations
du grain « rouge » est calculée comme étant la moyenne des orientations des sous grains
de cet étage 3. La densité de dislocations géométriquement nécessaire et la courbure du

réseau sont réinitialisées a zéro.

2 2 2
31313

2 31313 2
31313

2 2 2

FIG. 5.11 — Représentation de 'homogénéisation des grains d’'un étage 3 a I'intérieur de

grains de étage 2.
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Il n’est donc plus possible aux grains fragmentés a I'étage 3 de descendre d’'un étage

(étage 4) comme le montre la figure 5.12.

Grain i Grain i

Affinement Affinement
Etage1 o 27 grains =~ e Etage 1

Affinement Affinement
Etage2 729 grains = e Etage 2

Affinement Affinement
Etage 3 19 683 grains - —— Etage 3

Affinement Homogénéisation
Etage4 531 441 grains -

a) b)

FIG. 5.12 — Organigramme du déroulement du code d’affinement pour un grain a)

classique et b) avec homogénéisation.

Dans ce schéma d'homogénéisation la taille du sous-grain n'est pas liée directement a
son "étage" de fragmentation puisque une fois I’étage 3 atteint, l'orientation du grain est
réinitialisée (homogénéisée). La taille du sous-grain de 1'étage 3 est alors calculée de la

facon suivante :

% (5.6)

sous—grain = 27 « 3n—1

ou d, est la taille de grain initiale et n est le nombre de fois que 'homogénéisation a eu

lieu. La taille moyenne de grain est définie par 'expression :

g d

3D N?/g (5.7)

ou N est le nombre de nouveaux sous-grains dans ce grain initial. Cette moyenne est
basée sur le volume du grain; elle est donc volumétrique. Pour comparer les tailles de
grains simulées avec des données venant d'une mesure EBSD, il faut calculer la taille de

grain moyenne pour une section 2D. Pour cela, on considére un grain de géométrie
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sphérique et on calcule le diameétre moyen de sa section 2D. On obtient la formule

sulvante :

67EBSD = Jw g (5.8)

Pour éviter un affinement illimité des grains, il a été définie que lorsque la taille de
grains est égale a la taille de cellules de dislocations, les grains ne se fragmentent plus.
Des mesures de densité de dislocations (présentées en annexe E) en collaboration avec
1'Ecole des Mines de Saint-Etienne montrent que la densité de dislocations est homogéene
aux tres grandes déformations. Il ne peut ainsi y avoir de différence d’écrouissage entre
le centre et la région des joints de grains. Par conséquence, la courbure du réseau est
stoppée. La figure 5.13 illustre la taille de grains en fonction de la déformation pour les

deux modes d’affinement (4 étages et 3 étages + homogénéisation. La taille de grains

minimale accessible est maintenant inférieure a d,/81. Dans cette configuration la taille

obtenue est de 300 nm, avec une tres bonne concordance avec la taille limite mesurée.

4 étages
80 - - - 3 étages + homogénéisation
e
60 1 1.2 i 1
0.8 -

0.4 -

1Y) A —

Taille de grains [pm]|
S S
T T

Déformation en cisaillement y

FI1G. 5.13 — Taille de grains moyenne pour le grain initial C utilisant le code a 4 étages et

le code d’homogénéisation bouclant sur le 3éme étage.

5.1.3 Modélisation d’un polycristal

Les simulations sur des grains uniques nous permettent de comprendre le
comportement individuel d’'un grain au cours de la déformation. Pour connaitre le

comportement global d’'un polycristal, il est nécessaire d’effectuer des simulations pour
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5.1 - Modélisation de l'affinement de la microstructure

un nombre important de grains. Un ensemble de 500 grains est jugé suffisant pour
obtenir de bons résultats. Le modele d’affinement permet d’obtenir différentes grandeurs
comme ’écrouissage, la taille de grains et la distribution de la taille de grains.

Comme nous l'avons vu précédemment, le coefficient de courbure u représente le

ralentissement de rotation du réseau aux joints de grains. Il permet d’augmenter ou non
I'intensité de affinement.

Une déformation en cisaillement de 6.5 est simulée pour représenter la déformation
sur le c6té intérieur du tube durant une rotation de 30° avec HPTT. Une texture initiale
aléatoire a été générée avec une taille de grains moyenne de 80 pm (suivant une loi log-
normale).

La figure 5.14 représente la taille de grains pour différents coefficient .
L’augmentation de ce coefficient entraine une distorsion du réseau plus importante qui
permet une fragmentation plus rapide. Expérimentalement, une taille d’environ 400 nm
a été obtenue pour une rotation de 30° sur le c6té intérieur par HPTT (figure 4.13 du

chapitre 4). On remarque, dans un premier temps que la taille minimale atteinte est de

1.5 um pour x=0.3 (soit presque la valeur maximale possible par le modéle - 1/3).

80 o - B = 0.1 § u T u T u 1 7]
.“‘ _ o 1 A
70 i p=0150 1
ST U n=02 | oL -
60 -i’:' —=-pn=0.3 I 1~

Taille de grains [pm)]

Déformation en cisaillement y

FIG. 5.14 — Taille de grains en fonction de la déformation pour différents coefficients de

courbure pour y =6.5.

Ces tailles de grains semblent relativement élevées. Pour comprendre, il est
important d’observer la distribution de la taille de grains (figure 5.15a). On remarque

que le pic principal se situe, pour les différents coefficients de courbure, entre 300 et 500
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nm. La distribution expérimentale relevée est proche de ces distributions. Plus le

coefficient 4 est important, plus la distribution se décale vers les tailles de grains

petites. La taille de grains relevée sur la figure 5.14 est en apparente contradiction avec
la distribution présentée sur la figure 5.15a. Cela est causé par un deuxiéme pic de
fréquence a des tailles plus élevée (figure 5.15b). Une intensité autour de 5 pm est
présente. L’existence de ce pic est trés importante sur la taille finale calculée puisque

cela dépend de l'aire sous la courbe. On remarque que cette taille de 5 pm est située juste

avant I'étage 3 (d, / 27), soit le niveau auquel 'homogénéisation se produit. Des grains

semblent ainsi «bloqués» a cet étage. Le critére, auquel I'homogénéisation apparait,

pourrait étre assoupli.

0.28 - Expérimental
n=01 012t i
0.24 | ----pu=0.15
...... n= 0.2 -
020 F porov T n = 0.3
) 8 0.08
2 0.16 |- { &
=] 4 =
g 5
= o0a12f A 1 g o6
) --.‘\ )
0.08 |- ;'\,\/ i 0.04
0.04 | \/ 4 0.02
A ,\/\ _
0.00 ! - Nalle 20 :\J\— PPN 0.00
0.0 . 2.0
a) b)

Taille de grains [pm)] Taille de grains [pm)]

F1G. 5.15 — Distribution de la taille de grains a)pour les différents coefficients de

courbure pour y =6.5 et b) pour #=0.1 avec une échelle plus importante.

La distribution des désorientations grains-a-grains est représentée pour différentes
valeurs de courbure sur la figure 5.16. On remarque un pic trés élevé aux faibles
désorientations (5-10°). La distribution expérimentale est également tracée pour
I’échantillon déformé a 30° de rotation par HPTT. L’'intensité maximale aux faibles
désorientations est moins accentuée. Il faut noter que ces calculs sont réalisés avec la
vitesse de rotation du réseau de la relation 5.3 (pas de prise en compte de la direction du
sous-grain dans son grain parent). Cette modification avait été apportée pour
représenter une direction privilégiée des axes de désorientations dans le repére
macroscopique. En revanche, aux grandes déformations, il a été vu dans le chapitre 4,
que ces axes n‘ont plus de direction privilégiée lorsque la fragmentation a eu lieu. Un

exemple de calcul avec x#=0.3 en utilisant la relation 5.2 est illustré sur la figure 5.16 (
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#=0.3V1). On remarque que le pic aux faibles désorientations diminue et se rapproche

du résultat expérimental.

014 ——
; Expérimental
o2k M
' i — =01
= [ ---p=0.15
s 0.10 - [ L I n=0.2
S AN en— 03
T ooost i\ n=0.
g= T p=03vl
5 o6l ! T Bt Random (Mackenzie)
® I
= [
Q 0.04 i
= L
=
m 0.02
0.00
0

Angle de désorientation [°]

FIG. 5.16 — Distribution des désorientations grains-a-grains pour les différents

coefficients de courbure pour y =6.5.

La contrainte d’écoulement est simulée a partir de I'équation 5.4 et est représentée
sur la figure 5.17. La courbe expérimentale est également tracée pour comparaison. Un
accord relatif est observé entre la courbe expérimentale et la modélisation avec le

parameétre x =0.1. Un adoucissement de la contrainte est remarqué avec 'augmentation
du coefficient u. En effet, affinement plus important causé par une grande distorsion

du réseau entraine une réduction de la production de dislocations géométriquement
nécessaires (GND) car les GND sont annulées lors de la naissance d'un nouveau grain.
La densité de dislocations controle directement la contrainte d’écoulement (équation 5.4)
et entraine la diminution de cette derniére. Concernant la courbe avec le parameétre

u#=0.2, on remarque une saturation de la contrainte probablement causé par une

production nulle de GND. La taille de grains sur la figure 5.14 semble saturée.
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FIG. 5.17 — Courbes contrainte-déformation pour les différents coefficients de

« frottement » en fonction de la déformation.

La simulation des textures est un point important de la modélisation puisqu’elle
permet de comprendre les phénomeénes agissant durant la déformation plastique. Le
modeéle d’affinement est basé sur un code polycristallin de type Taylor. La modélisation
des textures aux trés grandes déformations est délicate puisque la microstructure évolue
de facon conséquente durant le chargement imposé. Les modeéles autocohérents sont
efficaces pour modéliser la texture car ils prennent en compte le voisinage des grains
mais deviennent moins opérants lorsque la déformation est tres importante. Le
changement de microstructure est trés important durant la fragmentation dans les
procédés SPD.

Pour prendre en compte la forte évolution de microstructure durant le chargement, la
fragmentation des grains du modéele d’affinement peut permettre de représenter la
texture de facon correcte. La figure 5.18 représente les figures de p6les modélisées pour

différentes valeurs de x. On remarque pour tous les cas, une texture de cisaillement
bien identifiée. Il n’y a, en revanche, pas de réelle évolution en fonction de . La
déformation de y =6.5 est trés importante, mais les composantes idéales de cisaillement

sont bien représentées. La figure 5.19 représente les figures expérimentales mesurées
par RX et EBSD. L’aspect est différent et les textures simulées se rapprochent
visuellement plus des mesures EBSD. Dans tous les cas, les composantes de cisaillement

sont présentes.
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(110) (111)

Fig. 5.18 — Figures de pdles modélisées avec le modele d’affinement pour une

déformation y =6.5 et 500 grains initiaux.

Mesure RX
(110) (111)

Fig. 5.19 — Figures de poéles recalculées a partir des mesures RX pour I’échantillon

déformé a 30° sur le coté intérieur. Le repére est identique a la figure 5.18.
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L’aspect différent des figures de poéles est relatif au regard des indices de texture
relevés (figure 5.20). L’état initial est posséde un indice de texture aléatoire soit égal a 1.

On remarque que plus I'affinement est important (haute valeur de ux et plus I'indice est

faible. Ces valeurs ne sont que trés peu éloignées de celle correspondante a la mesure

expérimentale.

3.0 T T T T T T T T T T T

o LAY

Initial Expérimental p = 0.1 n=0.15 n=202 p=203

Indice de texture

FIG. 5.20 — Indices de texture des figures de péles simulées avec le modéle d’affinement

en fonction du coefficient de courbure pour y =6.5.

Ce modeéle est trés intéressant mais néglige d’autres modes de fragmentation comme
le maclage, les macros et micros bandes de cisaillement. Les résultats observés sont tout
de méme cohérents et permettent de reproduire dans une certaine mesure le
comportement du polycristal sous de tres grandes déformations. Nous avons remarqué
que certaines orientations (proches des orientations idéales) ne se fragmentent pas.
Expérimentalement il a été observé que toute la microstructure s’affine durant le
procédé. On peut expliquer cette défiance du modele de la maniére suivante :

La loi viscoplastique du glissement relie la contrainte de cisaillement résolue a la

vitesse de déformation par la relation :

=7 [%) (5.9)
7y
ou m est le coefficient de sensibilité a la vitesse de déformation. La viscosité
macroscopique du métal est trés faible a la température ambiante. Si on utilise la valeur
macroscopique de m, les grains seront bloqués prés des orientations idéales ou la
fragmentation est stoppée. Mais il existe une autre interprétation de la relation 5.9 qui a
été proposée par Arminjon (1991) et étudiée en profondeur par Hariz (2000) et Hariz &

To6th (1999). Il s'agit d'une régularisation de la loi de Schmidt, ou le paramétre m n'est
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pas un parameétre de viscosité mais un parametre d'arrondissement du critére de Schmid
conduisant a une surface de plasticité arrondie. Pourm =1, la surface est elliptique et
pour m approchant zéro, la surface approche le polyedre de Bishop et Hill. Cela veut dire
que, sl on accepte cette deuxiéme théorie, on peut faire varier le paramétre m pour
arrondir la surface de plasticité. I1 a été montré par Téth et al. (1988) que
I'arrondissement de la surface conduit a une rotation non-nulle des orientations idéales
de la texture du cisaillement. Cela permet les grains tourner davantage et donc se
fragmenter. Par exemple, nous avons vu que le grain B cité précédemment ne se
fragmente pas avec une valeur de 0.05. En revanche, une valeur plus élevée égale a 0.25

lui permet de s’affiner durant la déformation comme l'illustre la figure 5.21.

T T T T T T T T T T T T T
80 |- -
_ —m =005
E O m — 0.25
S-‘ .
wn
R=
Z a0t -
[}
o]
<
® 20 L |
& 0
O | | 1 1 1 1
0 1 2 3 4 5 6 7

Déformation en cisaillement y

FIG. 5.21 — Taille de grains en fonction de la déformation pour deux valeurs de m pour le

grain B.

Nous avons vu que la prise en compte de la fragmentation dans le code polycristal est
trés important pour représenter les grandeurs comme la taille de grains, sa distribution,
la texture cristallographique.

En revanche, la microstructure ne s’affine pas indéfiniment. Théoriquement, le cas
extréme serait une amorphisation de la microstructure; c’est-a-dire qu’il n’y a plus de
réseau cristallographique dans le matériau. En pratique, cet état ne peut étre atteint
avec les procédés SPD. La déformation plastique ne suffit pas a amorphiser le matériau.
Usuellement, 'amorphisation est réalisée par un traitement thermique tres rapide. Dans
le cas des SPD, une taille limite de la microstructure se dégage. La partie suivante

consiste a déterminer les parameétres influencant cette limite.
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5.2 Taille limite de grain

L’affinement de la microstructure est indéniable durant le procédé HPTT. En
revanche, la taille de grains ne diminue pas indéfiniment et une limite est observée.
Dans le but de déterminer cette limite d’affinement avec le procédé HPTT, le matériau
sera du culvre pur car sa contrainte d’écoulement est moins élevé que l'acier IF utilisé
précédemment. Cela permet tout d’abord de ne pas endommager les outils et ainsi

déformer plus fortement le matériau pour atteindre cette limite.
5.2.1 Effet de la vitesse de déformation

Comme 1l a été vu dans le chapitre bibliographique, des relations ont été développées
pour définir la taille de grain comme le modele de Bouaziz et al. (2010) basé sur la

diffusion des atomes dans les grains :

P :[DGBb

1/3
i ] (5.10)
y

ou D, est le coefficient de diffusion aux joints de grains, b est le vecteur de Burgers et
y est la vitesse de déformation. Cette relation montre que la vitesse de déformation a un

role important dans la détermination de la taille de grains. En revanche, le coefficient de
diffusion varie en fonction de la température, ainsi la taille de grain évolue en
conséquence. Il a précédemment été vu que la taille limite de grain évolue en fonction de
la température (Vorhauer et al., 2005). Nous allons montrer que cette relation ne permet
pas d’obtenir des tailles de grain réalistes.

Des essais ont été réalisés avec le procédé HPTT sur des échantillons de cuivre CUA1
(Cu pur 99.9%) recuits a 450°C pendant 1 heure, ayant une taille de grain initiale de 14
um. Pour les différentes mesures, les échantillons sont polis mécaniquement en utilisant
des papiers de polissage de granulométrie jusqu’a 4000. Cela est suivi d'un polissage
avec une solution d’alumine de 3 pm puis 1 pm. Un polissage final électrolytique termine
la préparation avec une solution d’acide nitrique 33% et de méthanol 67%. La figure
5.22a représente 1’état initial de I'échantillon de cuivre (avant déformation). La texture

est aléatoire.
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FIG. 5.22 — a) Carte EBSD et b) figures de pdle a partir des mesures EBSD de

T’échantillon de cuivre initial avant déformation.

Les essais ont été réalisés a température ambiante. Deux vitesses de déformations
étaient considérées : 0.01 s et 1 s!; soit un rapport de 100. Si on considére la relation
5.10, un rapport de 4.6 doit étre observé concernant la taille de grain.

La figure 5.23 représente les cartes EBSD réalisées sur les deux échantillons de

cuivre déformés a y =23.5 (soit une rotation de 180°). Cette déformation est suffisante

pour atteindre une saturation de la taille de grain.

a) b

FIG. 5.23 — Cartes EBSD sur le coté intérieur du tube apres une rotation de 180° pour

une vitesse de déformation de a) 0.01 stetb) 1 s1.
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Les tailles de grain mesurées sont équivalentes (figure 5.24) puisqu’une taille de 270
nm est calculée (a 5° de désorientation) pour les deux échantillons ayant des vitesses de
déformation différentes.

La vitesse de déformation n’est donc pas un parameétre influant dans la détermination
de la taille limite a température ambiante. Différents travaux ont montré que la vitesse
de déformation a un effet sur la taille limite a haute température : Al 3% massique Mg a

200 °C (Bachmaier et al., 2010) ou AZ31 a 180 °C (Serre et al., 2011).
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FIG. 5.24 — Taille de grain dans I’échantillon de cuivre déformé par HPTT a 180° de

rotation a deux vitesses de déformation différentes (0.01 et 1s™).

5.2.2 Saturation de la contrainte d’écoulement

Il est connu que lorsqu'un métal est déformé, sa contrainte d’écoulement augmente.
C’est I’écrouissage du matériau (i.e. son durcissement). En revanche, lorsque le matériau
est déformé plus intensément, cette contrainte va saturer pour atteindre une limite. Cet
état stationnaire est un équilibre entre la production (écrouissage) et 'annihilation des
dislocations.

Les tres grandes déformations plastiques mises en jeu produisent de la chaleur. En
revanche, on peut noter que l'annihilation des dislocations n’est pas di a de la
recristallisation causée par cette production de chaleur. La température atteinte dans
Iéchantillon est bien inférieure a celle nécessaire a la recristallisation. Un calcul
analytique de la température dans ’échantillon est détaillé en annexe D.

Un échantillon de cuivre pur a été déformé jusqu’a ce que le couple sature. On a vu

précédemment que la contrainte en cisaillement 7 est directement liée au couple
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mesuré. La figure 5.25a représente 1’évolution du couple en fonction de l'angle de
rotation. Le couple sature a 977 Nm. Cela correspond a une rotation de la matrice de
500°. En conséquence, 1l est possible d’évaluer la contrainte d’écoulement en cisaillement
7 . Sur le c6té intérieur, 500° de rotation correspond a une déformation en cisaillement

y de 108 (figure 5.25b). La contrainte en cisaillement correspondante (dites de

saturation) est de 490 MPa.
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Z 600 =
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0 1 1 1 1 1 O 1 1 1
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a) b) Y

Angle de rotation [°]

FIG. 5.25 — Courbes d’'un échantillon de cuivre pendant HPTT a) du couple en fonction de
I'angle de rotation et b) de la contrainte de cisaillement en fonction de la déformation en

cisaillement.

Des mesures EBSD ont été réalisées pour déterminer la taille de grain a saturation
sur le co6té intérieur et extérieur du tube (figure 5.26). Les joints de grains sont définis a
5° de désorientation. Les grains sont parfaitement formés et équiaxiaux. La figure 5.27
1llustre la fréquence des angles de désorientations. Les grains sur les deux cotés du tube

ont une distribution proche de la distribution aléatoire. Les grains voisins sont fortement

désorientés entre eux.
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FIG. 5.26 — Cartes EBSD du cuivre déformé par HPTT a 500° de rotation sur a) le co6té

intérieur et b) le coté extérieur.

Coté intérieur Coté intérieur
Coté extérieur Coté extérieur
0.05| - - - - Random (Mackenzie) b 0.05| - - - - Random (Mackenzie) b

(0] [} \
S o 4 \
g 003f g omf Ky 1
o foal ,
g g , >
£ [ , \
0.02 0.02 - , \\ 4
7
\
\
0.01 |- 0.01 | P A\ -
.
Phd - |\
0.00 0.00 (-1
0 0 10 20 30 40 50 60
a) b)

Angle de désorientation [°] Angle de désorientation [°]

FI1G. 5.27 — Comparaison de la distribution des désorientations (a) pixel-a-pixel et (b)

grain-a-grain pour un échantillon de cuivre déformé par HPTT a 500° de rotation.

Le nombre de grains sur les cartographies EBSD est suffisant pour calculer les figures
de poles (6000 et 2000 grains détectés pour le c6té intérieur et extérieur respectivement).
Il n’est donc pas nécessaire de réaliser des mesures aux rayons X pour la texture. Les
résultats sont présentés sur la figure 5.28. Les orientations idéales de cisaillement sont
tracées pour un matériau CFC. (Cubique a Face Centrée). On observe une texture de
cisaillement bien définie pour les deux surfaces étudiées (coté intérieur et extérieur du
tube). Les indices de texture ne sont pas élevés au regard de la déformation en

cisaillement appliquée (¥ =108) puisque les valeurs sont seulement de 1.64 pour le c6té

intérieur et 1.62 pour le coté extérieur.

206



5.2 - Taille limite de grain

Coté intérieur | 0 05 1 15 2 25 3 . zL Coté extérieur

FI1G. 5.28 — Figures de poéle de I’échantillon de cuivre déformé a 500° de rotation,

recalculées a partir des données EBSD (6 est la direction de cisaillement).

Les tailles de grains ont été calculées a partir des mesures EBSD (figure 5.29). Un
gradient dans I’épaisseur est observé mais ce n’est pas significatif. Les grains sont donc

affinés de 17 um a une moyenne de 265 nm.

. . . . . 0.5 —
15000 B Coté intérieur
— —— Milieu
Imtlal' . 04l Coté extérieur
10000 —l— Coté intérieur
—l— Milieu

e —l— Coté extérieur
S 5000 F 0.3 4
g <
<
& T T £
) 3
e<] = 0.2 4
© 300 | a 4 I~
.C’_ﬁ‘ ! a
B 200 J

0.1F 4

100 + 4
0 1 1 1 00 1
5 10 15 0.0 0.1 0.2 0.3 0.4 0.5 0.6 0.7 0.8 0.9

a) b)

Angle de désorientation [°] Taille de grain [pm)|

FIG. 5.29 — Taille de grains pour différents angles de désorientation a trois rayons du

tube déformé a 500° de rotation.

Les axes de désorientation, correspondants aux mesures EBSD de la figure 5.3, sont
représentés sur la figure 5.30. L’échantillon initial posséde toujours des axes de
désorientation par «paquet», correspondant aux grains recristallisés. Les
représentations des axes sont équivalentes pour les deux mesures (c6té intérieur et

extérieur du tube). La densité d’axe est plus importante dans la direction z pour les
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N

classes de 50° a 63°. Le graphe de distribution des angles de désorientation (figure 5.27)
montre une fréquence plus importante des angles dans les classes de 40° a 60°.

La représentation des axes en sommant les intensités pour toutes les classes permet
d’avoir une vue globale (figure 5.31). Ainsi, on remarque que la direction z n’est pas une
direction privilégié pour les axes de désorientation sauf pour les angles supérieurs a 50°.
Comme 1l a été précisé précédemment, la microstructure est entiérement fragmentée et

saturée. Les axes se disposent ainsi de fagon relativement homogeéne.

0
[ .
0 4 8 12 16 20 e ZL
10-20° 20-30° 30-40° 40-50° 50-60° 60-63°

Cu Initial

Cu 500° rotation - Coté intérieur

’

Cu 500° rotation - Coté extérieur

FIG. 5.30 — Représentation des axes de désorientation de I’échantillon de cuivre déformé

par HPTT a 500° de rotation.

20
Coté intérieur Coté extérieur
16
12

FIG. 5.31 — Somme des axes de désorientation pour tous les angles de désorientation sur

les deux cotés du cuivre déformé a 500° de rotation par HPTT.
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5.2 - Taille limite de grain

Une relation phénoménologique entre la contrainte d’écoulement et la taille de grain
pour le régime stationnaire a été développée par Derby (1991, 1992) pour étudier la

recristallisation dans le domaine de la déformation a chaud :

A
ds”

Oy = (5.11)

ou Oy est la contrainte d’écoulement et dg est la taille de grain en régime stationnaire

et a est une constante comprise entre 0.6 et 0.8. Cette loi est associée, sans
différenciation, aux phénoménes :

— de recristallisation dynamique continue - CDRX (Belyakov et al., 2002):
Phénoméne composé de la création des joints de grains sans migration
importante. Cet état est généralement observé a basses températures. Un état
stationnaire de la contrainte découlement est identifié (McQueen &
Evangelista, 1988 - Kaibyshev et al., 1993).

— de recristallisation dynamique discontinue - DDRX : Phénoméne composé de la
nucléation et grossissement de grains recristallisés entourés de joints de grains
a forte désorientation. Une chute de la contrainte d’écoulement peut étre
1dentifiée lorsque la déformation dépasse une certaine déformation (McQueen &
Evangelista, 1988). La microstructure obtenue est généralement bimodale. Cet

état est généralement observé a températures élevées.

Durant le processus de fragmentation, des joints de grains a faibles désorientations
vont se former et s’accentuer pour devenir des joints a grands angles de désorientations
(figure 5.27). Il en résulte une microstructure trés fine constituée de grains (cristallites)
entourés de leurs voisins par de grands angles de désorientation. Ce type de
microstructure est donc formé par CDRX. Il est important de noter qu’il n’y a pas de
nucléation ni de grossissement de grains durant ce processus. Les nouveaux grains créés
ne proviennent pas de la nucléation mais de la subdivision du grain initial.

La figure 5.32 permet de visualiser la relation 5.11 pour différents matériaux. Cette
figure a initialement été présentée par Derby (1992) pour établir une corrélation entre la
contrainte d’écoulement en régime stationnaire et la taille de grain durant la
recristallisation. Les données ajoutées proviennent pour le cuivre pur de I'étude réalisée
précédemment (nommée sur la courbe : Pougis, 2013). Pour les autres matériaux, les
données proviennent de la littérature (Wetscher et al., 2005 - Vorhauer et al., 2005 -
Bouaziz, 2010 - Bachmaier et al., 2010 - Arzaghi et al., 2012). Les données

correspondantes aux matériaux a grains ultrafins (UFG) sont positionnées dans
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Chapitre 5 - Modélisation de I'affinement de microstructure

I'intervalle défini par Derby. Il semble donc clair que l'affinement de la microstructure
peut étre classifié comme un processus de recristallisation.
La droite rouge correspond a la régression linéaire des données ajoutées des

matériaux UFG. L’équation de la droite est de la forme :

B _
Os _ [ﬁj avec { =044 (5.12)
b B=—0.47

Le coefficient de corrélation est R* =0.92. Le coefficient S correspond a la loi de Hall
et Petch (1951 - 1953) utilisée dans le domaine de déformation a froid puisqu’on retrouve

le terme ,/dg au dénominateur.

Cu UFG (Wetscher et al.. 2005 & Pougis, 2013)
Cu high strain rate (Andrade et al., 1994)
Fex UFG (Wetscher ef al., 2005 - Vorhauer et al., 2005 & Bouaziz, 2010)
Al-3%Mg UFG (Bachmaier et al., 2010)
A Al1050 UFG (Arzaghi, 2012)

A Acier 1
“5 ¥ Acier 2
SE A Acier 3
g 5 ¥ Fer
o Bl = Nickel
g E/ ¢ Cuivre
\8 ® + Magnésium
:U \% O FeS
= ,?."6‘ O NaCl
+ E ® NaNOS
g B + Olivine 1
< g X Olivine 2
a = B Glace
O 3 L - — - o ~ ~ ~
] . a=0,6 - ~
@ 1 Domaine UFG ~ .
10_5 D L R R, L s | >
102 103 104 105 106 107 108

Taille de grain normalisée (D /b)

FI1G. 5.32 — Relation de Derby entre la taille de grains moyenne et la contrainte
d’écoulement normalisée associées a la recristallisation dynamique en régime

stationnaire (Derby, 1992).
Par la suite, une analyse de la structuration des dislocations a partir de mesures

obtenues en collaboration avec 1I'Ecole de Mines de Saint Etienne (annexe E) sera

présentée. La distance entre deux dislocations peut étre définie par la relation :
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L:\/% (5.13)

ou p est la densité de dislocations. Le nombre de dislocations dans un grain est exprimé

par :

N = 3(%)2 (5.14)

ou d est la taille de grain. Cette relation est valide en supposant une distribution
homogene des dislocations dans le grain. Les résultats expérimentaux obtenus pour les
deux matériaux sont synthétisés dans le tableau 5.3. Les valeurs correspondantes a la
densité de dislocations et la taille de cristallites sont mesurées avec la technique des
rayons X. Les cristallites peuvent étre définies comme des domaines de diffraction
cohérente. Peu de défauts sont présents a I'intérieur de ces domaines. La désorientation
entre deux domaines cohérents peut étre tres faible. Il ne faut pas les confondre avec la

notion de grain. La méthode et les résultats sont présentés dans 'annexe E.

Parametres  Global Grain Cristallite par RX
a 0.25 -

b [m] 2.56x107"°

7 [MPa] 500 - -

d [nm] - 270 24.5+2

V [nm?] - 1x107 7700

p [m?] - 2.3x10"” £0.7 2.3x10" +0.7

L [nm] - 36+5 36 +5

N 169 +£51 1.4+0.2

TAB. 5.3 — Synthese du calcul du nombre de dislocations N dans un grain UFG obtenu

dans le cuivre déformé a saturation.

Le tableau 5.4 synthétise les valeurs de taille de grain, cristallite et densités de
dislocations obtenus grace a deux procédés de SPD différents relevés dans la littérature.
Les tailles de grains obtenues avec le procédé ECAE sont 1égérement inférieures a celles
par HPTT. En revanche, les tailles de cristallite et densités de dislocations mesurées

apres le procédé HPTT sont bien inférieures a celles de la littérature.
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Matériau Procédé d,, . o J— )
[nm] [nm] [10* m-2]
Cuivre pur ECAP 200 - 220 64 - 75 21-26
HPT 160 75 37 - 40
HPTT 270 24.5 23

TAB. 5.4 — Comparaison de tailles de grain , taille de cristallites et densités de
dislocation pour le cuivre relevés dans la littérature (Gubicza et al., 2005 - Setman et al.,

2008 - Gubicza et al., 2009 - Gubicza et al., 2011) par rapport a HPTT.

On peut voir a partir de données mesurées que la longueur entre les dislocations
correspond presque a la taille de domaine. En effet, une distribution homogéne des
dislocations dans un grain implique que la taille de domaine est égale a la distance entre
dislocations.

Nous avons vu grace a la technique d’analyse EBSD que la taille de grains minimale
est de 270 nm (figure 5.29). Cependant, les mesures effectuées par diffraction des rayons
X ont mis en évidence une taille de cristallites bien inférieure a cette valeur, soit 25 nm
(tableau 5.3). On rappelle que ces deux méthodes ne livrent pas les mémes types
d’informations. Ces résultats ne sont donc pas contradictoires. Afin de valider ces
résultats, nous avons mis en place une étude complémentaire utilisant la microscopie
électronique a balayage. Afin de mettre en évidence la présence des faibles
désorientations entre cristallites dans les grains, un détecteur QBSD (Quadrant Back
Scattering Detector) a été utilisé. Il posséde une résolution angulaire importante et est
sensible & lorientation cristalline et a la chimie du matériau. Etant donné que nous
étudions un cuivre pur, on peut dire que les variations qui seraient observées
proviennent d’une différence d’orientation. La résolution spatiale est, quant a elle,
dépendante de la tension d’accélération et du matériau étudié.

La figure 5.33 représente deux images a fort grandissement de I’échantillon déformé a
500° de rotation par HPTT dans le plan de cisaillement. Sur ces images, nous confirmons
la présence de grains fortement désorientés possédant une taille de 'ordre de 250 nm. De
plus, a trés fort grandissement (figure 5.33b), cette image met en évidence la présence de
domaines faiblement désorientés ayant un diameétre moyen compris entre 20 et 40 nm.
La figure 5.33b souligne la présence de ces domaines uniquement dans le grain
« central » car son orientation par rapport au détecteur nous place dans des conditions
d’observations optimales. Ce phénomeéne est également observé au sein des grains ayant
une orientation proche. On peut raisonnablement penser que ces domaines

correspondent aux cristallites de 30 nm mesurées par la technique des rayons X.
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Taille de 30 nm
domaines -

FIG. 5.33 — Images MEB (BSD) sous une tension d’accélération de 20kV et une distance

de travail de 6.2 mm a) de ’échantillon de cuivre déformé a saturation et b) un zoom.

A partir des résultats présentés ci-dessus, on peut conclure qu’il n’y a plus de cellules
de dislocations dans le matériau. Autrement dit, la taille de cellule est égale a la taille de
grain. Néanmoins, la densité de dislocations est trés grande. Il faut distinguer deux
types de dislocations: les "statistiques" qui donnent pas une désorientation accumulée et
les GND qui appartiennent au courbure du réseau. La quantité de ces dernieres peut
étre estimée a partir de la courbure mesurée (Beausir & Fundenberger, 2011) par la
technique EBSD. La méthode utilisée originalement a été proposée par Pantleon (2008).
Ce type de dislocations permet d’accommoder les désorientations entre les zones
dépourvues de dislocations. La figure 5.34 présente les cartes pour ’échantillon de cuivre
déformé a saturation. On peut noter que les quantités calculées sont dépendantes de la
préparation (polissage) et du pas de mesure par rapport a la taille de grain (Jiang et al.,
2013). Des intensités locales sont relevées dans quelques grains (légérement plus sur le

coté extérieur). On peut supposer qu’il reste une faible possibilité d’affinement de la
microstructure. La densité de dislocations moyenne est de 1.4x10” sur le coté intérieur.
On peut tout de méme noter que la densité moyenne est trés faible par rapport a la
densité maximale mesurée (2.3x10"” m™) signifiant quil n’y a pratiquement plus de

GND dans le matériau saturé. On peut comparer les valeurs de densité GND
déterminées a saturation avec les valeurs mesurées a une déformation plus faible

publiée par Gu et al. (2012) dans le méme matériau. Ces auteurs ont relevé une densité
GND moyenne de 4.38x10" m™ pour y=2; ce qui est plus de 5 ordres de grandeur plus

grand. On peut donc conclure que le processus d’affinement est stoppé a la taille limite

car il n'existe plus de GND pour continuer la CDRX.
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Une seconde hypotheése basée sur la mobilité des joints de grains peut étre formulée.
L’intensité maximum relevée sur les cartographies de la figure 5.34 de 1.2x10"° m® au
maximum peut signifier qu’il reste une possibilité de fragmentation supplémentaire.
L’état de stabilité (taille limite moyenne) est atteint lorsque 'augmentation de la taille
de grains (par le déplacement des joints de grains) compense la diminution

(fragmentation).

1 pm

0 04 0.8 12][x10%m?
[ aaaamme |

FIG. 5.34 — Cartes de la norme des dislocations géométriquement nécessaires de

T’échantillon de cuivre déformé a 500° de rotation sur le coté intérieur.

L’affinement de la microstructure implique DIexistence des dislocations
géométriquement nécessaires supplémentaires dans le matériau. Cela entraine une
augmentation de l’écrouissage (de maniere linéaire). La figure 5.35 illustre le taux
d’écrouissage df/d}/ pour I'échantillon de cuivre déformé a saturation. On retrouve
I’écrouissage du stade IV constant en fonction de 7. Le stade V correspond a un

écrouissage progressivement nul puisque le matériau atteint une saturation de la

contrainte. Le point de la courbe de Derby est situé lorsque le taux d’écrouissage est nul.
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FIG. 5.35 — Courbe de Kocks-Mecking correspondant au coté intérieur de I’échantillon de
cuivre déformé a saturation. La courbe d’écrouissage correspondante est représentée sur

la figure 5.3b.

Par la suite, nous allons examiner la signification des mesures densité de dislocations
par rapport a 1'état saturé. Deux relations simples permettent de quantifier la contrainte
d’écoulement en fonction de la taille de grains ou de la densité de dislocations. La
premiére expression est appelée « relation de Hall-Petch. Il a été vu précédemment que

les points des matériaux UFG sur la courbe de Derby correspondent a cette relation :

T=7,+ (5.15)

K
Jd

Pour le cuivre déformé a saturation, il est possible de déterminer la contrainte
d’écoulement. La constante 7, représente la contrainte d’écoulement dans le cas du
cuivre ayant une taille de grain infinie. Selon les données de la littérature, cette
constante peut étre considérée comme nulle. La constante K peut étre déterminée a

=36um et 7

partir de I’état initial du matériau soit d, .. =40MPa pour le cuivre

init
recristallisé. La constante vaut alors K =277 MPa,/jum . La contrainte d’écoulement est

alors simplement déterminée a partir de la taille de grain a saturation (d=270nm) soit
=533 MPa. Cela correspond bien a la valeur mesurée sur la figure 5.25. Cette analyse

montre que la relation H-P est valable pour notre matériau UFG.
La seconde expression représente la contrainte d’écoulement en fonction de la densité

de dislocations (relation de Taylor, voir expression 5.4) :
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r = aMGb\p (5.16)

La constante M a été ajoutée aux relations précédentes et représente le facteur de
Taylor prenant en compte l'effet de texture. Pour une déformation en cisaillement, il est
égal a 1.65 (Estrin et al., 1998). La constante « pour la torsion du cuivre est égale a 0.5
(Ungar et al., 1986). Cette derniére peut évoluer en fonction de la répartition de la
densité de dislocations. Une répartition hétérogéne conduit a des valeurs plus faibles car
la contrainte macroscopique diminue a cause de la répartition mur/cellule. Ainsi, elle est
environ égale a 0.25 lorsque les dislocations s’empilent aux joints de grains. On obtient
donc que la contrainte d’écoulement en cisaillement 7 a partir de la relation de Taylor
est égale a 464 MPa.

Les deux prévisions, basées sur les relations d'H-P et de Taylor sont de la mesure
expérimentale, ce qui nous conforte dans notre hypothése d'une distribution uniforme de
dislocations a l'état saturé. Il est alors opportun de poursuivre avec une analyse des
équations différentielles du modele d'écrouissage Estrin-Toth a I'état de saturation.

Les équations différentielles décrivant ’évolution des dislocations (Estrin et al., 1998 -

Té6th et al., 2002) sont définies comme suit :

-1/n
. . 1 P . . 67, b4 .
= - g _ﬂ c - _kO (_CJ o (517)
p. = \/5 b 7 —bd(l—f)é 7, VP
. 67,11 31— )P, (7 o

La contribution des GND est négligée dans ces équations a la saturation. Dans

I'hypothése de Taylor d'une structure de cellules a deux phases :

Ve=Vu=V, (5.19)
ou y, est la vitesse de déformation en cisaillement résolue. A I'état de saturation, on peut
dire :

p£.=0 et p =0 (5.20)

Ces conditions permettent d’écrire :

-1/n

.1 NP . .. 6y, 2 .

O=a"—= v, =B %—%(Z—J Y Pe (5.21)
3 b bd(1-f)*  \7
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67, (1) /A e A N

0=4 bdf /b 0

. -1/n
[3—10] 7P, (5.22)

Yo
Suite aux mesures de densités de dislocations réalisées sur I'échantillons déformés a
500° de rotation, on peut considérer cette densité comme homogéne (soit

p=2x10" m® ). On peut ainsi écrire :

1 Jp . 6

. N\"Un
0=q LVP _ _p |1 5.23

_ % _ -1/n
] ot ) - ¥80 ’w;weo[&J p (5.24)
bf o 2
En simplifiant, on obtient :
. v _
a 63| 1 (1-7)y*| 3(1-f) (5.25)

B dp (1_f)%+ f ’ f

Connaissant la taille de grains d et la densité de dislocations p, on peut lier le
rapport a*/ B a la fraction volumique des murs. La simulation d’écrouissage aux

déformations plus faibles permet d’obtenir un rapport 0{*/ S . En résolvant ’équation
5.25, on obtient, pour ce rapport, les fractions volumiques correspondantes (tableau 5.5).

f, et f, correspondent aux deux solutions de I'équation 5.25. Le rayon r, délimitant la

paroi intérieur/mur est défini par :

- %(1 )" (5.26)
Matériau d p o / Yix f; f,
[nm] [1014 m-Z]
Cuivre pur 270 23 5 0.50 0.99
Acier IF 360 10 2.2 0.83 0.93

TAB. 5.5 — Valeurs des fractions volumiques simulés pour le cuivre pur et I'acier IF

(Mathis et al., 2011).

D’apreés les valeurs du tableau, la paroi de dislocations occupe pratiquement tout le

grain a l'état saturé de la taille de grain. Les valeurs sont beaucoup plus importantes

que la fraction originale prévue par le modéle f,. La figure 5.36 représente la géométrie
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d’'une cellule. Plus la fraction volumique des murs est importante, plus le rayon r, tend

vers 0.

Cellule

Intérieur

F1G. 5.36 — Schéma représentant une cellule de dislocations.

On peut conclure également que parmi les deux solutions pour la fractions volumiques

de murs présentés dans le Tableau 5.5, on peut raisonnablement retenir que les valeur

de f,. En effet, la taille de domaine cristallite mesurée par rapport a la taille de grain

exige que la fraction volumique des parois soit presque 1.
A partir de cette analyse, une évolution possible de la fraction volumique des parois se

dégage de la fagon suivante. Le modele d'Estrin-Téoth est basé sur I'évolution de la

fraction volumique f asymptotique des parois de dislocations :
f=1f+(fh-1.)exp(-2./7,) (5.27)

ou f, est la fraction volumique initiale, f, la fraction asymptotique, ¥, est la déformation
en cisaillement résolue et 7. décrit la vitesse de diminution de 'asymptote. En revanche,

on observe qua l'état de saturation, les équations 5.17 et 5.18 meénent a une
augmentation de la fraction volumique. La figure 5.37 représente une évolution possible

de la fraction volumique durant un procédé d’hyperdéformation.
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FIG. 5.37 — Proposition de I’évolution de la fraction volumique des murs de cellules

durant ’hyperdéformation.
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5.3 Conclusion

Ce chapitre nous a permis de modéliser 'évolution de la microstructure dans les
procédés SPD. Un code polycristallin basé sur le modéle de Taylor a tout d’abord été
utilisé et modifié pour représenter la texture, la taille moyenne de grains, sa
distribution. Ce modeéle prévoit que 'affinement est produit par une courbure du réseau
dans le grain qui entraine la fragmentation.

Ce modele néglige en revanche des effets comme le maclage (important dans les
matériaux hexagonaux), les macros et micros bandes de cisaillement pouvant aussi
conduire a la fragmentation. Les résultats sont tout de méme cohérents et permettent de
reproduire dans une certaine mesure le comportement du polycristal sous de trés
grandes déformations.

Ce principe de courbure de réseau pourrait étre appliqué a d’autres modeles comme
un code autocohérent. Ce dernier permet de mieux prendre en compte I'effet des voisins.
Cela permettrait également d’avoir accés a un panel de modéles dérivés comme les
approches statique, tangente ou sécante (décrites en partie bibliographique).

La deuxiéme partie a consisté a introduire la taille limite de grains accessibles par les
procédés SPD. Nous avons mis en évidence leffet négligeable de la vitesse de
déformation pour le cuivre pur. La taille limite est atteinte lorsque la contrainte
d’écoulement sature. Une bonne concordance existe entre les tailles limites obtenues a
saturation et la courbe de Derby utilisée pour la recristallisation. En effet, le processus
d’affinement peut étre considéré comme de la recristallisation continue (CDRX). Il a été
mis en évidence une relation entre la taille limite de grains et la taille de cristallites. La
saturation de la microstructure signifie qu’il y a un nombre trés faibles de dislocations
dans les cristallites. La longueur entre dislocations est environ égale a la taille de
domaines cohérents. En conséquence, il existe une répartition homogéne des
dislocations.

Pour terminer, il a été démontré que 'atteinte de cette taille limite de microstructure,
engendrerait nécessairement une augmentation de la fraction volumique des murs de

cellules (proche de 0.9). Cela n’a pour I'instant été démontré que théoriquement.
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Conclusions générales

La recherche présentée dans ce document se concentre sur la fragmentation de
métaux (acier IF et cuivre pur) dans les procédés SPD (Severe Plastic Deformation). Le
procédé utilisé est HPTT (High Pressure Tube Twisting); il permet de nano-structurer
des échantillons de forme tubulaire par une déformation plastique extréme, sous une

grande pression hydrostatique sans modification de la géométrie globale.

Dans cette étude, des moyens expérimentaux ont été mis en ceuvre pour permettre la
production d’échantillons. Pour cela, un premier dispositif a été con¢gu pour permettre
Iexploitation du procédé HPTT. Il permet de déformer des tubes de diamétre intérieur
14 mm, de hauteur 7 mm et une épaisseur de 1 mm. Ces dimensions sont trop petites
pour avoir des applications industrielles directes. C’est pour cela qu'une étude sur le
fluotournage a permis de montrer qu’il est possible de mettre en forme ces matériaux
nanostructurés. Un ensemble de capteurs est positionné pour le suivi de parameétres
comme le couple résultant, la pression hydrostatique appliquée ou le déplacement axial.
L’entrainement en rotation de ’échantillon se fait par adhérence avec les matrices. Pour
étudier ce parameétre, un second dispositif a été réalisé pour étudier le frottement sec en
condition quasi-statique sous hautes pressions apparentes (Jusqu'a 1GPa). Il a été
montré que le coefficient de frottement présente une forte dépendance de la rugosité et
de la pression. La valeur moyenne des coefficients de frottement statique et cinématique
diminuent avec 'augmentation de la pression. La dépendance a la pression est plus
1mportante pour des surfaces sablées (utilisées dans le procédé HPTT) que des surfaces

rectifiées.

Une modélisation de la déformation et des contraintes intervenants dans le procédé
HPTT a été proposée. Un modeéele analytique basé sur des considérations simples a

permis d’étudier le gradient de déformation présent dans I’épaisseur du tube. Il n’est, en
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revanche, pas capable de représenter la pression hydrostatique dans la hauteur du tube,
le couple résultant et la présence d’oreilles. Pour cela, un second modele, par éléments
finis, a été réalisé. Il permet d’étudier ces parameétres et d’approfondir la connaissance de
I'hétérogénéité de déformation dans la hauteur du tube. Particuliérement, ces calculs ont
montré que la pression hydrostatique devient homogéne pendant la déformation

plastique.

Les échantillons d’acier IF produits par ce procédé ont été étudiés. Les méthodes
expérimentales utilisées étaient la Microscopie Electronique a Balayage (MEB) pour
I'analyse des microstructures, la mesure de textures par rayons X et la compression
d’anneaux pour évaluer le comportement mécanique. Les microstructures apres
différentes déformations ont été examinées. Plus la déformation est importante, plus les
grains sont fragmentés et deviennent équiaxiaux. La désorientation entre les grains
augmente avec la déformation pour approcher une distribution aléatoire aux

déformations extrémes. La taille de grains atteinte apres une déformation de y =13 sur

le coté intérieur du tube est d’environ 230 nm. La position des axes de désorientations
dans le repéere macroscopique a été étudiée. Il a été remarqué que la direction transverse
au cisaillement est une direction fortement privilégiée durant le processus initial de
fragmentation. Les axes ont tendance a se redistribuer de facon plus homogéne dans
lespace aux déformations extrémes.

Les textures cristallographiques ont été mesurées dans 1’épaisseur du tube. Des
textures de cisaillement développaient des intensités faibles. Nous avons identifié que le
glissement cristallographique est bien a 'origine de la fragmentation.

Le comportement mécanique des tubes nano-structurés a été investigué par mesures
de dureté et par compression d’anneaux. Une amélioration de 3.5 a 4.5 fois de la limite

élastique a été observée pour les échantillons hyper-déformés.

Une modélisation de l'affinement des microstructures a été effectuée. Pour cela, un
modeéle de fragmentation basé sur un code polycristallin de type Taylor a été utilisé. Le
principe général de ce modeéle prévoit une courbure du réseau conduisant a la
fragmentation. Il permet de modéliser la texture, la taille moyenne de grains et sa
distribution.

La recherche concernant la fragmentation pose évidemment le probleme de la taille
limite atteignable par ces procédés. Nous avons examiné leffet de la vitesse de
déformation et avons trouvé que c'était négligeable. En revanche, la saturation de la

contrainte d’écoulement a été proposée comme admissible pour l'atteinte de la taille
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limite. De bonnes concordance ont été mises en évidence entre la courbe de Derby,
utilisée pour la recristallisation dynamique et les matériaux UFG a saturation. Cest
pourquoi, on peut établir que le processus de fragmentation peut étre défini comme un
cas particulier de la recristallisation : la recristallisation dynamique continue (CDRX).
Dans une étude en collaboration avec I'Ecole des Mines de Saint Etienne, il a été
souligné la relation entre la taille limite de grains, de cristallites et la densité de
dislocations. A cet état, la distance entre dislocations est environ égale a la taille de
domaines cohérents (taille de cristallites) en considérant une répartition homogene des
dislocations. Pour terminer, nous avons proposé que latteinte de cette taille limite
engendre une augmentation de la fraction volumique trés importante des murs de

cellules.

Différentes perspectives sont envisagées afin de répondre aux questions non résolues :

— La microstructure d’autres matériaux peut étre affinée par le procédé HPTT. A

ce jour, les matériaux testés sont des alliages d’aluminium, le cuivre pur, I’'acier

IF et le magnésium. Des matériaux plus durs pourraient étre utilisés. Pour

cela, des modifications du dispositif expérimental doivent étre réalisées pour
permettre cela.

— Des études pour accroitre la taille des échantillons HPTT doivent étre
examinées. Par exemple, une augmentation importante de la longueur des
tubes peut étre réalisée en utilisant d'autres configurations des matrices. Cela
permettrait une augmentation au moins par un facteur 2. Le procédé de
fluotournage appliqué sur les tubes déformés par HPTT peut également
augmenter considérablement la longueur de tubes.

— L’étude sur le frottement a haute pression est tres récente et seul l'acier IF a
été caractérisé. De nombreux matériaux peuvent aussi étre étudiés et
principalement ceux utilisés durant les procédés SPD.

— Le comportement mécanique des matériaux nano-structurés doit étre
investigué plus profondément sous d’autres modes de chargement. Par exemple,
la résistance latérale des tubes ou la résistance a la fatigue.

— Des modélisations de l'affinement de la microstructure complémentaires
doivent étre réalisées pour reproduire plus fidélement le comportement des

polycristaux. D’autres modeles peuvent étre établis. Ils devront prendre en
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compte plus fortement l'influence des grains voisins et la topologie du
polycristal. Par exemple, des calculs par éléments finis peuvent étre mené a
bien avec des conditions de voisinage précises pour étudier cet effet.

L’étude de la taille limite doit étre étudiée plus profondément. La présence des
domaines homogénes (cristallites) dans les grains saturés peut étre étudiée par
Microscopie Electronique a Transmission (MET) ou FIB (Focused Ion Beam) qui
permettent des résolutions avancées.

L’augmentation de la fraction volumique des murs des cellules de dislocations a
été proposée théoriquement dans cette recherche. Des recherches
supplémentaires doivent étre menées pour vérifier la validité de cette

hypothése expérimentalement.



Annexe A

Mise en forme de matériaux UFG

Les procédés de grandes déformations plastiques permettent d’améliorer certaines
propriétés de métaux par I'affinement de leur microstructure. La déformation appliquée
leur confére une limite élastique plus élevée mais une perte de la ductilité est observée.
Il est commun d’établir les échantillons utilisés dans les procédés de SPD comme ayant
leur forme finale et donc préts a I’emploi. Néanmoins, il peut étre utile, notamment pour
des applications industrielles, de modifier la géométrie de la piece apres affinement de
sa microstructure. Différentes études ont permis d’étudier la formabilité des matériaux a
grains ultrafins — UFG (Poortmans & Verlinden, 2005 - Han et al., 2008 - Yoda et al.,
2011 - Taylor et al., 2012). Ces études ont permis d’étudier le comportement sous divers
modes de déformation. Peu de travaux ont été réalisés pour mettre en forme ces
matériaux UFG. Yanagida et al. (2008) ont mis en forme des micro-vis en acier
déformées au préalable par ECAE et laminage. Des implants en titane pur ont été
réalisés par des équipes russes (Valiev, 2006). Ces formes finales sont réalisées par
usinage. En revanche, des essais de micro emboutissage ont été réalisés sur des

échantillons de cuivre UFG par Té6th et al. (2010).
A.1 Principe

L’objectif de cette étude est de mettre en forme des matériaux UFG. Le matériau
étudié est un acier IF. Pour cela, le procédé de fluotournage est choisi. C’est un procédé
incrémental qui permet de réaliser des piéces axisymétriques (symétrie de révolution)

sans production de copeaux. La figure A.1 illustre un exemple de fluotournage manuel.
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La piéce est fixée sur un mandrin en rotation. Un outil fixe est positionné latéralement a
la piece. L'outil se déplace suivant 'axe de rotation pour mettre en forme la piece sur le
mandrin. Ce dernier peut avoir une forme conique ou cylindrique. De trés nombreux
parameétres influencent la réussite du procédé comme la vitesse d’avance et de rotation,
la géométrie finale, 'épaisseur de chaque passe, la force appliquée, la forme de I'outil. On
peut aussi parler de « repoussage ». La principale différence est causée par la réduction

ou non de I'épaisseur de la piéce.

PROGRESSIVE
STAGES

MACHINE I
HEAD

J_ B

Manual force

FIG. A.1 — Fluotournage conventionnel manuel (Avitzur, 1983).

Dans le bt d’étudier I'aptitude au fluotournage de matériaux UFG, il est nécessaire
de préparer des échantillons ayant subi un affinement de leur microstructure. En
conséquence, trois procédés sont choisis : le laminage (avec une réduction de 70%), ECAE
(une et trois passes route A) et HPT (30° et 180° de rotation). Ces échantillons
permettent d’obtenir différents états de déformation (illustré dans le tableau A.1) ainsi

que différentes anisotropies.

Laminage ECAE 1P ECAE 3P HPT 30° HPT 180°
& 1.22 1.15 3.45 1.01 6.05

eq

TAB. A.1 — Récapitulatif des déformations imposées par les procédés d’hyperdéformations

utilisés.
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Les « pastilles » permettant de réaliser le fluotournage doivent étre des pastilles
cylindriques de diamétre 20 mm et d’épaisseur 3 mm. Elles sont donc prélevées dans les
échantillons des procédés précédemment cités. Le sens de prélévement est illustré sur la
figure A.2 pour le laminage et ECAE. Pour ce dernier, dans le but d’éviter les efforts de
poussée trop importants, I’échantillon d’acier a étudier est placé entre deux portions de
cuivre (plus doux). Les échantillons utilisés pour le procédé HPT sont déja des pastilles
de diameétre 20 mm.

Le chemin de déformation durant le fluotournage est différent de celui réalisé par les
procédés d’hyperdéformations. Cela doit permettre de poursuivre la déformation et ainsi

éviter la rupture durant la mise en forme.

Echantillon

FIG. A.2 — Position de I'extraction des échantillons aprés a) laminage et b) ECAE.

Les outils utilisés pour réaliser la mise en forme par fluotournage, comme l'illustre la
figure A.3, d’'un échantillon (1) sont :
— un mandrin (2) de diamétre 10 mm,
— une contre-pointe (3) avec un embout plat pour appliquer la contre-pression et
ainsi maintenir ’échantillon sur le mandrin,
— une molette (4) de diameétre 60 mm, libre en rotation pour appliquer la

déformation.

Le montage est positionné sur un tour d’'usinage « standard » pour une rapidité de
mise en place. Les étapes du procédé sont illustrées sur la figure A.3. L’échantillon
s’écoule sur le mandrin par l'application d'une force « ponctuelle » de la molette. Cette

derniére est libre en rotation pour réduire le frottement au contact de ’échantillon.
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F1G. A.3 - Etapes du procédé de fluotournage : a) position initiale, b) écoulement du

matériau sur le mandrin et ¢) formation de la coupelle.

A.2 Résultats

La mise en forme du matériau UFG par un procédé comme le fluotournage permet de
conserver une microstructure affinée et ainsi des propriétés mécaniques élevées. La
figure A.4 illustre le gain de dureté par les différents procédés d’hyperdéformations. Une
amélioration de 2-2.5 fois est observée pour les procédés de laminage et ECAE et HPT.
On peut noter une diminution de la dureté du matériau apres fluotournage. Cela est
probablement causé par le changement du chemin de déformation imposé par le
fluotournage par rapport au procédé SPD.

La figure A.5 représente une image, réalisée avec un Microscope Electronique a
Balayage (MEB), représentant la microstructure dans 1’épaisseur de la coupelle formée
sur le co6té intérieur (contact avec le mandrin) et extérieur (contact avec la molette). La
microstructure affinée est conservée. De plus, le coté extérieur en contact avec la molette
a été entrainé par cette derniére puisquon observe des lignes d’entrainements
caractéristiques du frottement. Ce phénomeéne a également été observé sur des montages
différents de fluotournage (Mohebbi & Akbarzadeh, 2010). C’est aussi pour cela que des
valeurs de dureté sont systématiquement plus grandes sur le coté extérieur qu'intérieur

des coupelles fluotournées (figure A.4).
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FIG. A.4 — Mesures de dureté des échantillons d’acier IF apreés les différents procédés

d’hyperdéformations et fluotournage.

10 pm

F1G. A.5 — Images MEB d’'un échantillon d’acier IF aprés ECAE (3 passes) + aprés

fluotournage a) coté intérieur et b) coté extérieur.

Afin de mieux comprendre la formabilité de ces matériaux par fluotournage, les
Courbes Limites de Formage (CLF) associées a des modes de déformation sont souvent
utilisées (figure A.6). Les CLF a striction sont préférées a celles a rupture pour des
raisons de tenue mécanique. Il existe deux méthodes pour déterminer ces courbes :

— par des essais mécaniques dans différentes directions,

— par des simulations numériques a partir des textures mesurées.
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€1

Rétreint Traction plane
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FIG. A.6 — Schéma d’'une Courbe Limite de Formage (CLF).

Dans les procédés de mise en forme courants, on retrouve différents états de
déformation : le rétreint, la traction plane et l'expansion (figure A.7). Chacun d’eux

correspond a une position sur la CLF (figure A.6).

a) b) c)

FIG. A.7 — Modes de déformation dans les procédés de mise en forme (en noir —initial et

en bleu - final) : a) le rétreint, b) la traction plane et ¢) 'expansion.

Le fluotournage est un procédé impliquant principalement du rétreint, soit un
domaine limité par les droites (en utilisant I'incompressibilité du matériau) :
—(r+1)
& =——"7-=>¢, et g =0 (A.1)
r
ou r est le coefficient de Lankford (ou d’anisotropie). Ce parameétre permet donc
d’évaluer la formabilité d’'un matériau. Le coefficient de Lankford est donc étudié pour

les différents échantillons (initial, ECAE et HPT). Le code VPSC (Visco-Plastic Self

234



A.2 - Résultats

Consistent) a été utilisé a cet effet. Il peut étre déterminé par simulation d’'une traction
uniaxiale a partir des mesures de textures expérimentales des échantillons. Ce modele
permet de relever la déformation induite par la texture du matériau. Le calcul est réalisé
a différents angles sur I’échantillon. Les résultats sont présentés sur la figure A.8.
I’échantillon initial possede un coefficient de Lankford relativement constant (= 1) sur la
plage de mesure réalisée. En revanche, les deux échantillons ECAE a une et trois passes

(respectivement y égal a 2 et 6) sont beaucoup plus anisotropes malgré une valeur

moyenne du coefficient plus élevée. Cette forte anisotropie est problématique pour une
déformation homogéne durant le procédé de fluotournage. Les échantillons déformés par

le procédé HPT a 30° et 180° de rotation (respectivement » égal a 1.75 et 10.5 sur le

rayon extérieur) possedent un coefficient de Lankford moyen moins élevé. En revanche,
les variations d’amplitude en fonction de la position angulaire sont plus faibles. Cela est
fortement apprécié pour la mise en forme ultérieure par fluotournage car le matériau

Initial est plus isotrope.

4.0 ——

. Initial
35T ——ECAE 1P - - - ECAE 3P
50l ——HPT 30° - --HPT 180°

Coefficient de Lankford

0.5 i

0.0 N T T Y N R R R R
0 20 40 60 80 100 120 140 160 180

Angle [°]

FIG. A.8 — Variations du coefficient de Lankford des échantillons apreés

hyperdéformations (ECAE et HPT) obtenues par simulations.

Des défauts apparaissent dans 1’échantillon formé par fluotournage. La figure A.9
représente les échantillons formés et les différents défauts observés. Deux types de
défauts sont observés: fissure au fond et sur le coté latéral. Il est remarqué que
I’épaisseur de la passe durant l'opération de fluotournage est importante pour éviter la

rupture de I’échantillon. Néanmoins, les défauts persistent en fonction de I’échantillon
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choisi. Les deux défauts sur les figures A.9a et A.9b correspondent aux échantillons
déformés par ECAE. En revanche, la figure A.9c correspond a I’échantillon déformé par
HPT a 180° de rotation (soit ¥ égal a 10.5). L’échantillon est initialement déformé plus
fortement mais la stabilité du coefficient de Lankford permet une meilleure mise en
forme. Cest donc l'isotropie de l’échantillon qui permet une mise en forme correcte

(I'écrouissage étant épuisé lors de pré-déformation).

a) c)

FIG. A.9 — Défauts dans les échantillons d’acier IF aprés fluotournage a) fissure au fond,

b) fissure sur le c6té latéral et c) sans fissure.

A.3 Conclusion

Il a été montré qu’il est possible de mettre en forme des matériaux nanostructurés par
une hyperdéformation préalable. Le fluotournage est une solution possible pour cette
mise en forme. Le gain des propriétés mécaniques est conservé durant le procédé. Les
déformations imposées par le fluotournage sont supérieures a celles réalisées par les
exemples de la littérature. Le choix du procédé d’hyperdéformation est treés important
puisqu’il conditionne la réussite de la mise en forme ultérieure par fluotournage

(anisotropie causée par la texture du matériau).
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Annexe B
Détermination des axes de

désorientations

B.1 Définition

Les désorientations sont un parameétre important dans 1'étude des microstructures
nanostructurées qui définissent les joints de grains. Un joint de grain est considéré

lorsqu’un angle de désorientation € de plus de 5° est présent entre deux grains A et B.

L’axe, autour duquel I'angle est défini, est appelé axe de désorientation V . La matrice

de rotation Ag permet le passage de l'orientation du grain A au grain B. La figure B.1

1llustre cette représentation.

OCA K

FIG. B.1 — Schéma de représentation d'un axe de désorientation.
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On peut définir les repéres suivants :

Ogenansition = QE
cristal A = QCA (B 1)
cristal B = OcB

onsidérant deux grains A et B voisins, la matrice de désorientation s’écrit :
C d td g AetB , 1 t ded tat Ag sécrit

Ag=g,g) soit A =g.g (B.2)

ou g, estla matrice de rotation passant du repere de Iéchantillon au repére du cristal A
et g estla matrice de rotation passant du repere de I'échantillon au repere du cristal B.

L’équation B.2 aurait pu étre définie dans l'autre sens. En effet, Ag est exprimé soit

dans le repére du cristal A avec AgA B=ng;11 soit le repére du cristal B avec
_—_— A = =

-1 " L ez . .
AgB " =848 - Ces deux quantités sont en réalité égales au signe de l'axe pres. Les
p— 5 = =

rotations se font avec I'axe « positif » ou « négatif » d’'un repére a 'autre.

De cette matrice Ag, I'angle 0 et Taxe V de désorientation peuvent étre calculés :
6 =cos™ [(tr(A_g)—l)/Z} (B.3)

[(Ag:sz —Ag23), (Ang - Agsn)’ (Agm _Agm)]

K:[u, v,w]: - - -
\/(Agsz _AgZS) "‘(Ang - Agsn) + (Ag21 - Agm)

(B.4)

Chaque orientation posséde de par la symétrie cubique 24 orientations équivalentes.
Pour un angle de désorientation € donné, il existe donc 24 x 2 axes équivalents soit 48.
On recherche ensuite 'axe qui est dans le triangle standard. Il en existe en réalité 2
(inverses I'un de l'autre). Ces axes sont ensuite projetés dans le repere de I'échantillon

O, pour visualiser si une direction particuliere se dégage.

B.2 Exemple

Un exemple de représentation des axes de désorientation dans le repére échantillon

est réalisé pour deux orientations A et B dans le tableau 0.1.
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o [°] ¢ [°] 9, [°]
Grain A 102.9 29.41 154.93
Grain B 268.73 55.32 7.29

TAB. B.1 — Exemple d’orientations pour deux grains A et B

La figure 0.2 représente la projection des axes de désorientation dans le repere de

I'échantillon O . Les projections utilisant le passage par le grain A (AgA B) et par le
= —A->
grain B (Ag ) sont tracées. Le sens du passage n’influe pas puisque les projections
——B—>A

sont identiques. 24 axes sont représentés (48 en prenant en comptant le sens de I'axe).
Ils sont tous symétriquement équivalents et seul I'un d’entre eux est dans le domaine
fondamental (sous ensemble de l'espace des orientations dans lequel une orientation a
une représentation unique). La figure B.2 représente la projection des deux orientations
A et B dans le repere échantillon. Le canevas de Wulff est tracé et centré sur 'axe. Le

passage de la projection du grain A au grain B se fait suivant une isoligne du canevas.

-

Cem

.

fr I.' |
| ® T T
X I
b 'l >
.z
@
ok

FIG. B.2 — Figures représentant 'axe de désorientation projeté dans le repére de
I’échantillon. Le canevas de Wulff est positionné sur 'axe. Les projections des grains

1dentifiés A et B sont respectivement en noir et rouge.

Cette équivalence peut étre démontrée pour toute orientation A et B quelconque. On
sait qu'une rotation d'un axe V autour de ce méme axe n’en modifie pas sa direction. On

peut donc écrire :
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V=V

I

En prenant en compte les symétries du cristal A et B, on peut dire :

Ag(ij) . Y(i) — ‘_/(i)

Done,
() Wy \ D 0)
0"g,(0"g,) V¥ =V"

En simplifiant, on a :

(B.5)

(B.6)

(B.7)

(B.8)

Ainsi, en appliquant la symétrie correspondante a chaque retour dans le repére du

cristal par le grain A ou B, on a égalité entre chaque projection. Dans le repére de

I’échantillon, on a donc une et une seule projection de I'axe de rotation (les 24 projections

sont symétriquement équivalentes).
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Annexe C
Mesures de texture a incidence

constante

C.1Introduction

La méthode classique de mesure des figures de poles par diffraction de rayons X est la
méthode de Schulz (Schulz, 1949). Cette méthode est utile pour des échantillons
"massifs", c’est-a-dire ayant une surface de mesure supérieure a la surface irradiée par le
faisceau de rayon X et une épaisseur supérieure a profondeur de pénétration du
rayonnement.

Au cours de la mesure, la surface irradiée par le faisceau de rayons X évolue a cause

des variations des angles de Bragg (6p,..) dun plan diffractant a l'autre et de I'angle de

ragg
déclinaison . Lorsque le faisceau de rayons X est cylindrique, la surface que forme le
faisceau sur l'échantillon est une ellipse dont le petit axe est égal au diameétre du

faisceau (dcol)' La longueur du grand axe varie avec l'angle d’incidence réel i par la

relation :

L=d

‘col

/sini (C.1)

ou l'angle i dépendant de I'angle d’'incidence du goniomeétre @,,. (@i, =6 dans la

Bragg

méthode de Schulz) et de 'angle de déclinaison du goniométre y par la relation :

sini = sin g,,.cosy (C.2)
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La surface irradiée de I’échantillon change donc pendant la mesure (augmente) ainsi
que l'épaisseur de pénétration du rayon X (diminue), mais le volume diffractant reste
constant.

Cette méthode est donc trés utile lorsqu'on a des échantillons de dimensions
suffisantes pour que le faisceau ne sorte pas de 1'échantillon pendant la mesure, et on
suppose alors aussi que le matériau est homogeéne (pas de gradient dans le plan ni dans
I'épaisseur).

Les échantillons utilisés ici sont de petite taille: largeur de 4 mm. Il est donc
nécessaire de limiter la variation du grand axe de l'ellipse durant la mesure pour que le
faisceau ne sorte pas de I'échantillon. En effet, lorsque le faisceau sort de 1'échantillon,
cela entraine une diminution du volume diffractant (donc une diminution de l'intensité
mesurée mais ne provenant pas de la texture cristallographique du matériau caractérisé)
ou on risque de mesurer de l'intensité provenant d'un élément extérieur. Pour éviter
cela, on peut soit effectuer la mesure sur les plans ayant les plus grandes valeurs

d'angles de Bragg (une augmentation de @,, se traduit par une diminution de la taille

du faisceau sur 1'échantillon), soit utiliser une autre méthode de mesure permettant de
limiter 1'élargissement du faisceau sur 1'échantillon. C'est cette deuxieme solution qui a

été retenue ici.
C.2 Principe

La solution utilisée consiste a limiter la surface irradiée en gardant 'angle d’incidence
réel 1 constant. Cette méthode a été utilisée par Player et al. (1992) et Szpunar et al.
(1993) pour la mesure de texture sur des films minces.

L’objectif est de maintenir I'angle d’incidence réel i constant durant la mesure. Pour

cela, il faut donc faire varier simultanément les valeurs de ¢,,. et w. Le schéma de

principe est montré sur la figure B.1. Les angles de déclinaison et d'azimut
correspondant a l'échantillon (figure de poéle) et au goniomeétre ne sont alors plus

identiques. C’est pourquoi il est important de les différencier.
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normale & 1'échantillon

A
>
2 ( = . _ Plan faisceau incident -
) it & =0
w

Faisceau diffracté
Faisceau incident

| ,
| Echantillon / ¥

FI1G. C.1 — Schéma de principe de la technique a angle d’incidence constant.

On peut définir les grandeurs suivantes :
— i est 'angle d'incidence réel,
- Shkl est le vecteur de diffraction (normale aux plans diffractants),
— O est angle d’'incidence du goniomeétre,
— @p estlangle de Bragg,
- O=@ipn.—0p;
—  est angle de déclinaison du goniométre,

— ¢ est 'angle d’azimut du goniometre,

— y est 'angle de déclinaison de la figure de poles,

¢ est I'angle d’azimut de la figure de poéles.

Etant donné que les conditions standards ne sont plus satisfaites, des limitations de
mesure existent et des corrections doivent étre réalisées a cause de cette géométrie
particuliére :

— Les angles de déclinaison accessibles sur la figure de pole sont limités par les

expressions suivantes :

Amin = |‘93 - i|

1 sini ] (C.3)

=acos| —

ou O, est 'angle de Bragg. La figure B.2 représente les zones couvertes par les

deux types de mesure. Une zone de recouvrement est présente.
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T B
@ Incidence constante

FIG. C.2 — Position des points de mesures avec les deux géométries considérées.

— A cause du changement d'angle d'incidence du goniométre, le volume diffractant
varie pendant la mesure. L"intensité mesurée en chaque point est corrigée par la

relation :

tanw

tan g,

Tty = I {1 - } avec @ = @i —0p (C.9)
— La position de la normale aux plans diffractants dans le repére du goniomeétre
doit étre repositionnée dans le repéere de I'échantillon (figure de poles) par les

relations suivantes (Heizmann & Laruelle, 1986) :

COS ¥ = COSY/ COS @
sin @ (C.5)
sin y

p=p+Ap avec sinAp=

ou ¢ est 'angle d’azimut dans le repere FDP (échantillon) et ¢ est 'angle d’azimut

sur le goniomeétre. Cette opération est ici appelée standardisation.
Expérimentalement, a cause des valeurs limites de y accessibles en utilisant cette
méthode (voir équation C.3) ne permettant pas de mesurer le centre des figures de poéles,
nous utiliserons une superposition des figures de péles mesurées a angle d’incidence réel

constant avec celles obtenues par la méthode de Bragg-Brentano. Ceci a été validé par

Barbier et al. (2008).

C.3 Vérification

Cette méthode a été validée avant d’étre utilisée pour les mesures. Les essais ont été
réalisés sur un échantillon HPTT déformé a 30° de rotation sur le plan 8z (normale a la
paroi du tube). Un angle d’incidence constant de 13° est défini pour les mesures. Cet

angle est choisi de telle facon que la longueur du grand axe de l'ellipse de la surface
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irradiée ne dépasse pas la longueur de I’échantillon (longueur de 3.5 mm a partir de
Pexpression C.1 pour un collimateur de 0.8 mm).

Le résultat des mesures des figures de péle est présenté sur la figure B.3. Les deux
méthodes (Bragg et incidence constante) sont utilisées. La géométrie de Bragg est

limitée en déclinaison (¥ =58° pour la figure (110) car au-dela de cette valeur, on sort

de l'échantillon). La géométrie a angle d’incidence constant permet d’aller beaucoup plus
loin en déclinaison mais avec une zone aveugle au centre de la figure. La combinaison de
ces deux géométries permet donc d’obtenir une plage de mesure plus étendue. On
remarque que la correspondance entre la mesure classique (Bragg) et la mesure a
incidence constante (aprées correction d'intensité et standardisation) est en bon accord en
termes d’intensités et de positions. La zone de recouvrement entre les deux méthodes
concorde correctement. Le raccord entre les deux méthodes est alors possible pour

compléter les figures de pole. ’angle maximum de déclinaison y passe ainsi de 58°

(géométrie de Bragg) a 77° (en utilisant la superposition) pour la figure de poles (110).

94_IT (110) (200) (211)

Bragg

Min: 53 Max: 168 Min: 12 Max: 50 Min: 35 Max: 76

Incidence constante

Min: 44 Max: 161 Min: 12 Max: 53 Min: 33 Max: 63

Bragg +
Incidence constante

Min: 44 Max: 168 Min: 12 Max: 50 Min: 35 Max: 76

F1G. C.3 — Figures de pdle expérimentales a géométrie de Bragg, a géométrie a angle

d’incidence constant et combinée.
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On compare les figures de poéles recalculées pour les deux méthodes (figure B.4). On
remarque que les figures de poles pour les deux géométries sont presque identiques. De
plus, les coefficients d’erreur et les indices de texture sont également équivalents pour

les deux méthodes de mesure (tableau B.1).

z
[T
05 07 09 1171315 r

(200)

Bragg

Bragg +
Incidence constante

FI1G. C.4 — Figures de pdle recalculées a partir des figures expérimentales utilisant la

géométrie de Bragg et la géométrie combinée dans le repére de mesure.

FDP Bragg Bragg + incidence constant
Coef. RPO (110) 0.23 0.22

(200) 0.18 0.17

(211) 0.11 0.11
Coef. RP1 (110) 0.10 0.10

(200) 0.08 0.07

(211) 0.05 0.05
Indice de texture 1.13 1.17

TAB. C.1 — Comparaison géométrie de Bragg avec la géométrie a angle d'incidence

constant.

L'utilisation de cette technique ne semble pas apporter un gain conséquent pour la

détermination des textures cristallographiques apres torsion. Cela s'explique ici car
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Iéchantillon mesuré provient d'un tube HPTT déformé a 30° (y =4). Le cisaillement

s’effectue dans le plan ré@ et les mesures RX dans le plan €z (normal a la paroi du tube).
En conséquence, la majorité des intensités mesurées se situe dans le centre de la figure
de pdle (figure B.3). Le fait de ne pas mesurer la zone périphérique des figures de poles
ne fait donc pas perdre d'information. Quand la texture induit des zones intenses dans la
partie périphérique des figures de poles, alors le gain pour la détermination de la texture
est beaucoup plus intéressant.

La figure B.5 illustre les figures de poles recalculées pour les deux méthodes dans le
plan de cisaillement. On observe donc les mémes figures de poles que celles de la figure

B.4 mais tournées de 90°.

Bragg +
Incidence constante

FIG. C.5 — Figures de pole recalculées a partir des figures expérimentales utilisant la
géométrie de Bragg et la géométrie combinée dans le repére usuel de représentation du

cisaillement.

C.4 Conclusion

La caractérisation de la texture cristallographique d'échantillons de taille réduite
présente des difficultés, car la taille de 1'échantillon limite les zones accessibles. Pour

éviter cela, nous avons utilisé une méthodologie développée par Barbier et al. (2008)
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consistant a compléter la zone mesurable sur les figures de poéles obtenues par la
méthode de Schulz par une mesure a incidence réelle constante. Nous avons vérifié que
cette méthode "non conventionnelle" est opérationnelle pour nos échantillons. Méme si
dans notre cas, l'intérét est limité car l'information est localisée au centre des figures
mesurées, toutes les déterminations de texture cristallographique ont été réalisées de

cette maniére.
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Annexe D

Calcul de température dans HPTT

La déformation plastique introduite dans I’échantillon entraine un échauffement de la
matiére. Cette augmentation de chaleur peut étre significative au regard de la
température de recristallisation de certains matériaux comme le cuivre. En conséquence,

1l est nécessaire d’évaluer cet échauffement.
D.1 Conditions adiabatiques

L’équation de la chaleur, sur un domaine Q et en ’absence de convection, s’écrit :
oT
Vx e Q, pcﬁ(x,t):ﬂvAT(x,t)JrPG D.1)

ou p est la masse volumique du matériau, ¢ est la chaleur spécifique massique du
matériau, T (x,t) est un champ de température, 4 est la conductivité thermique du
matériau, AT est le Laplacien de la température et P, est une production volumique de

chaleur.

Une premiére approximation de 'augmentation de la température dans I’échantillon
est de se positionner dans des conditions adiabatiques, c'est-a-dire sans transfert
thermique entre I’échantillon et les pieéces du bati (piston et matrices). Ceci est une
hypothése forte puisque cela suppose que I'écoulement plastique s’effectue trés

rapidement. Pour les conditions adiabatiques, I'équation D.1 peut alors s’écrire :

pC, 0T = o (D.2)
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ou 0T est la variation de température, oest la contrainte d’écoulement, ocest la
déformation plastique accumulée. On assume que 95% de I’énergie est convertie en
chaleur durant la déformation. Le reste est emmagasiné dans la densité de dislocation.

On peut alors définir la variation de température 671 par :

o 08
p-C,

0T =0.95-

(D.3)

Le tableau C.1 récapitule les parameétres matériaux pour du fer et du cuivre.

Fe Cu
o [kg.m3] 7800 8900
¢ [J.kgt K1 470 385
A [W.m1K1] 46 390

TAB. D.1 — Paramétres matériaux

Les résultats sont présentés dans le tableau C.2 pour les deux matériaux considérés.
Les augmentations de température calculées sont trés importantes et bien supérieures
aux essals expérimentaux. Les conditions adiabatiques permettent d’établir une limite
supérieure puisque toute la déformation plastique produit de la chaleur sans dissipation.
Le procédé HPTT implique une pression hydrostatique dans I'échantillon en le
comprimant. En conséquence, toutes les parois du tube sont en contact avec le piston et
matrices. Ainsi, il est nécessaire d’étudier la variation de température en prenant en

compte les transferts thermiques.

Matériau Fe Cu

Rotation [°] 30 60 30 60 500
12 4 8 4 8 65

7 [MPa] 375 480 200 225 500
AT [Kou°C] 390 995 221 499 9011

TAB. D.2 — Augmentation de la température en conditions adiabatiques

D.2Régime permanent

Les déformations appliquées a 1’échantillon sont trés intenses mais les vitesses de
déformation sont considérées comme lente (7 =0.07 s™). En conséquence, il est possible

de définir le procédé comme étant dans un régime permanent. Cela implique :
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8T:0

— (D.4)

La figure C.1 représente le schéma du procédé permettant de comprendre la

disposition des différents éléments pour le transfert thermique.

Piston z

™~ Echantillon

Matrice inférieure

FIG. D.1 — Schéma du procédé HPTT.

Plusieurs hypothéses simplificatrices sont considérées :
— On néglige les effets de bords donc la température ne dépend pas de la position
axiale z.
— On suppose que la température a 'extrémité de la matrice extérieure est égale

a la température ambiante 7).

L’équation de la chaleur D.1 permet de définir la température dans les outils

(matrices et piston) et I’échantillon par les relations :

{ AT =0
(D.5)

AAT + P, =0

Les deux cas sont différenciés pour prendre en compte ou non la production de chaleur
causée par la déformation plastique dans I'échantillon. L’équation D.5 fait intervenir le

Laplacien de la température définit, en coordonnées cylindriques, comme :

AT

2 2
:13(;~5Tj+ Lor, o1 (D.6)

= |+=""
ror\ or ) r?o0* 0oz*

Etant donné que la température ne varie pas suivant les axes 6 et z, I’équation D.6

se simplifie :
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ar=Lof, T (D.7)
ror or

En intégrant la relation D.7 dans D.5, on peut résoudre les équations différentielles.

Soit :

T=Alnr+B

_PGr2 (D.8)

T = +Alnr+ B

On peut noter que la température dans le rayon du piston est supposée constante.

Pour un cylindre plein, '’équation de la température sur 'axe est infinie (ln(O) =—0).

Dans les trois zones (piston, échantillon et matrice), il est nécessaire d’établir des
conditions limites. Le flux thermique doit étre conservé durant la traversée des

interfaces entre les différents éléments et est définit par :

D= —ﬂ,g (D.9)
or

Les conditions limites de températures et de flux sont :

Tpiston (rl) = T'échantillon (7'1)

T'échantillon (7'2) = Tmatrice (r2 ) (D 10)

T r,)="T

matrice ( e

{(Dpism” (7'1) = q)échantillon (7‘1) (D 11)

q)échantillon (r2 = q)matrice (7"2)

En conséquence, un systéeme de cinq équations (D.10 et D.11) a cinq inconnues est
établi. Il reste maintenant a définir la production de chaleur par la déformation

plastique. La puissance (en Watt) s’écrit :

(D.12)

W =T6 pour un volume total
W=z pour un volume unitaire

ou T est le couple résultant, € est la vitesse de rotation, & est la contrainte moyenne et

¢ est la vitesse de déformation moyenne.

D’apreés la modélisation réalisée dans le chapitre 3, on sait définir que :

T3 - 0

et ¢=——— (D.13)
2z Lr* J31n (b/a)

o =
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La puissance produite pour un volume total s’écrit alors :
W =52zLr*gIn(b/ a) (D.14)
Ainsi, pour une unité de volume, la production de chaleur Pg (en W/m?3) s’écrit :
Pg=WIV (D.15)

ou V est le volume de I'échantillon.

Le systeme d'équation a été résolu avec le logiciel de calcul formel Mathematica et les
résultats sont décrits dans le tableau C.3. Les températures calculées sont bien
inférieures a celles estimées par un calcul adiabatique. Pour une rotation de la matrice
de 30°, une augmentation de 14 K est estimée pour un échantillon en Fe alors qu’une
augmentation de 7 K est calculée pour le cuivre. Les valeurs sont réalistes au regard des

essais réalisés.

Matériau Fe Cu

Rotation [°] 30 60 30 60 500
¥ [s1] 0.06 0.06 0.06 0.06 0.06
7 [MPa] 375 480 200 225 500
AT [K] 14 18 7 9 18

TAB. D.3 — Augmentation de la température en régime permanent
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Annexe E
Mesures de taille de domaine
cohérent et de la densité de

dislocations par rayons X

E.1 Principe

La diffraction des rayons X est une technique d’analyse non destructive permettant
d’obtenir divers informations sur la structure des matériaux polycristallins. Il a
précédemment été vu que la texture cristallographique peut étre déterminé par cette
technique. L'intensité des pics de diffraction dans différentes directions de I'’échantillon
permet d’obtenir les orientations préférentielles de ’échantillon.

L’analyse du profil des raies de diffraction permet d’obtenir d’autres informations
relatives a la microstructure comme la taille de cristallites, la densité de dislocations, les
microdéformations. Les effets produits sur le profil est un élargissement/déplacement du
pic. Les cristallites peuvent étre définies comme des domaines de diffraction cohérente.
Cela signifie qu’a I'intérieur d'un domaine, peu de défauts sont présents (équivalent a un
monocristal). La désorientation entre deux domaines cohérents peut étre tres faible. Il ne
faut pas confondre avec la notion de grain. Dans les métaux polycristallins, de nombreux

cristallites sont a I'intérieur d'un méme grain.
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Le profil expérimental de raie h(y) est une convolution d’une fonction instrumentale

f(y) et d'une fonction lié a la structure du matériau g(y) :

h(y)sz(x)g(x—y)dx (E.1)

La variable y correspond a I’écart avec I'angle de diffraction théorique. La fonction

f(y) est une combinaison de plusieurs facteurs dépendant de l'appareil de mesure

(divergence et dispersion du faisceau, largeur des fentes, fond continu da au bruit et la
diffusion par I'air). Des tests préliminaires doivent étre réalisés pour déterminer le plus

précisément possible cette fonction f(y). Généralement, un échantillon de LaBs

(hexachlorure de lanthane) supposé parfait est wutilisé car il n’engendre pas
d’élargissement de raie.

Les profils expérimentaux h(y) sont généralement compris entre un profil gaussien

(appareil) et lorentzien (échantillon). Le produit de convolution de ces deux fonctions
peut étre décrit par une fonction de Voigt.

Plusieurs méthodes ont été proposées pour déterminer la taille de cristallite et la
microdéformation a partir des profils de raie. Les trois principales techniques sont
basées sur :

— la décomposition du profil en séries de Fourier, WA (Warren & Averbach, 1950 -
1952),

— la méthode de la largeur intégrale, WH (Williamson & Hall, 1953),

— Tétude de la variance de la distribution de 'intensité (Wilson, 1962 - 1963).

Ces analyses ne permettent pas complétement de séparer l'effet de la taille de
cristallite des microdéformations. Ungar & Borbély (1996) ont proposé une méthode
modifiée des méthodes WA et WH permettant de séparer ces effets. Des études sont
basée sur le calcul la variance des profils de raie (Groma, 1998 - Borbély & Groma, 2001)
pour évaluer ces quantités. Ainsi, les parameétres microstructuraux entraine un

comportement asymptotique des moments du ki¢me ordre :
qQ' L)
M,(q" = quI(q)dq/I I(q)dq (E.2)
-q' —0

ou I(q) est lintensité mesurée en fonction de q =2[sin(9)—sin(90):|//1, ou A est la
longueur d’onde du rayon X, & est I'angle de diffraction et ¢, est 'angle de Bragg. Les

moments du second et quatriéme ordre sont définis comme suit (Borbély et al., 2006) :
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1 1 L1 q
M,(q)= - + Apln| = E.3
(@) e, T4 K¢ 2n° o (qu -3

(2)
M@ _Ap 1 3Ap In@lg) 120°(")In*(a/qy)

(E.4)
" 4r* 37, (272)'e, 4 (27)" q’

ou ¢, est la taille de cristallite, K est la constante de Scherrer dépendante de la forme
des cristallites (L est un parameétre similaire), p est la densité de dislocation, A est un
parametre géométrique équivalent a 1. ¢,, g, et ¢, sont des parametres dans l'espace

réciproque sans interprétation physique. Les deux premiers termes de 1'équation E.3
sont influencés par la taille de cristallite alors que le troisieme l'est par la densité de
dislocation. Les deux quantités (cristallites et dislocations) sont indépendantes car les

deux effets ont un comportement différent en ¢. Il est donc possible d’extraire la

quantité de dislocations et la taille de cristallite a partir de ces équations. La mesure
d’'un seul pic de diffraction est suffisant pour I'évaluation de ces quantités avec cette
méthode. Les mesures suivantes ont été réalisées a I'Ecole Nationale des Mines de Saint-

Etienne par le Dr Borbély.

E.2 Mesures et résultats

Les mesures sont réalisées en utilisant un diffractometre MRD PRO Philips a foyer
linéaire. L’échantillon testé est un cuivre pur (CuAl) déformé par HPTT a 500° de

rotation, soit une déformation en cisaillement moyen y = 65. Le pic de diffraction (311)

est mesuré a quatre rayons différents comme illustré sur la figure D.1. Cela correspond a
un gradient de déformation en cisaillement allant de 108 et 25 approximativement, sur
le coté intérieur et extérieur respectivement. Les surfaces de mesure sont polies en
utilisant un papier de polissage de granulométrie 4000. Cela est suivi d’un polissage avec
une solution d’alumine de 3 um puis 1 um. Un polissage électrolytique avec une solution
d’acide nitrique 33% et de méthanol 67% est ensuite appliqué pour supprimer ’écrouissage de
surface induit par le polissage.

Le pic 311 est choisi car, a cause de la texture du matériau, ce pic est le plus intense.
Il est mesuré durant 36h pour chaque rayon. L’utilisation d'un autre pic de diffraction
augmenterait le temps de mesure significativement. Les tailles de cristallites mesurées

sont donc perpendiculaires aux plans cristallographiques (311).
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F1G. E.1 — Positions de mesure dans 1’épaisseur du tube.

Les pics (311) mesurés pour les quatre rayons et un échantillon de cuivre initial (non
déformé) sont illustrés sur la figure D.2. Une nette différence est observée entre les
échantillons déformés et l'initial. L'intensité est normée a 1 mais la largeur des pics est
fortement influencée par la déformation imposée. La visualisation se fait dans l'espace
réciproque. C’est pourquoi des gros grains sans défauts sont représentés par un pic fin
alors que des grains déformés affinés ont une largeur plus importante. La méthode,
utilisée pour I'analyse traite de la nature asymptotique des raies. En conséquence, il est
important de visualiser les pics avec une échelle logarithmique (figure D.2b).

Peu de différence est visible entre les différents pics des échantillons déformés (méme
échantillon a différents rayons, soit différentes déformations). Une méthode simple de
quantifier une éventuelle évolution est d’utiliser la largeur a mi-hauteur (FWHM — Full
Width at Half Maximum). Les résultats du FWHM sont représentés sur la figure D.3 en
fonction de la position sur le rayon du tube. Le FWHM est indiqué dans l'espace

réciproque AK =C0S(0)A(20)/ A . L'erreur est d’environ 3% de la valeur mesurée. Plus la

position sur le rayon est élevée (la déformation diminue avec I'augmentation du rayon),
moins la largeur a mi-hauteur est élevée. L’augmentation de la déformation entraine

donc un élargissement du pic plus important.
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1LOF r=7.05 mm A r = 7.05 mm
r="7.35mm | r = 7.35 mm
r = 7.65 mm r = 7.65 mm
081 r="795mm [ r = 7.95 mm
Initial Initial
0.6 4
§=
0.4 4
0.2 4
0.0 bonnpripoeb? . L . e L A
-1.0 -0.5 0.0 0.5 1.0 0.5 1.0
a b
) A(20) [ ) A(20) [1]

FIG. E.2 — Profils des pics (311) des tubes de cuivre initial et déformé a saturation

utilisant une échelle a) linéaire et b) logarithmique de 'intensité de diffraction.
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FI1G. E.3 — Variations du FWHM des pics (311) en fonction du rayon de ’échantillon.

La figure D.4 illustre les moments du second et quatriéme ordre en fonction de ¢ pour

les pics mesurés. A cause du manque de statistique (mesure du pic durant 36h), le
moment du quatrieme ordre est bruité. Un exemple de fit d'une des courbes est
représenté sur la figure D.4a pour l’échantillon correspondant au rayon intérieur (

r=7.05mm).
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T T T T
6x10" | 1
2x10°
T2 2x10"
— 4x10" | -
A o
_ s
= 1x10"
2x10™ | r = 7.05 mm
r = 7.35 mm 5x10” r = 7.05 mm
r = 7.65 mm * i r=7.35mm ||
r="7.95mm |] | r = 7.65 mm
,,,,,, fit r = 7.95 mm
0 1 I 0 1 I
a) 0.0 5.0x10 1.0x10° b) 0.0 5.0x10" 1.0x10°

q [mrl] g [m]

FIG. E.4 — Moments du second et quatriéme ordre des pics pour les quatre épaisseurs

mesurés.

La quantité de dislocations p et la taille de cristallite ¢, (ainsi que leurs erreurs

respectives Ap et Ag,) sont calculées en utilisant les équations E.3 et E.4 a partir des

quantités M, et M, / q” . Les résultats sont représentés dans le tableau D.1. De faibles

différences sont présentes entre les différents échantillons de 1’épaisseur du tube, elles
ne sont pas significatives. La microstructure est homogene dans I'épaisseur. Les
quantités de dislocations sont trés importantes et la taille de cristallite (domaine

cohérent) est tres faible.

Echantillon p [1015.m2] Ap [1015.m2] & [Mm]  Ag, [nm]
r="7.05mm 2.3 0.7 24.5 2
r="7.35mm 1.9 0.4 23.5 2
r="7.65mm 2.1 0.5 20.5 2
r="7.95mm 1.3 0.3 25.8 2

TAB. E.1 — Densités de dislocations p, taille de domaine cohérent ¢, et leur erreur
respective (Ap et Ag, ) pour I'’échantillon de cuivre déformé a saturation pour les quatre

épaisseurs mesurés.
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