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NOTATIONS

Coefficient caractérisant l'influence de la taille des grains sur

la vitesse de déformation

Section initiale de 1l'éprouvette
Section instantanée de 1'éprouvette
Vecteur de BURGERS

Coefficient caractédrisant 1'influence de la taille des grains sur

la contrainte (b' = ma)

Taille des grains réelle

Taille moyenne des cellules de dislocations
Taille des grains mesurée

Taille des grains mesurée pour le matériau recuit

-

Taille des grains mesurée parallélement 3 1'axe de traction
Taille des grains mesurée perpendiculairement 3 1'axe de traction

Coefficient d'autodiffusion des lacunes en volume

Coefficient d'autodiffusion des lacunes le long des joints de grains

: Elongation

Constante de BOLTZMANN

: Constante
: Longueur initiale de 1'&prouvette

: Longueur instantanée de l'éprouvette

-

: Coefficient de sensibilité 3 la vitesse de déformation

: Nombre de points d'annthilation des dislocations



Te

Tf

exr

Charge appliquée

Energie d'activation apparente

Energie d'autodiffusion des lacunes le long des joints de grains
Energie d'autodiffusion des lacunes en volume

Température absolue

Température de transition

Température de fusion

Vitesse d'extension

g : Constantes

Coefficient d'écrouissage

Energie libre du joint

Epaisseur du joint

Déformation vraie

Déformation produite par glissement au cours d'une annihilation
Vitesse de déformation

Longueur d'onde

Module de cisaillement

Coefficient de poisson

Contrainte

Contraintes seuils
Temps séparant deux annihilations de dislocations

Volume atomique
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Le terme superplasticité est couramment employé pour décrire
le comportement quasi-visqueux de certains métaux et alliages qui
peuvent subir des taux de déformation importants pouvant atteindre
2 000 7 & la rupture (1). Ces matériaux connaissent maintenant des
applications industrielles : leur ductilité élevée permet non seule-
ment de faciliter les opérations classiques de mise en forme, mais
encore de développer des procédés inhabituels sur les métaux (2-7).
Hors de leur domaine superplastique, certains de ces matériaux ont
des propriétés équivalentes 3 celles des alliages industriels. Ces
applications industrielles et les interprétations théoriques du phéno-
méne expliquent le nombre considérable de publications parues dans les

dix derniéres années.

Ces matériaux sont pourtant connus depuis longtemps. Dés
1920, ROSENHAIN ®) avait observé qu'aprés laminage, un alliage eu-
tectique ternaire de zinc, cuivre et aluminium avait un comportement
différent des autres matériaux et présentait une ductilité@ élevée
analogue 3 celle des verres dans leur domaine de fluidité. En 1924,

SAUVEUR (9)

-

remarqua que des barres de fer soumises 3 un couple de
de torsion et placées dans un gradient thermique se tordaient plus
facilement dans la zone oli la température était égale & la température
de transition du fer. D'autres exemples de comportement superplas-—
tique des alliages eutectiques Pb - Sn, Sn - Bi, Cd - Zn ont &té
mentionnés par HARGREAVES (1927) (10) » JENKINS (1928) (i et
PEARSON (1934) (]). Ce dernier avait montré que la superplasticité
était due principalement 3 la stabilité en température d'une taille
de grain fine permettant un glissement intergranulaire. En 1945,
BOCHVAR, PRESNYAKOV et leurs collaborateurs(lz’ls) ont développé des
études sur des alliages eutectiques et eutectoides non-ferreux : Ils
montrent alors que les conditions nécessaires 3 1l'obtention d'un
comportement superplastique sont l'existence d'une structure métasta-
ble et une déformation 3 une température suffisamment &levée pour
permettre la mobilité des atomes. UNDERWOOD(e2)1962, donna un compte-
1

rendu complet de l'ensemble de ces travaux . Plus récemment

BACKOFEN et ses collaborateurs montra que la trés grande ductilité
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des matériaux superplastiques &tait due 3 une forte résistance a la
formation de striction ; (15) cette résistance provenait d'une sensi-
bilité élevée de la contrainte d'écoulement 3 la vitesse de déforma-
tion. Depuis, les travaux de recherche sur la superplasticité augmente
considérablement. Recemment une revue compléte avec référence particu-
liére aux mécanismes de déformation proposés a été faite par

R.H. JOHNSON (16).

Deux types de comportement superplastique sont maintenant

reconnus .

-

- la superplasticité due 3 1'application de conditions d'en-
perp PP

vironnement particuliéres ; on peut en citer trois exemples :

1. Déformation avec changements cycliques de température pour

les métaux possédant des coefficients de dilatation ther-

a7

mique anisotropes (Zinc et Uranium).

-

2. Déformation de métaux soumis 3 une irradiation neutroni-
18
que ( ).

3. Plasticité de transformation : 1l'échantillon mis en charge
est soumis 3 une variation de température de part et

d'autre de la température de transformation (19’20).

~ La_superplasticité des matériaux_3_grains_fins.

Ce type de superplasticité est de loin le plus &étudié ;
nous avons donné au tableau I.l la liste des matériaux
superplastiques connus avec quelques indications sur les
conditions d'observation du comportement superplastique.
Dans la suite, nous limiterons notre étude 3 cet aspect de

la superplasticité.

I. 1.1. Propriétés_Mécaniques

Au cours d'essais de déformation uniaxiale, i chaque
stade de la déformation, la contrainte d'écoulement dépend de
la déformation vraie € , de la vitesse de déformation vraie €

de la température T et de la structure du matériau:

o=1f (e, €&y T, structure) (I.1)
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En premiére approximation, on peut assimiler cette structure i

la taille moyenne des grains d. Sous forme différentielle cette rela-

tion peut s'écrire (21 :
dLno = ydLne + mdLne + %% Qa d(-%—) + madLnd (I.2.)

Les coefficients y, m, Qa et a sont d'une maniére générale fonction
des paramétres e, €, T et d. Le coefficient y caractérise 1l'écrouissage
du matériau, le coefficient m mesure la sensibilité de la contrainte
d la vitesse de déformation ¢ (en anglais strain-rate semsitivity), il
est compris entre O et 1 pour tous les matériaux (22). Qq est 1l'énergie
d'activation apparente. Le coefficient a caractérise 1'influence de la

taille des grains sur la contrainte.

Plusieurs types d'essais mécaniques ont &té utilisés pour la

détermination des coefficients y, m, et a.

- des essais de traction 3 vitesse d'extension constante.
- des essais de traction avec sauts de vitesse.

- des essais de traction i vitesse de déformation & constante.

des essais de fluage & contrainte constante.

Les deux derniers types d'essais ont &té peu développés : pour-
tant ce sont les seuls qui maintiennent constant un paramétre (hormis

la température) apparaissant directement dans les relatioms I.l et I.2,

I. 1.1.1 COEFFICIENT D'ECROUISSAGE

Pour les matériaux déformés & basse température, le facteur con-

trdlant la stabilité de la déformation est le processus d'écrouissage

(23)

caractérisé par son coefficient y . L'instabilité plastique appa-

rait lorsque les effets de 1l'écrouissage sont insuffisants pour com-
penser l'adoucissement géométrique di 3 la diminution de section lors
de la déformation. On peut alors montrer que la déformation correspon-

s , 2 . . - , 24
dant & la charge maximum est égale au coefficient d'écrouissage ( ).

Dans le domaine ol le matériau est superplastique, le coeffi-

(21)

cient d'écrouissage peut-&tre considéré comme négligeable
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La courbe de variation de la contrainte en fonction de lg
vitesse de déformation vraie, tous les autres paramétres étant fixes,
présente généralement trois domaines pour ce type de matériau (15)
(fig. I.1). Le coefficient m de sensibilité & la vitesse de déforma-
tion peut 8tre déduit de la courbe précédente. En effet, de 1'&quation

I.2. on tire :

m = dlnao (I.3.)
dlne €, T, structure

Sa variation en fonction de la vitesse de déformation est
représentée sur la fig., I.2. Dans le domaine 2, m présente des va-
leurs élevées comprises entre 0,3 et 0,9 et des valeurs plus faibles
dans les domaines | et 3. Pour les matériaux non superplastiques, m

est inférieur a 0,2.

Les allongements importants & la rupture observés sur les
matériaux superplastiques correspondent aux valeurs élevées du coef-

(15,22’26), En effet, considé-

ficient m obtenues dans le domaine 2
rons une éprouvette de traction de longueur instantanée L de section A

soumise 3 une force P :

P
o= — (L.4.)
A
et e = A 8L _ _ 1 _dA (1.5.)
L dt A dt
L'équation I.3 peut s'écrire
o = k" (I.6.)
e,T, structure
En combinant ces &quations, on obtient
|
P\ m
il o R~ (1.7.)
e K &)
A

Pour les valeurs de m inférieures 3 1, plus la section est faible
et plus la réduction de celle-ci est grande. En revanche, lorsque m

approche 1,

Lo e _a ®
—_— dt K

Am

' o g . . . .
c'est-a-dire que la réduction de section est indépendante de celle-ci.



On peut expliquer qualitativement ce comportement de la

fagon suivante :

S8i une striction apparait, la vitesse de déformation aug-
mente localement et cette augmentation nécessite un accroissement
important de la contrainte puisque m a une valeur &levée. Cette va-
leur élevée empéche la striction de s'aggraver, on assiste alors i
la formation de strictions trés diffuses, la déformation est plus uni-
forme conduisant ainsi 3 des allongements 3 la rupture importants.

(26) a montré qu'une déformation stable est possi-

ROSSARD
ble si m > 0.5 pour des essais & vitesse d'extension constante et
si m > 0,33 pour des essais 3 vitesse de déformation constante dans

le cas oli le coefficient d'écrouissage est nul.

I. 1.1.3. TEMPERATURE ET ENERGIE D'ACTIVATION APPARENTE

Le comportement superplastique n'apparait qu'aux tempéra-
tures élevées généralement supérieures & 0,5 Tf ol Tf est la témpéra-

ture de fusion.

Dans le domaine 3, l'énergie d'activation apparente Qa
est voisine de 1'énergie d'autodiffusion en volume Qv des lacunes de

1'une des phases de 1l'alliage.

Dans le domaine 2, cette énergie est voisine de -%- Qv

et pourrait €tre apparent&e 3 l'énergie d'auto-diffusion Qj des lacu-

nes dans les joints de grains (21’27).

Dans le domaine 1 peu de mesures ont été effectudes.

Généralement le probléme est compliqué par la présence de
deux phases et la valeur mesurée,c'est-a-dire l'énergie d'activation
apparente,peut difficilement &tre identifiée 3 la valeur obtenue avec

un matériau pur.



I. 1.1.4. INFLUENCE DE LA TAILLE DES GRAINS

Le comportement superplastique est fortement influencé

(28,29)

par la taille des grains ; en revanche, dans le domaine 3,

celle-ci n'a aucun effet sur la courbe contrainte-vitesse de défor-

mation vraie (fig. I.3) (30).

On constate qu'une augmentation de la taille des grains
tend 3 déplacer fortement le domaine superplastique vers les faibles
vitesses de déformation. Ainsi les valeurs maximum de m eont obtenues
a des vitesses d'autant plus grandes que la taille des grains est

2 - . , .
( 9). Ce résultat est trés important du point de vue mise

plus faible
en forme ol le facteur vitesse de déformation joue un rdle prépondé-
rant. On peut ainsi espérer mettre en forme plus facilement et plus

rapidement un matériau 3 trés petits grains.

-

Le coefficient a (équation 12) a été déterminé soit 3 par-

tir de la variation de la vitesse de déformation € en fonction de d

. Lay o . . Pl - .
( ead”) 3 contrainte et température constantes soit 3 partir de la
'

.. . . b S
variation de la contrainte en fonction de d (oad avec b' = ma) & ¢
et T constantes. Suivant les auteurs et les alliages a est égal 3 2

ou 3 (31,32) et b' est compris entre 0,7 et 2. (30’32’33).

I. 1.2. Etudes de_surface (Métallographie, microscopies

Electronique 3 balayage et par réplique).

Ces diverses &tudes ont permis de préciser d'une
part la structure des matériaux & comportement superplastique et
d'autre part comment &volue cette structure au cours de la déforma-
tion & la fois dans le domaine superplastique et dans les domaines
Jet 3.

L'importance d'une structure équiaxe i grains
fins inférieurs 3 quelques dizaines de microns a été montrée le premier
par PEARSON (1)

écrouissage et un ré&cuit trés court. Afin de conserver le caractére

. Cette structure peut €tre obtenue par un violent

superplastique, la taille de grains doit €tre stable ou augmenter de

fagon peu importante au cours de recuits ou d'essais de déformation.

Pour cette raison, de nombreux matériaux superplas-
tiques sont constitués de deux phases de volume approximativement égal.

Chaque phase inhibe alors la croissance de l'autre et ceci permet



d'obtenir une taille de grain fine et relativement stable. Quelques
métaux et alliages ayant une phase fortement prépondérante peuvent
présenter un comportement superplastique : dans ce cas, la croissance

des grains est limitée par d'autres causes (34’35’56’37).

Aprés déformation dans le domaine superplastique les

grains restent équiaxes (1,28,33,38)
(30,39,40,41)

et subissent parfois un léger
grossissement . Des observations de surface aprés défor-
mation montrent clairement que les grains glissent les uns par rapport

(28,32,37,42,43)

aux autres le long de leurs joints et ce glissement

n'est pas accompagné par la formation de cavités aux joints triples.

Des mesures de glissement aux joints ont été effec-

(42) et LEE (43) et ces auteurs ont trouvé que le glis-

tuées par HOLT
sement aux joints peut représenter 60 7 de la déformation totale lors-
que m atteint sa valeur maximale. Une observation trés récente au mi-
croscope 3 balayage a clairement mis en &vidence ce glissement en
faisant de plus apparaltre une rotation des grains. Cette &tude a é&té
réalisée en déformant sous le microscope, l'alliage eutectique PbSn

(44,45)

dans le domaine superplastique . On note de plus que générale-

ment aucune ligne de glissement n'est visible dans les grains (28’44).

(46) sur l'alliage AlZn aprés

Certaines ont &té observées par COOK
déformation dans le domaine superplastique, mais ces observations sem-
blent insuffisantes paur conclure que la déformation intracristalline

est un mode prépondérant de déformation.

Un mécanisme de fluage par diffusion a été mis en

(29,47,48) au cours de la déformation "super-

évidence par BACKOFEN
plastique” d'un alliage & gros grains Mg. 0,5 % 2Zr. Il a en effet noté
la présence de zones "dépourvues de précipités" le long des joints per-
pendiculaires 3 la direction de traction. Les grains initialement

équiaxes sont allongés aprés déformation.

Dans le domaine 3, les grains ne restent pas équiaxes
et s'allongent dans la direction de traction. De plus des lignes de

glissement apparaissent 3 la surface des grains.

Peu d'études ont 8té réalisées dans le domaine 1.
Quelques observations ont été effectuées aprés des déformations peu

importantes de l%ordre de 0,1 7 en raison des vitesses de déformation

(49)

trés faibles dans ce domaine . Aussi il semble difficile de tenir
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compte des résultats obtenus car un régime permanent ne semble

pas pouvoir €tre atteint aprés des taux de déformation si petits.

I. 1.3. Etudes_au _microscope_&électronique par

transmission

Toutes les études effectuées au microscope
électronique ont montré qu'aprés déformation dans le domaine su-
perplastique, le matériau présente une trés faible densité de dis-
locations, sans réseaux ou cellules de dislocations (43’50-55).

De plus une structure de dislocations induite par un fort écrouis-
sage sur un alliage eutectdide AlZn disparalt aprés déformation(sa).
Ces résultats sont confirmés par 1'absence totale d'écrouissage au

cours de la déformation superplastique (5’2]’56).

Des zones dépourvues de précipités ont é&té
observées prés des joints de grains et ce résultat a été attribué
(57)

au déplacement des joints corrélé au grossissement ou au

glissement aux joints.

En revanche aprés déformation dans le domaine
3 il y a autant de dislocations que dans un matériau classique

déformé i chaud (T > 0,5 Tf).

I1 n'existe 3 notre comnaissaace aucun ré-

sultat significatif dans le domaine 1.

I. 1.4, Texture

Quelques études sur 1l'évolution de la tex-
ture ont été faites avant et aprés déformation superplastique. En
général, la texture est réduite mais certaines orientations peu-
vent €tre maintenues (58’59’60). C'est le cas de 1l'alliage Zn 40 Z Al
ol ces résultats peuvent etre interprétés par du glissement aux
joints de grains associé 3 de la déformation intracristalline (61).
Trés récemment, il vient d'@tre montré sur l'alliage eutectique
PbSn, que cette réduction de texture est plus rapide pour la phidse
riche en &tain que pour la phase riche en plomb(62). Ce résultat
montre que 1l'importance du glissement peut €tre différent selon

que le joint est un joint de grain ou un joint de phase.



M

I. 1:5. Etude par_frottement intérieur

Ces études ont mis en évidence sur certains métaux
1'existence d'un pic de joints de grains 3 des températures supé-
rieures & 0,5 Tf. Ce pic, observé en particulier sur les alliages

(63) (64) a 8té attribué au

eutectique PbSn et eutectolde AlZn
glissement réversible des joints dans les conditions oli le matériau
est superplastique. Le frottement intérieur apparalt ainsi comme

un moyen d'étude complémentaire des essais mécaniques : dans les
deux cas, le glissement aux joints est le mécanisme prépondérant
avec une amplitude de déplacement trés différente. Des correspon~
dances plus étroites pourraient &tre &tablies en gtudiant notamment
1'influence de la température, de la taille des graims mais aussi
de la fréquence et de l'amplitude d'excitation sur le pic de frot-

tement intérieur.

I. 2. MODELES PROPOSES

Parmi les nombreux modéles proposés pour rendre compte
de 1l'existence des trois domaines dans la courbe contrainte-vitesse
de déformation, nous ne retiendrons que ceux qui semblent s'accor-
der le mieux avec les résultats expérimentaux sur un grand nombre

-~

d'alliages 3 caractére superplastique.

I. 2.1. Domaime 3

Toutes les observations effectuées dans le domaine 3
montrent que le comportement des alliages superplastiques est iden-

tique & celui des autres matériaux déformés a haute température.

- faible valeur du coefficient m, inférieure & 0,2

- gcrouissage trés faible ou négligeable

- densité importante de dislocations avec formation de
cellules

- allongement des grains

- pas d'influence de la taille de graims

- peu de glissement aux joints de grains

- énergie d'activation &gale & l'énergie d'auto-diffu-

sion des lacunes en volume.
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Aussi les différents modéles de fluage fondés sur
la théorie des dislocations ont été retenus pour expliquer ce

comportement. Deux principaux types de modéles ont 8té proposés :

- les modéles de fluage ol la déformation est pro-
voquée par le glissement des dislocations et con-

trdlée par leur glissement (BARRETT et NIX (65)).

-.les modéles ol la déformation est également due
au glissement des dislocations mais contrdlée par

leur montée.

Nous ne retiendrons que ce dernier type de fluage :
i] semble en effet que le premier soit peu vraisemblable et que

sa valeur soit remise en question par les auteurs eux-mémes.

La montée des dislocations met en oeuvre deux pro-

cessus séquentiels :

1. L'absorption ou l'émission de lacunes au niveau

des crans de la dislocation.

2. La diffusion de lacunes en volume entre la
dislocation et un puits,soit une autre disloca-

tion, soit le joint de graim.

La vitesse de montée est donc contrdlée par le plus lent de ces
deux processus ; expérimentalement c'est toujours la diffusion en

volume qui est 1'étape la plus lente.

Nous allons rappeler briévement les hypothéses
essentielles des deux modéles principaux, celui de WEERTMAN (66-68)

et celui de BLUM (69).

Considérons une sous-structure de dislocations sta-
ble ayant atteint sa configuration d'équilibre caractéristique de

(70)

la contrainte appliquée . Pour poursuivre la déformation,

les dislocations ne peuvent glisser que si, au fur et & mesure,
certaines d'entre-elles s'éliminent en certains endroits particu-
liers de la structure ; soient M, le nombre de ces endroits par

. -1 - ars s . . .
unité de volume et Tr la fréquence d'élimination des dislocatioms.

Si chaque élimination dé&clanche une quantité de glissement €,
on obtient une vitesse de déformation :

-1

€ Mer Tr (1.8.)
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Tous les modéles cherchent donc 3 déterminer les trois quanti-

- .=l ~ .
tés M, €, et T, en schématisant un type de sous-structure de

fluage.

- weerTMAN (66967,68)

suppose que la sous-struc-
ture de fluage est constitude d'empilements.
Chaque annihilation en téte d'empilement déclan-
che ainsi le glissement successif de toutes

les dislocations. La déformation produite équi-
vaut alors i celle d'une seule dislocation
balayant la surface correspondant 2 la ligne de
glissement. Ce modéle qui donne un bon accord
avec 1'expérience souffre toutefois du fait que
les nombreuses observations faites n'ont jamais
mis en évidence d'empilements.

- Lo (69

suppose que les parois de cellules
formées pendant le fluage sont les obstacles
prépondérants au glissement, 1'annihilation se
faisant par montée dans les parois. La structure
de fluage est donc décrite par la taille moyenne
des cellules, l'épaisseur moyenne de la paroi
(plus exactement 1'épaisseur effective de la
région ol les annihilations se produisent) et

la densité de dislocations dans les parois. Ce
modéle a 1'intérét de montrer que 1l'on peut
justifier une équation équivalente 2 celle de

WEERTMAN de fagon beaucoup plus proche de la

réalité.

Quelles que soient les hypothéses faites, ‘ces modéles conduisent
a des relations du type :

45 v
kT

- (1.9.) ol Dv est le coefficient
e = Ko

de diffusion en volume, k 1la constante de Bolztmann et T la

température absolue.

Dans la suite, pour la représentation théorique de la courbe o-¢€,

nous avons choisi une équation expérimentale proposée par

WEERTMAN (68) :

4'5 uQ

: . .
€y = o Dv (;) kT (1.10)
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ol o* est une constante approximativement égale a 5 X 1029/cm

L le module de cisaillement et Q le volume atomique (Q = cb3

ol b est le vecteur de BURGERS et c une constante approximative-
ment égale 3 0,7 pour les métaux cubiques centrés, cubiques &

faces centrées et hexagonaux).

I. 2.2. Transition entre les domaines_3 et 2.

La déformation dans le domaine 3 est
associée & la présence de cellules 3 parois de dislocations de
taille d' inférieure 3 la taille moyenne d des grains. La valeur
de d' dépend de la contrainte appliquée (70) : elle est d'autant
plus faible que la contrainte appliquée est plus &levée. Le pas-
sage du domaine 3 au domaine 2 semble di & la disparition de la
sous-structure lorsque d' devient égal 3 d. Ainsi la contrainte
et par suite la vitesse de déformation 3 laquelle se produit
cette transition est d'autant plus &levée que la taille des
grains est plus petite. Ce point est en accord avec les résultats

expérimentaux (fig. I.3).

I. 2.3. Domaine 2

Dans le domaine 2 la diversité des résul-
tats expérimentaux et le manque d'études comparatives sur un
méme alliage font qu'a 1'heure actuelle, aucun modéle sir ne fait
1'unanimité des auteurs. Le fait généralement admis est que le
glissement aux joints de grains joue un rdle prépondérant. Or
lorsque deux grains glissent l'un par rapport & l'autre le long
de leur joint commun, il devrait normalement se former des cavités
aux joints triples. Expérimentalement, ces cavités n'apparaissent

pas : le glissement doit donc €tre nécessairement accompagné de

mécanismes tels que :

- migration du joint
-~ diffusion de matiére en volume ou le long
des joints

- déformation plastique des grains voisins.

Nous allons essentiellement présenter deux modéles

parmi les plus récents : un modéle de glissement aux joints accom-

pagné de diffusion (G.J.D) dG & ASHBY et VERRALL 71 et un
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modéle de glissement aux joints accompagné de déformation plas-

tique dans les grains voisins (G.J.D.P.) di & HAYDEN et al.(72)
1.2.3.1. MODELE DE_GLISSEMENT AUX_JOINTS_ACCOMPAGNE DE_DIFFUSION
(¢.J.D)
(73) (74)

Vers les années 1950, NABARRO et HERRING
ont développé un modéle de fluage par diffusion pour les monocris-
taux, la migration des lacunes s'effectuant en volume entre sur-
faces externes. Ce modéle, &tendu tout d'abord aux polycristaux,

a été repris par COBLE (75) dans le cas ol le transport des la-
cunes au lieu de se faire & travers le volume des grains, se pro-
duit de préférence le long des joints. Cette diffusion peut en
effet prédominer dans le cas oli la surface totale des interfaces

devient importante pour des tailles de grains trés fines.

I1 a été montré récemment que pour les polycristaux
cette diffusion était nécessairement accompagnée de glissement
aux joints (76)(fig I.4.). On a ainsi deux mécanismes en série-
diffusion et glissement aux joints - la diffusion qui est 1'étape
la plus lente contrdle la vitesse de déformation.

On aboutit alors aux deux relations proposées par NABARRO et

HERRING et par COBLE :

3
& = 2522_2_2. (I.11)
d™ kT
. R D'(Sb3
¢ =—3—J—-—2 (1.12)
d” kT

oli a et B sont des constantes, Dv est le coefficient d'autodif-
fusion en volume, Dj le coefficient d'autodiffusion le long des
joints, d la taille des grains,§ 1'épaisseur effective des

joints pour la diffusion, b le Qecteur de BURGERS, k la constante

de BOLTZMANN et T la température absolue.
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Ces modéles de diffusion présentent certains avantages

en tant que mécanismes de déformation dans le domaine superplastique :

- Ils prévoient un certain glissement aux joints,

- Ils conduisent 3 des valeurs du coefficient m &levées.

- Ils permettent de rendre compte de certaines observations
expérimentales, en particulier de zones dénudées le long

des joints dans le cas de 1'alliage Mg-0.5 % Zr (Cf §I.1.2)

En revanche ils présentent aussi des incompatibilités

avec la plupart des résultats expérimentaux.

- Les valeurs du coefficient m sont trop élevées ; notons
toutefois que les valeurs mesurées peuvent &tre diffé-
rentes des valeurs réelles dans le cas de l'existence
d'une contrainte limite en-dessous de laquelle il ne
peut pas y avoir déformation (voir plus loin § 1.2.4.2)

- les vitesses de déformation prédites par ces relations
sont généralement de un 3 plusieurs ordres inférieures
aux valeurs expérimentales.

- Les grains devraient s'allonger alors qu'ils restent
équiaxes méme aprés des taux de déformation trés impor-

tants.

Cette derniére constation a conduit ASHBY et VERRALL 71

a proposer un modéle fondamentalement différent. Fondé sur une ana-
logie avec la déformation d'une &mulsion d'huile, ce modéle est
représenté sehématiquement sur la fig. I.5. L'état initial et l'état
final sont thermodynamiyuement Equivalents,la taille des grains
demeure constante mais 1'ensemble a subi une déformation vraie égale
4 55 % . Les déformations importantes observées résultent alors de

la répétition de ce processus &lémentaire.

La comparaison de 1l'état initial et de 1'état final mon-
trent que les grains ont subi des translations relatives &quivalentes
3 du glissement aux joints (fig 1.6). En réalité dans une représen-
tation 3 deux dimensions, les grains ne forment pas un réseau hexa-
gonal parfait et ces translations relatives doivent €tre vraisembla-

blement accompagnées de rotation.

L'analyse de la fig I.5 montrent que les grains doivent
se déformer pour éviter la formation de cavités. Dans le modéle,
ces déformations s'effectuent par diffusion en volume ol le long

des joints.
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L'étude mathématique conduit 3 la relation :

tp 10092 [0 _ 0,721"} Dy [1 . 338 Di | 113
- kT d d d Dv

ol T est 1'énergie libre du joint. Les autres paramétres ont été

définis précédemment (relations I.10, 1.11 et 1.12). Le terme
_ 0,72T . . . .
0o m—2—— apparait donc comme une contrainte limite en—-dessous
d

de laquelle il ne peut pas y avoir écoulement plastique. Il repré-
sente 1'énergie 2 fournir pour passer de 1'état initial i 1'&tat
intermddiaire instable caractérisé par une surface de joint plus

importante; le passage 3 l'état final s'effectue de fagon irréver-

sible par dissipation de chaleur (fig. I.5).

Les différences importantes entre ce modéle et les modéles
précédemment développés sont :
- i1 prédit une vitesse de déformation plus grande (d'un
facteur 10 environ) lide a des chemins de diffusion plus

courts et a un flux de matidre moins important (fig. 1.7).

- I1 conduit # un glissement aux joints important en

accord avec la plupart des observations expérimentales.

- Les grains demeurent équiaxes.

En revanche ce moddle conduit toujours & des valeurs de m trop éle-

vées.

Ce mod&le développé par HAYDEN et al (72)

repose sur les
hypothéses essentielles suivantes

- La vitesse de glissement aux joints est contrdlée par

la déformation plastique des grains voisins et non par

la viscosité du joint.

- Cette déformation plastique est due au glissement des

dislocations et est contrdlée par leur montée.

La vitesse de montée est généralement contrdolée par la
diffusion des lacunes (voir § I.2.1.). Or cette diffusion peut se
faire en volume ou le long des dislocations. A haute température,
au dessus d'une certaine température de transition Tc, la diffusion
en volume est prépondérante et contrdle la vitesse ; a3 basse tempé-

rature, la diffusion le long des dislocations 1'emporte.



18
La vitesse de déformation prend alors l'une ou l'autre

forme :
. .3 ‘
T<Te & = [ KL, 1] 2?“ (1 3) Dj b~ o(c —at ) (L.14)
d d” u kT
2
TsTe & = [Kl . l] 6w (1=v) Dv b° o(c - od )  (I.15)
d 10 dukT

ol K1 est une constante empirique ayant les dimensions d'une lon-
gueur et v le coefficient de Poisson. ol apparait
encore comme une contrainte limite en dessous de laquelle il ne

peut pas se produire de déformation.

I.2.4 Représentation théorique_des_courbes_contrainte-vitesse

Les relations que nous avons vues pour le domaine 3 et
le domaine 2 s'appliquent 3 des mécanismes de déformation indépen-
dants entre eux qui peuvent apparaltre simultanément. La vitesse
de déformation totale est alors la somme des vitesses de déforma-

tion correspondant 3 chacun des mécanismes :

€ot - %cap T fcipp * Cw (1.16)

A contrainte donnée, ces expressions font intervenir a
la fois la température et la taille des grains : nous allons essayer
de représenter théoriquement l'allure de la courbe contrainte-vites-
se de déformation et voir alors l'influence de ces deux paramétres.
Dans un premier temps, afin de simplifier la représentation, nous
supposerons que les contraintes limites o, et 0o sont négligeables
devant la contrainte appliquée ; puis selon les valeurs prises

~

par ces deux quantités, nous verrons les modifications & apporter

aux courbes.

Les valeurs numériques utilisées pour le calcul dans les
expressions 1,10, I.13, I.14 et I.15 correspondent i des ordres de
grandeur raisonnables pour des matériaux 3 caractére superplastique.
Elles ont &té tirées essentiellement de l'article de HAYDEN et
al (72) et de ASHBY et al(7l) et sont reportées au tableau I.2.
Cette représentation n'a alors pour but que de donner l'allure des
courbes contrainte-vitesse de déformation et de préciser leur

évolution en fonction de la température et de la taille des grains.
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I.2.4.1 Jo et gl NEGLIGEABLES

La fig I.8 représente les variations de la contrainte en
fonction de la vitesse de déformation & 600 K pour différentes
tailles de grains comprises entre 0,1 et 100 microns. La courbe

-~

résultante est obtenue 3 partir des courbes caractéristiques des
différents mécanismes de la fagon suivante : 3 contrainte donnée,
dans une représentation logarithmique, la vitesse de déformation
totale est approximativement égale & la vitesse de déformation cor-
respondant au mécanisme le plus rapide, la contribution des autres

mécanismes étant négligeable.
L'analyse de ces courbes résultantes montrent que :

- A contrainte donnée, la vitesse de déformation est
d'autant plus grande que la taille des grains est plus
faible. Ce point est tout 3 fait en accord avec les

résultats expérimentaux (fig I.3).

- Le passage du domaine 3 au domaine 2 s'effectue a con-
trainte d'autant plus faible que la taille des grains
est plus grande ; ce résultat est en accord avec 1 'hypo-
thése de la disparition des cellules lorsque leur taille

d' devient &gal i d.

- A contrainte faible, le GJD apparait comme le mécanisme

prépondérant.

- A contrainte intermédiaire, et pour une taille de grains
relativement faible, le GJDP apparait et contrdle la
déformation ; si la taille des grains augmente, ce méca-

nisme disparait faisant place au GJD.

Nous avons vu que la déformation plastique &tait contrdlée
par la montée des dislocations elle-méme contrGlée par la diffusion
des lacunes. Or la température de transition entre diffusion en
volume et diffusion le long des dislocations est fortement fonction
de la taille des grains. Nous avons représenté sur la fig I.8 les

deux courbes caractéristiques du GJDP pour T>Tc et T<Tec.

Pour une taille de grains élevée, la diffusion en volume
est la plus rapide ; pour une taille de grains faible, la diffusion
le long des dislocations devient alors prépondérante et contrdle

la vitesse.

La figure I.9 représente les variations de la contrainte

en fonction de la vitesse de déformation pour une taille de grains
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de 10 microns & différentes températures.
On constate que :

- & contrainte donnée, une augmentation de température

conduit 3 une augmentation de la vitesse de déformation.

- & contrainte intermédiaire, le GJDP contrdle la vitesse
3 basse température alors qu'ad haute température, le

GJD devient le mécanisme prépondérant.

En conclusion, dans le cas ol les contraintes limites sont négli-
geables devant la contrainte appliquée on constate 3 contrainte

donnée que

- la vitesse de déformation dans le domaine superplasti-
que est d'autant plus grande que la. taille des grains

est plus faible ou que la température est plus é&levée.

- le GJD devient le mécanisme prépondérant lorsque la

taille des grains augmente 3 température donnée ou

lorsque la température augmente 3 taille de grains donnée.

1.2.4.2 Go et 06 NON NEGLIGEABLES

Nous allons maintenant examiner 1'influence des différen-
tes contraintes limites sur l'allure des courbes précédentes.
Mais voyons tout d'abord l'origine de ces contraintes :
__o072T
d

Nous avons vu que ce terme provient des modifications de

- origine de o,

la surface du joint lors du passage de 1'état initial & 1'état
intermédiaire dans la représentation sehématique de la fig I.3. Or
selon les auteurs, cette contrainte limite est généralement trop
faible pour permettre un bon accord avec 1l'expérience. Il semble
qu'en plus des modifications de surface de joint, il faille tenir
compte du fait que celui~ci ne peut @tre considéré comme une source
(ou puits) parfaite pour les lacunes. Ce caractdre entrainerait

alors deux conséquences :

- introduire une contrainte limite supplémentaire qui
viendrait s'ajouter 3 celle due aux modifications de

surfaces de joint.

- conduire 2 une relation non linéaire entre o et € .
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Le terme ¢ - o) apparait comme la contrainte effec-
tive s'exergant sur une dislocation. Ainsi o, serait soit, la
contrainte nécessaire pour nucléer une dislocation depuis un joint,
soit une sorte de frottement du réseau, soit encore une contrainte

i grande distance due i l'ensemble des défauts présents au voisinage

de la dislocation.

Ces quelques considérations montrent 1'impossibilité
d'attribuer une valeur numérique 3 ces différentes contraintes li-
mites. Aussi devons nous nous attendre & des courbes différentes
suivant les valeurs prises par ces deux paramétres en particulier

suivant que 0o est supérieur ou inférieur 3 o¢ .

Deux cas parmi les plus simples sont représentés sur
les fig., I.10 et I.11., Le fait essentiel est que les courbes résul-
tantes contrainte-vitesse de déformation présentent alors trois

domaines.

- 4 contrainte élevée, le fluage par dislocation
apparait comme le mécanisme de déformation prépon-

dérant.

contrainte intermédiaire dans le domaine 2 on peut

a
distinguer deux cas suivant les valeurs de 0. et Oq

2 .
oo ce qui correspond

Me

o

=]
]

Me

M

=]
It

@ 0 ce qui correspond

Lorsque la taille des grains augmente, le GJDP laisse

peu a4 peu la place au G.J.D..

- i contrainte faible, apparait un domaine caractérisé
par des valeurs de m faibles. Ainsi le domaine 1
serait en fait un faux domaine sans mécanisme de dé-
formation propre résultant seulement d'une contrainte
limite en dessous de laquelle il ne peut pas y avoir
écoulement plastique pour le mécanisme considéré. Le
domaine | apparait donc comme un prolongement du

domaine 2.

La fig. I.lZ;;eprésente les variations de la contrainte en fonction
de la vitesse de déformation dans un cas plus complexe. Le fait es-

-~

sentiel 3 noter est que la courbe contrainte-vitesse de déformation

n'est plus simplement divisée en trois domaines mais en cing,
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deux d'entre eux étant caractérisés par des valeurs de m &levées.

Ce cas montre la complexité des courbes que 1'on peut
obtenir ; on congoit alors aisément de pouvoir toujours ajuster
une courbe théorique sur des résultats expérimentaux en jouant sur

les nombreux paramétres mal connus qui figurent dans les relatioms.

I. 3 PROGRAMME D'ETUDES

Cette tentative de représentation théorique des cour-
bes nous a montré la complexité du probléme compte tenu du manque
d'information sur les mécanismes de déformation susceptibles d'ex-

pliquer le comportement des matériaux dans le domaine superplastique.

Tout mécanisme de déformation aboutit 3 une relation
entre la contrainte, la vitesse de déformation, la température, la
structure assimilée 3 la taille de grains d'un matériau supposé
monophasé et équiaxe, et &ventuellement la déformation. La connais-
sance de cette relation impose la détermination des coefficients

Y,-m, Qa et a (relation I.2.)

- Y est généralement négligeable

- la détermination de Qa est relativement facile mais
quelle est alors la signification 3 accorder 3 cette
grandeur dans le cas de matériaux biphasés ?

- Le coefficient m ne peut &tre déterminé que de fagon
indirecte : en effet compte tenu de 1'existence éven-
tuelle de contraintes limites, les différentes métho-
des de mesure ne permettent d'atteindre qu'une valeur
apparente de m, De plus comme nous le verroms, la
mesure de cette valeur apparente est sujette 3 dis-
cussion du fait des techniques expérimentales utili-
sées. La détermination de la valeur réelle de m passe

donc par une mesure correcte de la valeur apparente

et par la connaissance des contraintes limites.

- Dans toutes les théories, la structure est caracté-
risée par la taille des grains d'un matériau supposé
monophasé, &quiaxe et 3 taille de grain constante.
Or la plupart des matériaux superplastiques sont bi-

phasés. Il est alors nécessaire de tenir compte
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du rdle joué par les différentes phases et de 1'influence du joint-
joint de grain ou joint de phase. De plus, comme nous le verrons,
ces phases ne sont pas nécessairement &quiaxes et leurs taille et
forme &voluent au cours de la déformation. Ainsi il apparalt que
caractériser une structure par une taille de grains est une simpli-
fication grossiére et que les théories doivent tenir compte de la
forme, de la taille, du rdle des différentes phases et de la nature

des joints.

L'ensemble constitue un programme trés vaste :
1'objet du présent travail est de tenter d'en clarifier une partie

dans le cas du laiton 60/40.
Nous nous attacherons ainsi a :

~ é8tudier 1'influence de la forme et de la taille des

phases sur la contrainte d'écoulement.

- Discuter de la validité des méthodes de mesure du

coefficient n.

~ Préciser le rdle des deux phases.



TABLEAU .1

ALLIAGES SUPERPLASTIQUES.

(DAVIES et al.

25

77)

m

maximum

. ALUMINIUM /33 Cu

/17 Cu
/11,7 Si

/12 Si /4 Cu

440 - 520

400

550

i Ty T S S o S b o S e S e S ol e T e S S S ———— — ——— " — - T —— i — — Y S o e P S O S - G i S W S e s T W o

- CUIVRE

/10 - 20 Mg
/10 = 12 Al
/10 Al /3 Fe

/ 5-10P

720

1 200

300 - 500

800

500 - 600

500 - 700

s e o o = —— S o T TR S D e S e e - o e i o S - . G S S G G D T R W S - T — — - - - -

/ Bas carbone

/25 Cr /6 Ni

800 - 900

870 - 980



: MAGNESIUM /33,5 Al

/30,7
/23
/ 0,5
/ 6

: NICKEL

* /39 cr /10 Fe /1
/39 Cxr / 8 Fe /2
/38 Cr /14 Fe /1
/IN - 100

Cu
Ni
Zr
Zn /0,5 Zr

,75 Ti /1 Al °

Ti /1 Al

,75 Ti /1 AL °

/19 Sn

/ Composite

/17,4
/ 5
/ T1 différentes

Cd
Cd

compositions’

0,8

0,3
0,6

350 - 400
450
450 = 475
500
270 - 310
820
810 - 980
980

0,35

; TITANE

Y /6 Al /4 V
/5 Al /2,5 Sn
/4 Al /2,50
/0,3 impuretés

/11 Sn/2,25 Al/1
/0,25 Si

6 Al/5 Zr/4 Mo

Mo/5 Zr

/1 Cu/0,25 Si:

0,85
0,72
0,6
0,8

800 - 1 000

9500 - 1 100

950 - 1 050
900

800

/Comme

rcial

/0,2 Al
/0,4 Al
/4,9 Al
/22 Al
/40 Al
/50 Al

/ZnO2

particules

20
200 - 360
200 - 300
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VALEUR NUMERIQUE DES COEFFICIENTS

o
L]

=
1

g (o-oé);

247 (1=-v)
+ 1)

d2 u

kT

) 61 (1-v) Dvb2 o (c-o&);
+ ] —_— .

10d uk T
008 (o - ob) D, (1 +3,3 6§ Dj
kTd d

v

)2

=
]

~
H

=
]

(o]
L}

1,38 x 10

16

D

ov

QV

2,14 x 105 kg x cm_2

D

c = 0,7
b3
b=3,2x10
K1 = 0,015 cm
v =0,33
M =
b =3,2% 100
-16
1,38 x 10 dyne x cm
D
ov
ov P 7 E%
D .
G]
0j exp - %%
Q
]
c=20,7
b3

1,38 x 10-16 dyne x cm x K

2
= ] e¢cm” X sec

= leV

dyne x cm x K-]

2,14 x 105 kg x cm-2

cm

X K-]

2
! em™ x sec

= leV

b=3,2x 1078 em

2b = 6,4 x 1078 em

D

ov

exp

D
- g ov
kT
Qy
- gj DOj
kT
Q

2
= | cm X sec

= ] eV

2 x 10

2
cm X sec

= 0,5 eV

2.10-2cm2xsec
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Fig. I.1. Courbe théorique de variation de la contrainte en fonction

de la vitesse de déformation.
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Fig. I.2., Courbe théorique de variation du coefficient m de sensi-
bilité & la vitesse de déformation en fonction de la

vitesse de déformation.
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Fig. I.4. Mise en évidence du glissement aux joints dans le modéle

de déformation par diffusion (NABARRO (73 )et HERRING (74))
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Fig. I.5. Mécanisme de déformation d'un groupe de quatre grains
dans le modéle de glissement aux joints accompagné& de

diffusion  (GJD) (ASHBY et VERRALL (717
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GRAIN 4

Fig. I.6. Illustration du glissement aux joints dans le modéle de

GJD (ASHBY et VERRALL (7‘)) '

DIFFUSION
EN VOLUME .

GRAIN 1

GRAIN 2
,; DIFFUSION

LE LONG DES JOINTS

Fig. I.7. TIllustration des changements de forme des grains et des

processus de diffusion dans le GJD (ASHBY et VERRALL(71))
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Courbes théoriques de variation de la contrainte en fonc-

tion de la vitesse de déformation 3d 600 K pour différentes

tailles de grains ; o, et o} négligeables.
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Fig. I.9. Courbes théoriques de variation de la contrainte en fonc-

tion de la vitesse de déformation pour une taille de grain
de 10 microns a différentes températures ; 0, et o} négli-

geables.
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Fig. I. 10. Courbe théorique de variation de la contrainte en fonc-

RN
tion de la vitesse de déformation pour une taille de

grains de | micron 3 600 K ; 0o > o}
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Fig. I. 11. Courbe théorique de variation de la contrainte en fonc-

tion de la vitesse de déformation pour une taille de

grains de 100 microns #;600 K ; 0o < o}
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TECHNIQUES EXPERIMENTALES

II. | CHOIX DES MATERIAUX

-

Notre choix s'est porté sur un laiton 60/40 obtenu 3 partir de

Cuivre et de Zinc de pureté industrielle. On peut alors immédiatement

se poser deux questions

Pourquoi

un laiton 60/40 ?

- Le laiton 60/40 est un alliage peu étudié : les quelques

Pourquoi

travaux de PRESNYAKOV D datant de 1959 avaient fait
ressortir le caractére superplastique de cet alliage.
En méme temps que cette &tude, d'autres travaux ont &té
effectués et nous ne manquerons pas d'en faire référence

au cours de cet exposé.

L'alliage présente une structure biphasée a-8 jusqu'a
une température de 750° C comme le montre le diagramme
d'alliage de la figure II.1. Il est bien connu que ce

-~

caractére biphasé est favorable & 1'apparition d'un com-

-

portement superplastique 1ié 3 une structure 3 grains fins.

Le laiton 60/40 ayant une structure de dislocations
décomposées, pour un taux d'écrouissage donné le réseau

de dislocations est fortement enchevétré. Il est alors
probable que ce matériau a plutdt tendance & recristal-
liser qu'a se restaurer au cours du recuit qui suit
1'écrouissage. Ce caractére est favorable au développe-
ment d'une recristallisation homogéne constituée de petits
grains (2).

Enfin cet alliage est d'un emploi courant industrielle-

ment.

pureté industrielle ?

La superplasticité peut présenter et présente déji

ddns certains domaines des applicationms industrielles(3-8)

et bien qué notre étude soit 3 caractére essentiellement
fondamental, nous n'avons pas voulu nous restreindre &

l'emploi de matériaux- ultrgpwrs.
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Les matériaux utilisés pour notre étude proviennent de deux ori-
gines afin de pouvoir comparer les résultats obtenus avec des matériaux

ayant une composition et une structure légdrement différentes.

-~ Un laiton de soudobrasure, produit industriellement par
la société REBOUD-ROCHE, comprenant des &léments addi-
tionnés en faible quantité : Cd, P, Si, Mn, Sn, Ni pour
une teneur globale de 0,7 7. L'alliage est fondu a l'air
et coulé dans une lingotiére de 65 mm de diamétre. Le
lingot est porté 3 600° C, maintenu i cette température
puis filé en barreaux cylindriques de 10 mm de diamétre.

Ceux-ci sont trempés dés la sortie de la filiére.

- Un laiton U-Z40 obtenu par fusion 3 1'air de Cuivre et
de Zinc 3 99,9 7 et préparé par la société TREFIMETAUX.
Des lingots de 45 mm de diamétre sont maintenus une heure
g 500° C puis filés 3 cette méme température jusqu'd un
diamétre de 10 mm. Les barreaux sont trempés dés la sortie

de la filiére.

IT. 2 DESCRIPTION DU DISPOSITIF EXPERIMENTAL

-~

Des éprouvettes cylindriques 3 tétes filetées de 5 3 6 mm de dia-
métre et de 15 ou 25 mm de longueur utile ont &té usinées & partir des
barreaux de filage. Tous les essais mécaniques ont été effectués sur une
machine de traction INSTRON munie d'un sélecteur 3 boutons poussoirs per-
mettant de modifier instantanément la vitesse de déplacement de la tra-
verse mobile d'un facteur 2 ou 2,5 pour les sauts de vitesse les plus
faibles.

La machine permet d'effectuer des essais 3 vitesse d'extension
V constante comprise entre 5 microns et 5 cm par minute. Comme nous le
verrons plus loin , ces essais sont difficilement exploitables pour les
matériaux déformés superplastiquement. Nous avons alors &té amenés 3
réaliser un dispositif &lectronique d'asservissement du mouvement de la
traverse mobile. L'appareil, décrit en Annexe I permet d'effectuer des
tractions 3 vitesse de déformation ¢ constante 3 + 0,5 Z jusqu'a des
élongations de 500 Z dans un domaine de vitesse compris entre 10

et ]} mm-l.
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L'ensemble du dispositif de traction est représenté sur la

figure II1.2, Il comprend :

= Un four & trois enroulements : un enroulement prin-
cipal disposé sur toute la longueur du tube central
et deux enroulements secondaires placés i chaque extré-
mité. Les courants de chauffage sont commandés séparé-
ment par des alternostats. La mesure et le contrdle de
la température sont effectués par deux thermocouples
Chromel-Alumel disposés & 50 mm 1'un de 1'autre de
part et d'autre du centre du four. Nous avons ainsi
vérifié qu'au cours des essais la différence de tempé-
rature entre ces deux points ne dépassait jamais 5° C.
Afin de diminuer ce gradient thermique au niveau de
l'éprouvette, cellerci est placée dans un tube d'acier
inoxydable. Comme nous le verrons plus loin, ce tube

servira de conduit & 1l'air comprimé lors de la trempe.

- Deux passages mécaniques en translation refroidis 3
l'eau et traversés par deux tiges de traction en acier
inoxydable. Ces deux passages permettent ainsi d'effec-
tuer des essais sous vide ou sous atmosphdre contrdlée.
La force de frottement &tait toujours négligeable devant

la charge appliquée dans le domaine de vitesses &tudiées.

IT. 3 ESSAIS EFFECTUES

Des essais de traction avec sauts de vitesse ont &été effectuds

dans le but de mesurer le coefficient de sensibilité i la vitesse de

déformation m|= _2&252
dloge

Une éprouvette est déformée 3 une vitesse Vl jusqu'a ce qu'un
régime permanent soit dtteint ; la vitesse est alors augmentée instanta-
nément d'un facteur 2 ou 2,5 soit V2 puis diminuée 3 nouveau jusqu'a VI'
Le diagramme charge-temps de la figure II.3 illustre les variations de

charge intervenant au cours de ces changements de vitesse.

Plusieurs méthodes ont &té proposées pour déduire de cette courbe
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la valeur du coefficient m.

La premiére méthode due & BACKOFEN et al.(g) consiste 3 extrapo-
ler la courbe obtenue 3 vitesse Vl jusqu'd un point C de telle sorte que
les déformations en C et B (correspondant 3 la charge maximale 3 la vites-

se V2) soient égales. Le coefficient m est calculé par la formule

0. P

Log .—B-—- Log _B—
o P

C
m N = I1.1

eB A

Log ———— Log
e i

ot PB et PC représentent les charges en B et C respectivement.

(10) (11,12)

Une deuxiéme méthode proposée par NAZIRI et MORRISSON

-

consiste 3 calculer m par l'expression :

s
Log
%A
nes — I1.2
€3
Log ————
A

ol A et B sont les points correspondant 3 la charge maximale pour les

vitesses Vl et V2,

HEDWORTH et STOWELL (13) proposent d'extrapoler la courbe obtenue

lors du changement de vitesse,m est alors obtenu par 1l'expression :

P
Log .—-E—___
PB
m = v I1.3
2
Log
v

Nous avons choisi cette troisiéme méthode de détermination de m au vu

des résultats obtenus par ces auteurs sur un alliage eutectique A1~Qu(14).

Ils ont en effet constaté que les deux premiéres méthodes condui-

sent d'une part 3 des résultats trés différents entre elles et d'autre
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part 3 des valeurs de m différentes lorsque le saut est effec-
tuée de V. 3V, _oudeV, 6, ayvVv

1 2 2 1’
La détermination de m par la formule m = dlogo suppose que la
dLoge

mesure soit faite non seulement 3 déformation constante mais aussi i
sttucture constante. Il semble que de ce point de vue, la méthode de
STOWELL soit la mieux adapt&e. Nous verrons cependant dans la discussion
que quelque soit la méthode, cette détermination de m par la technique du
saut de vitesse est critiquable et que par comséquent les valeurs obtenues

ne peuvent étre qu'approximatives.

Dans un essai de traction 3 vitesse V constante, au fur et 3
mesure que la déformation procéde, la longueur L de l'éprouvette augmente
et la vitesse de déformation ¢ = —%— diminue. Pour les matériaux
métalliques usuels, la contrainte d'&coulement &tant peu sensible a la
vitesse de déformation (m = 0,1) et les allongements peu importants, des
essais de traction & vitesse V constante sont parfaitement adaptés. Pour
les matériaux déformés superplastiquement, ces essais sont difficilement
exploitables. Certains auteurs se sont efforcés de corriger la courbe
de traction obtenue dans ces conditions en tenant compte & chaque ins-
tant de la valeur de la vitesse de déformation vraie € et du coefficient
m sensible 3 cette vitesse.Or cette correction est nécessairement enta-
chée d'erreur car le coefficient m est déterminé avec trés peu de préci-
sion (voir ci-dessus et discussion). En revanche trés peu de travaux
(NEWBURY et JOY (]51 WATTS et STOWELL (16)...) ont &té développés a vites-
se de déformation constante malgré l'importance de ces essais pour obte-

nir des résultats expérimentaux facilement exploitables.

-~

Deux types d'essais ont été effectués 3 vitesse de déformation

constante :

- Des essais limités 3 des élongations de 100 % pour

les raisons que nous verromns plus loin.

- Des essais interrompus 3 différents taux de déforma-
tion en vue de déterminer les caractéristiques de la

structure au cours de la déformation.
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II. 4 PRECAUTIONS EXPERIMENTALES

Certaines précautions expérimentales ont &té prises d'une part
dans un souci de reproductibilité et d'autre part afin d'effectuer les

essais dans les meilleures conditions possibles.

II. 4. 1 Avant llessai

Les essais de traction 3 haute température nécessite 1'emploi
d'un four : le probléme est alors d'effectuer la mise en température du
four et la mise en place de 1l'éprouvette de fagon reproductible de ma-

niére 3 commencer les essais sur des &chantillons de méme structure

initiale. Dans tous les cas le cycle suivant a toujours &té observé :

- Le four est chauffé jusqu'a ce que la température dési-

rée soit obtenue.

- L'éprouvette est placée dans le four ; un vide primaire
est alors réalisé avant 1'introduction d'Argon en lé-

gére surpression.

- L'éprouvette est maintenue sans déformation une heure
3 la température T de l'essai. Il s'est avéré que ce
temps était largement suffisant pour ré&homogénéiser
parfaitement la température du four : ce temps sera ap-

pelé par la suite "temps de recuit 2 la température T".

II. 4. 2 Au_cours de_l'essai

Plusieurs problémes sont apparus lors des essais du fait méme des
matériaux et du dispositif expérimental utilisé&s. Nous les avons rassem-
blé dans le tableau II.! en précisant dans chaque cas les précautions

nécessaires que nous avons prises pour les éviter au maximum.
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: PROBLEME : PRECAUTIONS

: Oxydation .....se04000e000s : Traction sous vide ou sous

atmosphére inerte (Argon)

Dézincification®...ouvv... - Atmosphére inerte

- Surpression

- Temps de déformation limi-

tés

- Vitesse ¢ relative-

ment élevée

- Essais limités & 1007%

Déformation homogéne ..... - Essais limités 3 100 7

- Rejet systématique des

résultats provenant d'éprou-
vettes déformées de fagon

non homogéne

Passages MécaniquesS...... Force de frottement « charge

appliquée

" & > &imite

@6 44 ee so s8 e 8s ee B8 es ©6 es s es e % es es ez o= se ee e se es 68 e+ e 66 86 4 we ee we e we we os e

Zone de température uni- Essais limités & 100 7

forme ...veeevescccscnscns

¥ Tout &chantillon de laiton soumis 3 un recuit 3 température élevée
se dézincifie. Cela se traduit par l'apparition de pores sur la surface
et parfois par une décohé&sion aux joints de grains. En effet le départ
d'atomes de zinc crée des lacunes dans le réseau : celles-ci s'accumu-

-

lent et forment des cavités & proximité de la surface, introduisant ainsi

un paramétre supplémentaire lors des essais mécaniques. DAMIANI an a

montré qu'aprés un recuit de 3 heures 3 600° C sous argon 3 la pression
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de ! atmosphére, la dézincification &tait présente sur des distances

de l'ordre d'une dizaine de microms, ce qui peut €tre considé&ré comme
négligeable pour des échantillons de 5 ou 6 mm de diamétre. Ainsi s'ex-
pliquent les dispositions prises pour limiter les effets de cette dézin-

cification.

L'éprouvette est refroidie par un violent courant d'air comprimé

- D'une part pour éviter toute évolution de structure
susceptible de se produire au cours d'un refroidisse-

ment lent.

- D'autre part pour avoir une durée de maintien en tem-

pérature bien déterminée.

II. 5 METHODES D'EXAMEN DE_LA_ STRUCTURE

Quatre méthodes d'étude ont &té utilisées afin de déterminer les
caractéristiques de la structure sur des éprouvettes ayant subi des taux
de déformation différents 3 différentes températures et vitesses de dé-

formation.

II. 5. 1 Etudes métallographiques

II. 5. 1. | REVELATION DE LA STRUCTURE

Des échantillons prélevés sur les différentes éprouvettes
ont &té tout d'abord polis mécaniquement jusqu'au papier 600 puis
€lectrolytiquement suivant la méthode DISA-ELECTROPOL. Le polissa-
ge est effectué sous une tension de 15 Volts pendant 30 secondes

avec l'électrolyte D2 .

- Pour la détermination de la taille des phases essen-

tiellement deux attaques électrolytique et chimique ont

été employées.
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1° Attaque électrolytique DISA-ELECTROPOL

Electrolyte D2

Tension : 2 volts

Durée de l'attaque : 5 secondes

Cette attaque permet de révéler les joints de pha-
ses mais s'est avérée insuffisante pour une détermi-
nation correcte de la taille des phases : Le contras-

te entre phases a et B n'étant pas assez accentué.

2° Attaque chimique au chlorure cuivreux ammoniacal

Composition du réactif : 10 g NH,C1 dans 50 cc d'eau
6,5 g de CuCl

17 cc NH40H concentrée

Durée de l'attaque : 3 3 6 secondes

-

Ce réactif 3 l'avantage de colorer en noir les cris-
taux de la phase B et permet de distinguer nette-

ment les deux phases.

- Des essais ont &té effectués pour tenter de révéler
les joints de grains 3 la fois dans la phase a et dans
la phase 8. Pour celd nous avons utilisé une attaque

chimique au chlorure ferrique.

Composition du réactif : 5 cc FeCl3

5 ¢cc HC1

10 cc H20
Durée de l'attaque : 4 3 8 secondes.

Ce réactif couramment employé pour révéler les
joints de grains sur les laitons monophasés nous
a donné de mauvais résultats et dans la suite nous

ne l'avons pas utilisé.
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- Pour 1'examen de la sous-structure dans la phase a,
nous avons procédé a l'attaque dnodique préconisée
par JACQUET (18). La solution d'attaque est une solution
3 0,2 %2 d' hyposulfite de sodium. L'attaque a lieu sous

une tension de 10 volts, l'éprouvette sert d'anode, la
cathode &tant constituée par une plaque d'acier inoxyda-
ble. Cette solution doit &tre renouvelée a chaque attaque
en raison de la décomposition rapide de 1'hyposulfite.
L'attaque produit un dépdt solide brundtre sur la surfa-
ce de 1'échantillon ; ce dépdt peut étre aisément dissout
par immersion de 1 & 2 secondes dans 1'acide chlorhy-
drique concentré. Des régions de dissolution sélective
apparaissent alors mettant en &vidence la configuration
des dislocations. Ces régions sont vraisemblablement

d8es & un accroissement de réactivité chimique aux points

d'émergence des dislocations.

Nous avons védrifié que la sous-structure observée
n'était pas dle 3 1'écrouissage résultant du polissage
mécanique : elle apparait identique aprés plusieurs po-

lissages successifs suivis d'attaque.

Cette attaque a été utilisée avec succés sur le
laiton U-Z40. En revanche, elle ne conduisit & aucun
résultat positif sur le laiton de soudobrasure, la sur-
face de 1'échantillon devenant complétement noire aprés

1'attaque et donc inapte & toute observatiom.

- Nous avons effectué quelques essais pour tenter de ré-
véler une sous-structure éventuelle dans la phase B ;
une solution alcoolique de persulfate d'ammonium a alors

(19)

été utilisée . Cette étude n'a pas été poursuivie

en raison du peu de résultats positifs obtenus.

REMARQUE
Nous venons de voir que certains réactifs couramment utilisés sur

les laitons ne nous ont pas toujours donné de résultats satisfaisants.

Ces difficultés sont probablement dues d'ume part au caractére biphasé du

laiton 60/40 et d'autre part aux impuretés (ou additifs) pouvant dans cer-



59

tains cas donner naissance 3 des réactions chimiques parasites suscepti-

bles de perturber les essais.

II. 5. 1. 2 DETERMINATION DE_LA TAILLE DES_PHASES

La détermination de la taille des phases a &té réalisée
en utilisant la méthode des intersections (20). Des lignes ont été
tracées sur des micrographies représentatives de la structure des
échantillons observés. La longueur moyenne interceptée par chaque
phase D a été mesurée en effectuant une moyenne sur au moins cent

intersections.

La forme des phases a été étudiée par des mesures de D

-

la fois parallélement & l'axe de traction (D//) et normalement

[\

373

celui-ci (DJ_). La taille réelle des phases peut se déduire de D

par un coefficient géométrique dont nous n'avons pas tenu compte.

Le probléme essentiel posé par 1l'amincissement électrolytique
d'un matériau biphasé est de trouver un &lectrolyte qui ne donne pas de
dissolution préférentielle de 1'une des phases.

La solution de pdlissage électrolytique employée par SAGAT (z1)
sur un laiton 60/40 a été utilisée.

Aprés découpage d& la scie 3 &lectroérosion, les &chantillons ont
été amincis mécaniquement jusqu'd une épaisseur d'environ 300 microms
qui chimiquement dans une solution & 80 Z d'acide nitrique. La méthode
de la fen@tre a été utilisée en procédant 3 de courtes immersions d'en-

viron 5 secondes dans 1'électrolyte suivant sous une tension de 20 V :

133 cc d'acide acétique
7 cc d'eau distillée

25 g d'acide chromique
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Le ringage final a &té effectué a l'alcool méthylique refroidi.

Les clichés obtenus 3 1'aide d'un microscope électronique JEM 7
sous une tension de 100 kV sont comparables 3 ceux réalisés par SAGAT (21).
Ils sont de trop mauvaise qualité pour &tre exploitables (fig. II. 4) et
compte tenu de ces résultats, 1'étude au microscope &lectronique n'a pas

€té poursuivie.

IT. 5. 3 Etude_par méthode DEBYE-SCHERRER

Les échantillons ont été observés en utilisant la méthode DEBYE-
SCHERRER par réflexion avec une anticathode de cuivre sous 30 kV et 20 mA.
Ce travail a été effectué en collaboration avec Mme PETITPAS et M. LABULLE
au laboratoire de Rayons X de la Faculté des Sciences de ROUEN. Les ré-

flexions observées sont (321) (420)a et (33l)a correspondant i des

B ’, . .
distances réticulaires de 0,788 A, 0,826 A et 0,847 A.

Différentes distances film-&chantillon sont employées afin de
mieux discerner les détails des taches de diffraction. L'ensemble des

conditions expérimentales est indiqué sur le tableau II. 2.

L'aspect des taches obtenues par réflexion permet d'avoir quelques
indications sur 1'état de cristallisation des échantillons car la taille
et la perfection des cristaux modifient 1'apparence des anneaux de diffrac-

tion.

Avec un collimateur d'environ | mm de diamétre et une distance

film—échantillon de 25 mm on obtient :

- Des anneaux ponctués si la taille des cristaux est su-

périeure & 10 microns.

- Des anneaux continus et fins si la taille des cristaux

est de l'ordre du micron.

- Des anneaux élargis si la taille des cristaux est infé-

rieure ou de 1l'ordre de 0,1 micron.

Cette étude vient donc compléter 1'étude réalisée par microscopie



TABLEAU II. 2

Distance Raies Rayon des Angle de
Film - observées Anneaux BRAGG ©
Echantillon
(321)’5 11 mm 78°
26,5 mm (420)a 24 mm 69°
(33])a 31 mm 65° 30
(321)8 22 mm
52 mm
(420)a 50 mm
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optique au moyen de 1l'attaque anodique 3 1'hyposulfite de sodium. Elle

la supplée méme dans le cas du laiton de soudobrasure pour lequel celle-ci
s'est révélée impossible. De plus cette méthode & 1'avantage de permettre
l'observation des deux phases et de donner ainsi quelques renseignements

sur les caractéristiques de la phase B.

On dit qu'il y a texture lorsque les orientations cristallographi-
ques des différents grains constituant le polycristal ne sont pas dis-
tribuées de fagon alléatoire mais groupées autour de certaines directions

privilégiées.

Afin de mettre en évidence l'existence ou non d'une texture et de
voir son évolution au cours de la déformation, nous avons réalisé des
. - . 2
figures de poles par la méthode de SCHULZ (22) ; nous allons la rappeler

briévement

Le probléme consiste 3 obtenir expérimentalement la distribution
des normales d'une forme de plan {hkl! donné a 1'intérieur du polycristal.
On place alors l'échantillon de telle maniére que la famille de plans
{hkl} soit en réflexion de BRAGG pour les rayons X incidents : A = 2 dsin6.
L'échantillon est soumis 3 deux rotations simultanées : une rotation ¢
de 1'échantillon sur lui-méme ; la seconde rotation est la déclinaison ¢
(fig. I1.5). En projection stéréographique la position d'un plan (hkl)
est représentée par un point P du diagramme de WULFF dont les coordonnées
sont fonction de y et de ¢. A tout point P, on associe alors 1l'intensité
des rayons X diffractés soit Ihkl'

Nous avons effectué les essais sur un goniométre de texture SIEMENS
au Laboratoire de Métallurgie Structurale dirigée par M. le Professeur BARO.
La figure de pOles est construite 3 l'aide du traceur automatique
"TEXTUREX" (23)

(A = 1,54 A). Les figures de pdles (220) ont ainsi été déterminées sur les

. Les échantillons sont irradiés au rayonnement CuKa
deux phases.

Cette méthode permet d'étudier la répartition statistique des
orientations de chacune des phases et de mettre en évidence une rotation
éventuelle de celles-ci au cours de la déformation par examen qualitatif

des figures de p31es avant et 3 différentes étapes de la déformation.
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Fig. II.3 : Illustration dans un diagramme charge-temps des varia-
tions de charges intervenant au cours d'un saut de

vitesse
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III. RESULTATS EXPERIMENTAUX

III. | LAITON DE_SOUDOBRASURE

III. 1.1. Essais Mécaniques

La figure III. | représente les variations du coefficient m de
sensibilité & la vitesse de déformation obtenu par la méthode des sauts
de vitesse en fonction de la vitesse de déformation pour différentes tem-
pératures : 490, 550, 600, 700 et 800° C. Ces courbes présentent l'allure
générale caractéristique des matériaux superplastiques avec des valeurs
maximales de 0,4 3 0,5 pour des vitesses de déformation de 1'ordre de
10-2 mn-]. On constate qu'une augmentation de température conduit & une
augmentation de la valeur de m jusqu'd 700°C. A 800°C, les valeurs de m
sont plus faibles de 1l'ordre de 0,2 comme c'est le cas pour les matériaux
non superplastiques. Ce résultat s'explique par le fait qu'a cette tempé-
rature, le laiton 60/40 subit un grossissement de grains important car
il est devenu monophasé (fig. II.1). Ces courbes justifient 1'dtude plus
approfondie que nous avons réalisée 3 600° C dans le domaine de vitesse
compris entre 10-2 et 4.10_] mn-] oli le matériau présente un comportement

superplastique.

Les variations de la contrainte vraie en fonction de la déforma-
tion vraie pour différentes vitesses de déformation € sont reproduites

sur la figure III. 2.

Ces courbes présentent un aspect différent suivant la valeur de

la vitesse de déformation :

= Pour les vitesses de déformation élevées, la contrainte

d'écoulement décroit en fonction de la déformation.

- Pour les vitesses de déformation faibles, la contrainte d'é-
coulememt = augmente et cette augmentation est d'autant

plus grande que la vitesse de déformation est plus faible.

Nous avons effectué quelques essais jusqu'd rupture de 1'éprou-
vette et nous n'avons jamais pu obtenir des allongements trés importants

(e

Max 230 %), malgré les valeurs relativement &levées du coefficient m.
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(n

Ce fait a également &été observé par TAPLIN sur des alliages cuivreux -

laitons et bronzes d'aluminium - : cette faible ductilité est due 3 la
formation de cavités inter-ou intragranulaires qui par coalescence con-

duisept d la naissances de fissuresret 3 une rupture prématurée.

Nous pouvons avancer d'autres hypothéses susceptibles d'expliquer
cette faible ductilité :
- La zone 3 température uniforme dans le four est vraisem-
blablement trop réduite et l'existence de points chauds

peut favoriser la formation de striction.

- La dézincification devient grande si 1'échantillon est
maintenu longtemps 3 600°C ce qui est nécessaire pour
produire des allongements importants 3 vitesse relative-
ment faible. De plus au cours de la déformation, la sec-
tion utile de 1'éprouvette diminue augmentant ainsi la

proportion de zone dézincifiée.

- Le laiton utilisé pour nos essais comporte certains addi-
tifs qui peuvent €tre & l'origine de fissures. Ce dernier
point est confirmé par le fait que des allongements de
500 7 ont été atteints sur des laitons 60/40 préparés 2

partir de métaux purs (2’3).

III. 1.2. Etudes Métallographiques

La structure de 1'alliage immédiatement aprés extrusion est re-
présentée sur la figure III. 3.a. Les phases sont allongées dans le sens

du filage, la phase claire correspondant & la phase o, la phase sombre 3

-~

la phase B. Apré&s un recuit d'une heure & 600° C, les phases ont grossi,
la structure s'est uniformisée mais le caractére directionnel subsiste

(fig. III.3.b). On peut illustrer ce caractére parDle rapport du diamétre

//
Dy
Aprés recuit il est égal & 1,4. Tous les essais mécaniques ont ainsi été

moyen longitudinal au diamétre moyen transversal de la phase «.

~

effectués sur des éprouvettes correspondant 3 cette structure.

En augmentant le temps de recuit, la taille des phases augmente

rapidement au début puis tend 3 se stabiliser pour des temps importants de
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1'ordre de 15 Heures. Cette &volution est représentée sur la figure III. 4.

Les micrographies de la figure III. 3 montrent la difficulté d'é-
tudier 1'évolution de la structure en considérant les deux phases ; cette
structure peut en effet €tre assimilée 3 un ensemble de phases a dans une
matrice B : il semble alors difficile et peu significatif de caractériser

son évolution par une étude de la phase B.

La figure III. 5 représente les variations au cours de la déforma-
tion des diamétres moyens longitudinal (D//) et transversal (D) ) de la
phase o pour deux vitesses ¢ différentes. Au début de la déformation, les
phases s'allongent parallélement 3 1l'axe de traction ; cet allongement se
caractériseD57r une augmentation de D// et une diminution de D, , le
rapport _-Ti[_ passant par un maximum d'autant plus décalé vers les
grandes déformations que la vitesse £ est plus grande. Ensuite la structure

évolue pour devenir approximativement &quiaxe.

Nous avons reporté au tableau III. 1 les valeurs de D//f et le

obtenues aprés une déformationDde 70 % pour différentes vitesses €. Il est

DL
structure équiaxe parfaite mais vers une valeur légérement supérieure de

4 remarquer que le rapport ne tend pas vers | caractéristique d'une

1'ordre de I, 1 ; ceci est en accord avec les résultats obtenus dans les

()

mémes conditions sur l'alliage eutectique Al-Cu

Nous avons mis qualitativement en évidence cette &volution de
structure en déformant 3 une vitesse moyenne ¢ égale a3 6 x 10 -3 mn -
une éprouvette conique de sorte que chaque portion de 1'échantillon subisse
des déformations différentes comprises entre 3 et 40 7 environ. Des micro-
graphies réalisées sur ces différentes portions montrent ainsi ce passage
progressif vers 1'état équiaxe au fur et 3 mesure que le taux de déforma-
tion augmente (fig. III 6 a a d). Il faut remarquer que la vitesse de '
déformation n'est pas la méme en tout point de 1'échantillon tout en restant

cependant dans le domaine superplastique.

A vitesse de déformation faible, apparait un grossissement des
phases o d'autant plus important que la vitesse € est plus faible

(fig. III c et d).



TABLEAU III. 1

€ mn -l D//f (um) D.Lf (um) D//f / D.Lf

4x 10 ! 14 %o,s5 12,7 £ 0,5 1,10 ¥ 0,08
—_—-:;-:: ________ ;—__:;:;-;-;:;__;_—__:; < 0,5 -—- 1,06 i-;:;;_--
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Il est a noter que ce grossissement n'est pas di uniquement au
temps de maintien de 1'échantillon 3 la température de l'essai ; il est

(5-8)

également facilité par la déformation . Ainsi des éprouvettes ont &té

déformées de 25 7 & 600° C i une vitesse de déformation faible
. -3
(e = 4,2 x 10

ximativement équiaxe la structure des échantillons : la taille moyenne

-1, - . - .
mn ). Cette déformation est nécessaire pour rendre appro-

des phases est alors de 2! microns. Ces éprouvettes ont alors &té :

- Soit déformées jusqu'a 70 Z 3 la méme vitesse de déforma-

tion.

- Soit maintenues 3 la méme température pendant le méme

temps.

Les diamétres moyens des phases o sont alors respectivement de

34 et 27 microns.

Cette étude microstructurale met donc clairement en évidence 1'ex-

istence de deux facteurs.

- L'évolution de la forme des phases a qui deviennent appro-

Ximativement &quiaxes.

- Le grossissement des phases qui est une fonction croissante
de la déformation et décroissante de la vitesse de défor-

mation.

III. 1.3. Etudes des Clichés DEBYE-SCHERRER

Des clichés DEBYE-SCHERRER ont &té obtenus avec une série d'échan-
tillons dont les traitements thermomécaniques sont indiqués sur le ta-

bleau III. 2.

Cette étude réalisée sur des échantillons déformés 3 vitesse €
- - -2 - I3 - . -~
constante égale 3 10 mn ! a pour but de tenter de différencier le role
de chaque phase au cours de la déformation dans le domaine superplastique.

L'ensemble des résultats est reporté sur le tableau III. 2.
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PHASE &

PHASE
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Aspect Remarque
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Remarque

Déformation due
Flou a 1'écrouissage

pendant le filag

Flou

Déformation due i
1 'écrouissage pen-

flant le filage

Taches séparées | Recristallisa-

Taches séparées

ches a diminué

es phases

Tableau TIT.

2

E3 1 h ITI.7.3 et individuali- tion I11.7al€t individualiséep Recristallisa-
sées Tailles des pha- tion
ses o ® 20 p
Tras faible Nombre de taches |Déformation plas-
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D |1h |107| 30
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E 1 | 1072 70 |" 7" Nombre de ta- | formation II1.7d|Nombre de taches | tion
Grossissement Grossissement

a diminué

des phases

Clichés DEBYE - SCHERRER.T.aiton de Soudobrasure

(4]



Aprés recuit (échantillon B), on observe une recristallisation
de la phase o et de la phase B ; les taches obtenues, initialement floues
et mal définies (A) sont nettement séparées et correspondent & une taille
de phase de 1l'ordre de 20 microms (fig. III. 7 a).

Aprés déformation de 10 et 30 72 (C et D) les taches dues & o sont
un peu floues ce qui semble indiquer une trés faible déformation de cette
phase. Aprés 70 7 (E) le caractére flou demeure, mais le nombre de taches
a quelque peu diminué (fig. III. 7 b) conséquence du grossissement de la
phase «.

L'aspect des taches dues & la phase B a &té étudié en &loignant
1'échantillon du film. Pour une déformation de 10 7 (C) le nombre des
taches nettes diminue trés sensiblement (fig. III. 7 é). Cet effet est
plus accentué sur l'échantillon déformé de 30 % (D) pour lequel tous les
grains de B .semblent avoir subi  une déformation plastique. Pour une défor-
mation de 70 Z (E), l'anneau di & B est de nouveau relativement ponctué

comme s'il se produisait une recristallisation de cette phase (fig. III.7 d).

III. 2 LAITON U-Z 40

Les valeurs du coefficient m sensible & la vitesse de déformation
ont &té mesurées par la méthode d-es sauts de vitesse. Bien qu'une &tude
systématique n'ait pas &té réalisée 3 différentes températures, des va-
leurs de l'ordre de 0,3 3 0,4 caractéristiques d'un comportement superplas-
tique ont été obtenues 3 600° C pour des vitesses de déformation comprises

3 et ]0_1mn_1.

entre 5 x 10
Les courbes contrainte-déformation obtenues d vitesse £-constante

sont représentées sur les figures III 8,9 et 10.

- A 600° C (fig. III. 8) la contrainte décroit au cours de
la déformation et cette diminution est d'autant plus im-

portante que la vitesse de déformation est plus grande.
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- A 500 et 400° C (fig. III. 9 et 10) le comportement méca-
nique du matériau est tout 3 fait différent : la courbe
de traction obtenue s'apparente alors i celle des matériaux
classiques déformés 3 chaud. Ceci est confirmé par les

faibles valeurs de m obtenues i ces températures.

L'influence de la température sur la contrainte pour deux vitesses
€ est illustrée sur les figures III. 11 et 12, A vitesse donnée, la con-

trainte est d'autant plus grande que la température est plus basse.

ITT. 2.2, Etudes Métallographiques

Les figures III. 13 a et b montrent la structure des é&chantillons
aprés extrusion. Les phases sont allongées dans le sens du filage ; une
attaque anodique 3 1'hyposulfite de sodium révéle que les bandes o, appa-
raissant claire sur les micrographies, sont constituées de petits grains

d'environ 2 microns approximativement équiaxes (fig. III. 13 c).

Aprés un recuit d'une heure 3 600° C, les grains constituant les
bandes o grossissent, la longueur de celles-ci diminue et la structure
s'apparente alors 3 celle du laiton de soudobrasure avec toutefois un
caractére directionnel beaucoup plus accentué. On reldve en particulier la
présence de grosses bandes o puuvant atteindre 100 microns de long et
50 mm de large (fig. III. 13 d) valeurs 3 comparer a la taille des phases
composant les zones intermédiaires entre ces grandes bandes, de 1'ordre

de 10 microns de large et quelques dizaines de microns de long.

En raison du caract@re complexe de cette structure il nous a sem-
blé impossible et peu significatif de la représenter simplement par une
mesure de la taille des phases parallélement et perpendiculairement 3
l'axe de traction. Aussi nous avons essayé de dégager les traits essen-
tiels de son évolution au cours de la déformation pour différentes vitesses
de déformation en nous attachant tout d'abord au comportement des grosses

bandes a et ensuite 3 celui des zones intermédiaires entre ces bandes.



III. 2.2.1 EVOLUTION DES_BANDES a

Pour la simplicité et la clarté de 1'exposé nous allons présen-
ter les traits caractéristiques des différentes structures observées en
les affectant d'un symbole qui les désignera par la suite (Tableau III. 3).
Dans ce tableau figurent &galement les quelques remarques nécessaires a
la bonne interprétation des micrographies. Ces différents symboles permet-
tent alors de représenter les structures obtenues & 600° C sur le laiton
U-Z 40 suivant les conditions de déformation (vitesse £ et taux de défor-
mation e¢) (Tableau III. 4). Le signe + placé en haut et 3 droite du sym-
bole indique 1'intensité du caractére correspondant. Le signe - entre deux
symboles indique que le premier caractére est dominant mais marque une

tendance vers le second.

L'examen de ce tableau permet de faire quelques constatatiomns :

- La partie du tableau correspondant aux faibles vitesses
de déformation et aux grandes déformations est vide car
les expériences seraient trop longues et entraineraient
des temps de recuit trop importants et par suite une dé-
zincification non négligeable pouvant perturber les obser-

vations (voir § 1I1.4.2)

- L'augmentation de la déformation tend en général & accu-
ser le caractére existant dés les premiers stades de la

déformation.

- Une augmentation de la vitesse de déformation tend a pro-
voquer 1l'apparition d'une sous-structure de plus en plus
prononcée allant jusqu'd la formation de cellules et de

grains trés déchiquetés.

Quelques unes des structures observées sont représentées sur les

figures III. 14. et III. 15.

A des températures plus basses, 500 et 400° C,la tendance générale
est 3 la formation d'une structure beaucoup moins homogéne aprés recuit.

Aprés déformation et 3 faible vitesse €, les bandes a tendent vers une
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structure du type"G.D" , A plus grandes vitesses, on obtient rapidement

une structure "SG" trés accentude. (fig. III. 16. a, b, et c)

III. 2.2.2 ZONES INTERMEDIAIRES ENTRE LES GROSSES BANDES a

A vitesse de déformation faible, le comportement de ces zomes
s'apparente 3 celui du laiton de soudobrasure ; les phases tendent & deve-
nir équiaxes mais en raison du caractére trés directionnel de celles-ci,
une déformation de 70 % semble insuffisante pour rendre la structure to-
talement équiaxe. Comme poﬁr le laiton de soudobrasure, apparalt un gros-
sissement des phases d'autant plus important que la vitesse de déformation
est plus faible. (fig. III. 16. d)

A vitesse plus grande hors du domaine superplastique, le caractére

directionnel s'accentue, la structure devient rapidement du type "G.D"
Une diminution de température provoque le méme effet qu'une augmen-

tation de vitesse, ce qui confirme qu'id ces températures la déformation

présente trés peu de caractére superplastique.

III. 2.3 Etudes des clichés DEBYE-SCHERRER

Des clichés ont &té obtenus sur des &chantillons dont les trai-
tements thermomécaniques sont indiqués sur le tableau III. 5. Cette étude

a été réalisée de maniére 3 :

- Suivre l'évolution des deux phases au cours de la défor-

-

mation & vitesse ¢ constante.

- Comparer l'effet de la vitesse de déformation sur le com-
portement des deux phases pour un taux de déformation

donné.
L'ensemble des résultats est reporté sur le tableau III. 5.
Aprés un recuit d'une heure 3@ 600° C (&chantillon B'), les anneaux

des-deux phases sont trés ponctu@s correspondant i des grains bien indi-

vidualisés et nettement séparés.



Echantillon

Recuit

a 600°C

m.

mn

—1

o

PHASE

X

PHASE

P

Aspect

Remarque

Aspect

Remarque

>,

Déformation due
A l'@crouissage

Déformation due
a l'écrouissage

Flou pendant le fila- Flou pendant le fila-
ge ge
Recristallisatio
E’ 1|1 Ponc tué taille des Ponctud Recristallisation
phases > 20 y
. - . . - P A Aa~—
Taches bien sé- |} Faible déforma- B Trés peu de
7 -2 :Z‘) parées tion Ponctué f?rmatlon plas-
C Th 10 Certaines s'é- tique
largissent
. — Flou
. 2 Elargissement Phases o se divi#

1h

10°

60

.III.]7Tdes taches

sent em ecellules
peu désorientées

[II.17c

Nombre de taches
nettes diminue

Déformation plas-
tique importante

1h

20

Anneaux continus
Persistance de
quelques taches
nettes

Formation de cel-
lules qui sont
encore peu déso-
rientées

Flou

‘Déformation
Plastique

1h

60

III. 174

Anneaux continus
et uniformes

Formationbde cel-|

lules erés déso-
rientéed taille
des cellules<1

111.17&

Flou

péformation plas-

tique avec forma-
ion de cellules
eu désorientées

Tableau III. 5

: Clichés DEBYE - SCHERRER

Laiton U-Z 47



surface de 1'échantillon et par suite de l'importance des grosses bandes a,

elles peuvent &tre principalement considérées comme relatives a celles-ci.

Les observations résultent d'un effet de moyenne sur une certaine

-~

A vitesse de déformation faible (C' et D'), l'augmentation de

déformation tend 3 provoquer un &largissement des taches di vraisemblable-

ment & la formation de sous-grains de plus en plus désorientés. Cependant

les anneaux restent encore relativement ponctués. (fig. III. 17. a)

entidrement constituée de cellules de taille inférieure

A vitesse de déformation élevée (E' et F') la phase a est alors

au micron totale=

ment désorientées. Les diagrammes montrent alors la formation d'anneaux

continus et uniformes. (fig. III. 17. b)

A vitesse de déformation faible (C' et D'), lorsque la déforma-

tion augmente, les taches deviennent floues ce qui témoigne d'une déforma-

tion relativement importante de cette phase. (fig. 17. c)

A vitesse de déformation &levée (E' et F') ce caractére se retrouve —

dés le début de la déformation. Lorsque la déformation augmente certains

grains semblent se fragmenter en cellules qui restent peu désorientées par

rapport au grain initial. (fig. III. 17 d)

ITI. 3

III. 3.1 Essais Mécaniques

Les essais mécaniques effectués montrent que :

- Les deux alliages présentent un comportement superplasti-
que dans un domaine de vitesse et de température voisin
avec cependant des valeurs du coefficient m légérement

plus faibles dans le cas du laiton U-Z 40.
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- La contrainte d'écoulement i la méme vitesse de déforma-

tion est plus élevée pour le laiton U-Z 40.

- A vitesse de déformation faible, la contrainte d'sdcoule-
ment augmente au cours de la déformation pour le premier

alliage alors qu'elle décroit pour le second.

La structure du laiton U-Z 40 apparait plus complexe et moins uni-
forme que dans le cas du laiton de soudobrasure, on peut y distinguer

deux zones

- Une zone intermédiaire ofi la structure est assez homogéne
s'apparentant 3 celle du premier alliage. Les phases ten-
dent & devenir &quiaxes et subissent un grossissement favo-
risé par la déformation et d'autant plus important que la

vitesse de déformation est plus faible.

- Une zone composée de grosses bandes se déformant plastique-
ment avec formation de cellules et de grains déchiquetés

pour les plus grandes vitesses de déformation.

IIT. 3.3 Clichés DEBYE-SCHERRER

L'analyse des clichés DEBYE-SCHERRER montre une analogie de com-
portement de la phase B pour les deux alliages. Celle-ci se déforme plas-

tiquement, les anneaux devenant flous au cours de la déformation.

Pour la phase o, la comparaison apparailt impossible en raison de

la présence des grandes bandes a.
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IV. DISCUSSION

IV. 1 STRUCTURE ET_CONTRAINTE D'ECOULEMENT

Les études métallographiques sur les deux laitons nous ont per-
mis de suivre 1'évolution de la structure au cours de la déformation dans
le domaine superplastique. Nous allons tenter d'interpréter cette &volu-
tion et de montrer comment elle influence la contrainte. La structure du
laiton U~Z 40 étant trés complexe, nous conduirons cette &tude sur le lai-
ton de soudobrasure. Nous confirmerons ces résultats par quelques essais
complémentaires &t nous aborderons le cas du laiton U-Z 40. Enfin nous
verrons 1l'influence de l'évolution de la structure sur les méthodes de

détermination du coefficient m sensible 3 la vitesse de déformation.

IV. 1.1. Laiton de soudobrasure

IV. 1.1.1 INTERPRETATION DE L'EVOLUTION DE LA STRUCTURE

AU_COURS DE_LA DEFORMATION SUPERPLASTIQUE

L'étude microstructurale a mis en &vidence deux facteurs

dans 1'évolution de la structure

-~

- Le passage 3 1'état équiaxe

- Le grossissement des phases

Cette &volution de la structure est schématis@e sur la figure w.1a(D
Sous l'effet de la contrainte, les phases s'allongent tout d'abord par
déformation plastique et se divisent en deux grains qui par réduction

d'aire deviennent approximativement &quiaxes.

La séparation pourrait se produire au niveau d'un joint dans la
phase allongée. Ce joint pourrait soit préexister soit résulter de la
transformation d'un sous-joint de faible désorientation en un joint selon
un mécanisme de dislocations. La séparation au niveau d'un joint a &té
mis en &vidence au microscope électronique par transmission par TUNG CHU HO
sur un alliage Al Cu (fig. IV. 2) (2).
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D

Le rapport ne tend pas vers | : ce point peut &tre expli-

Dy
qué par le fait que la détermination de D// et _de Dl est faite sur une

structure en constante &volution. Certaines phases se divisent encore alors

que globalement la structure est devenue approximativement équiaxe.

Cette interprétation est confirmée par 1l'étude des clichés
DEBYE-SCHERRER : on constate en effet que la phase o subit une faible
déformation plastique qui rend flous les anneaux DEBYE-SCHERRER ; celle-ci
peut @tre due 3 la division des phases au cours de la déformation en par-

ticulier importante dans les premiers stades.

~ Grossissement

Un grossissement des phases apparait au cours de la déformation

et comme nous l'avons vu (§ III. 1.2) il est facilité par la déformation.

En absence de déformation, le moteur du grossissement est la dimi-
nution des surfaces de joints et le grossissement semble contrdlé par la
diffusion des lacunes. La taille des phases augmente rapidement au début

du recuit puis tend 3 se stabiliser (fig. III.4).

La déformation dans le domaine superplastique fait intervenir
le glissement aux joints qui est accompagné de rotation des phases. On
peut alors supposer que celle-ci permet la rencontre de phases identiques.
Ensuite par diffusion, les phases deviennent &quiaxes 1) (fig. IV, 1b ).
Il en résulterait que le grossissement, toutes choses égales par ailleurs,
serait diautant plus grand que la rotation serait plus importante c'est-i-
dire que la valeur de m serait plus &levée. De plus on peut supposer qu'au
cours du glissement aux joints, la densité de lacunes est plus élevée au
voisinage des joints ce qui augmenterait la vitesse de diffusion. Ces
deux effets se conjuguent pour accroitre encore la vitesse de grossissement
des phases.

(3)

Un article trés récent (septembre 1973) confirme cette inter-

prétation en montrant que l'augmentation relative de taille de grains

AD (o AD est la différence entre la taille de grain D du matériau dé&for-

DA
mé et celle DA du matériau recuit 3 la méme température pendant le temps
nécessaire 3 la déformation) _sur un alliage Sn~1 7 Bi semble varier comme

la valeur de m. Ils ont de plus montré que ég—— est une fonction linéaire
A
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(3)

de la déformation .

I1 faut cependant remarquer que dans le cas du laiton, la struc-
ture est tout 3 fait différente de 1'alliage Sn-! 7 Bi oli une phase est
fortement prépondérante, les précipités de Bi é&tant situés au niveau des

joints de grains.

Notre étude ne visait pas le méme but : nous nous préoccupions
d'étudier 1'influence de la structure sur la contrainte d'écoulement. C'est
pourquoi nous avons plus spécialement suivi 1'évolution de la taille des
phases & au cours de la déformation en fonction de la vitesse de déforma-
tion sans la comparer a DA'

Nous avons ainsi montré que la taille des phases est d'autant
plus importante 3 déformation donnée que la vitesse de déformation est
plus faible. Ce résultat semble &vident car d'une part le temps de main-
tien & la température de 1l'essai est plus grand entrainant une diffusion
plus importante et d'autre part aux vitesses les plus faibles utilisées,
les valeurs de m sont plus élevées favorisant la rotation et la rencontre

des phases.

IV. 1.1.2 INFLUENCE DE_L'EVOLUTION DE_STRUCTURE SUR_LA

CONTRAINTE D'ECOULEMENT

Nous allons successivement &tudier 1l'influence des deux
facteurs caractéristiques de 1'évolution de la structure et voir comment
ces deux effets peuvent se combiner pour rendre compte des courbes con-
trainte-déformation observées.

-~

- Influence du_passage a_l'état_équiaxe

Le passage des phases 3 1'état équiaxe &tant associé 3 un
mécanisme de déformation plastique par dislocations, la contrainte d'écou-
lement devrait €tre voisine de celle que 1'on obtiendrait si le matériau
était déformé dans le domaine 3. On constate sur la figure IV. 3 que cette

valeur est plus élevée & vitesse de déformation donnée que la valeur corres-

pondant 3 la déformation dans le domaine 2.
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Selon cette interprétation.la contrainte devrait passer par un
maximum, diminuer puis tendre vers unme constante lorsque la structure est
devenue équiaxe car dans ce cas, les mécanismes caractéristiques de la

déformation superplastique interviennent.

Selon les différents modéles de déformation des matériaux super-

plastiques, la contrainte est d'autant plus &levde que la taille des grains

est plus grande (cf § I.1.1.4) et la loi de variation est du type :
oo D™ . |
ol a = 1,2 ou 3 selon les modéles (4’5).

Sous forme différentielle cette relation peut s'écrire en suppo-

sant le produit ma constant :
— = ma —-—— IV, 2

On constate ainsi que l'augmentation de contrainte est d'autant
plus grande que la valeur de m est plus élevée et le grossissement plus

important.

REMARQUE

Un calcul effectué en annexe II montre qu'une déformation de
l'éprouvette dans les mors peut entrainer une augmentation apparente de
la contrainte. Nous avons vérifié lors des essais que cet effet n'interve-
nait pas en nous assurant que la déformation &tait toujours concentréé

dans la partie utile de 1'échantillon.

- Effets_conjugués

L'évolution de la structure au cours de la déformation modifie
le comportement mécanique du matériau. Ainsi au cours d'essais 3 vitesse

de déformation constante, la contrainte subit 1'influence de trois facteurs

- La vitesse de déformation par 1'intermédiaire du coef-

ficient m (relationI.2)
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- Le passage des phases 3 1'état équiaxe : ce proces-—
g P q P

sus tend i diminuer la contrainte.

- Le grossissement des phases qui tend i augmenter la

contrainte.

Ces deux derniers facteurs ont des importances relatives plus ou

moins importantes suivant la vitesse de déformation.

- A vitesse de déformation élevée, la croissance des
grains étant faible, le changement de forme des phases
(fig. III. 5) entraine une forte décroissance de la
contrainte (fig. III. 2)., Il faut remarquer que la con-
trainte d'écoulement passe par un maximum qui correspond

approximativement au maximum du rapport D// (fig. IIL,5).

Dy
Certains auteurs (6) ont attribué ce maximum au début
de 1'instabilité plastique. Les précautions expérimen-
tales prises (§ II. 4) nous permettent d'affirmer que

ce facteur n'intervenait pas lors des essais.

- A vitesse de déformation faible, la croissance des pha-
ses associde 3 une valeur de m plus élevée devient le
facteur prépondérant ; la contrainte augmente alors au

cours de la déformation.
- A vitesse de déformation intermédiaire, ces deux fac-

teurs peuvent s'équilibrer'la contrainte restant approxi-

mativement constante.

IV. 1.2 Etudes_complémentaires

Des &tudes complémentaires ont été réalisées de fagon & confirmer
1'influence du passage & 1'état équiaxe et du grossissement sur la con-

trainte d'écoulement.
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IV. 1.2.1 ALLIAGE Cu-7 % P

- .

Des essais de traction i vitesse de déformation constante
ont été effectués en collaboration avec G. HERRIOT sur un alliage Cu-7 7 P

(1)

produit par filage a 500° C . Cet alliage présente un comportement

superplastique 3 550° C dans un domaine de vitesses compris entre 5 x 10-3

et | mn ! avec des valeurs du coefficient m de 1'ordre de O,5.

Une étude microstructurale montre qu'il présente une struc-
ture voisine de celle du laiton de soudobrasure avec des phases allongées
dans le sens du filage. Au cours de la déformation, les phases deviennent
trés rapidement équiaxes et un grossissement important apparaft. L'augmen-
tation de la contrainte due au grossissement et la valeur élevée du coef-
ficient m (relation IV. 2) masque la diminution de contrainte due au pas-
sage 3 1'état équiaxe et la contrainte augmente au cours de la déformation
(fig. IV. 4).

Des études identiques 3 celles du laiton de soudobrasure ont
été effectuées sur un laiton U-Z 40 qui présentait une structure approxi-
mativement équiaxe aprés recuit, la taille des grains étant d'envirom
12 microns et le rapport Eli_ de l'ordre de 1,15.

Dy

Un passage peu important 3 l'état équiaxe associé 3 un
grossissement de phases analogue 3 celui du laiton de soudobrasure font
que la contrainte d'écoulement augmente au cours de la déformation sauf
aux plus grandes vitesses de déformation (fig. IV. 5). Dans ce cas,
1'augmentation de contrainte due au grossissement est insuffisante pour

masquer la diminution due au passage 3 l'état équiaxe.

REMARQUE :

Jusqu'3 présent, nous avons considéré uniquement le rdle de

la forme des phases caractérisée par le rapport D// . Or il se pourrait

Dy
qu'un matériau aprés recuit ne présente pas immédiatement un comportement

de type superplastique. En effet la disparition d'aspérités sur les joints
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au début de la déformation pourrait entrainer une diminution de la con-
trainte en rendant plus facile le glissement aux joints. De telles aspéri-
tés ont été mises en &vidence avant déformation par STOWELL sur

1'alliage eutectique Al Cu(7).

Dans le cas du laiton presque équiaxe aprés recuit, cet effet

pourrait se superposer a celui dii au passage & 1'&tat &quiaxe.

Une éprouvette a été prédéformée dans le domaine superplas-
. - . . . . . -2 -1
tique de 65 7% 3 une vitesse de déformation € égale 32 2,5 x 10 =~ mn
de maniére 3 rendre la structure approximativement &quiaxe. Aprés un

arret de ! minute , on constate que : (fig. IV. 6).

- Le maximum ne réapparalt pas, mettant bien en
évidence 1'influence du passage 3 l'état équiaxe

sur la contrainte.

- La contrainte est plus élevée aprés l'arrét

qu'avant du fait du grossissement des phases.

IV. 1.2.4 ALLIAGE EUTECTIQUE PbSn

Deux types d'essais ont été réalisés sur cet alliage & tem-
pérature ambiante :
- Des essais de fluage 3 contrainte constante (&)
- Des essais de traction & vitesse de déformation

constante.

L'alliage produit par filage présente une structure é&quiaxe
aprés recuit ; la taille des phases est de l'ordre de 3 microns et demeure

constante au cours de la déformation.

Les essais effectués ont alors montré un état transitoire

-

dans les courbes déformation—temps obtenues & contrainte constante (fig.IV.7)
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ou contrainte-déformation & vitesse ¢ constante. Comme précédemment, on
peut attribuer cette transition 3 une évolution de structure permettant

un glissement aux joints plus facile. Ensuite apparaft un état stationnaire
caractérisé soit par une vitesse ¢ constante soit par un contrainte cons-
tante ; ce résultat est en accord avec le fait que la taille des phases

demeure constante au cours de la déformation.

Toutes ces études permettent d'affirmer que le comportement

mécanique est influencé par :

- 1'évolution de la structure qui permet au matériau
de se déformer superplastiquement. Ce processus tend

a diminuer la contrainte.

- Le grossissement des phases qui tend 3 augmenter la
contrainte, grossissement d'autant plus important

que la vitesse de déformation est plus faible.

IV. 1.3 Laiton U-Z 40

IV. 1.3.1 EVOLUTION DE LA STRUCTURE AU COURS DE LA DEFORMA-

TION_ SUPERPLASTIQUE

Nous avons vu (§ III. 2.2) que la structure du matériau aprés

recuit était constituée de deux zones :

- Une zone formée de grosses bandes o contenant des
grains approximativement &quiaxes.

-~

- Une zone intermédiaire s'apparentant 3 celle du lai-
ton de soudobrasure mais avec un caractére direction-

nel plus accentué.

Aprés déformation dans le domaine superplastique :

1) Les zones intermédiaires &voluent de fagon identique mais
en raison du caractére trés directionnel des phases, une
structure &quiaxe ne semble pas pouvoir &tre atteinte méme

aprés des taux de déformation de 100 Z.
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2) Les bandes a gardent leur entité et il n'apparaft pas de
glissement aux joints de grains bien que les grains soient
équiaxes. Il semble que les joints de grains ne participent
pas 3 la déformation et que seuls les joints de phases

0 — B interviennent.

La sous-structure qui apparailt pourrait &tre attribuée 3

un mode de déformation par dislocations. Ce point est con-

firmé par les clichés DEBYE-SCHERRER réalisés sur la phase

a (fig. III. 17 a). Ceux-ci deviennent flous au cours de la
déformation et semblent alors montrer une déformation plas-

tique de cette phase.

On remarque également que la phase B se déforme plastiquement

(fig. III. 17 ¢).

Cette évolution de la structure met en évidence une déformation

a la fols 3 caractére superplastique et par mécanisme de dislocations.

Afin de confirmer que les figures d'attaque observées sont bien
dues 3 des dislocations, le méme matériau a été déformé i des vitesses de
déformation plus grandes (gg) d des températures plus basses pour lesquelles
les valeurs de m sont plus faibles, inférieures ou égales & 0,2. Nous avons
vu sur le tableau IITI. 4 que le mécanisme de déformation par dislocations
devenait prédominant avec 1l'apparition de figures d'attaque plus denses et
de structures trés perturbées avec formation de cellules. Les clichés

DEBYE-SCHERRER (fig. III. 17 b et d) ont confirmés ces résultats.

Au début, la déformation est plus proche de celle d'un maté-
riau classique que d'un matériau superplastique. La contrainte prend alors

une valeur trés proche de o__ (fig. IV. 3). Ensuite la contrainte décroit

DP
mais, en raison du caractére directionnel trés accentué des phases, ne tend
pas vers une valeur constante. L'augmentation de contrainte due au grossis-

sement des phases est alors insuffisante pour compenser cette diminution
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importante sauf peut-@tre dans le cas ol la vitesse de déformation est

trés faible.

IV. 1.4 Conclusion

La plupart des auteurs qui ont établi des relations entre la con-
trainte et la vitesse de déformation ont négligé l'influence de la struc-
ture en la caractérisant simplement par une taille de 'grains". Ceux qui
ont tenté de 1'étudier se sont généralement limité 3 1'évolution de cette
taille de '"grains". Or nous venons de montrer que le probléme est en fait
beaucoup plus compliqué : la contrainte dépend de plusieurs paramétres
liés 3 la structure du matériau (passage 3 1'&tat &quiaxe, disparition d'as-
pérités sur les joints et grossissement des phases).Ainsi pour un maté-
riau déformé a température constante, la contrainte ne peut pas étre déter-
minée simplement par la seule connaissance de la vitesse de déformation, il

faut nécessairement y inclure la structure :

o = f£f (&, structure)

structure = g (e, € ) . 3

Le coefficient m mesure la sensibilité de la contrainte 3 la vites-

se de déformation. La détermination de m par 1l'expression m = %—%gg—%

suppose que la mesure soit effectude & structure constante (cf relation IV.3)
On peut alors se demander quelle sera la signification d'une valeur mesurée
du coefficient m sur un maté&riau dont la structure &volue au cours de la
déformation comme il semble €tre le cas pour la plupart des matériaux

superplastiques.

Trois méthodes essentielles permettent d'atteindre le coeffi-

cient m :
- Pente de la courbe contrainte-vitesse de déformation.
- Méthode des sauts de vitesses

- Méthode de relaxation.
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Nous allonms principalement discuter des deux premiéres méthodes
car ce sont de loin les plus utilisées par les auteurs pour mesurer le

. . PP . o . ' P
coefficient m, et définir ainsi le caracté&re superplastique d'un matériau.

IV. 1.5.1 COURBE_CONTRAINTE-VITESSE DE_DEFORMATION

Cette méthode de mesure de m consiste & déterminer expérimen-—
talement la courbe contrainte vitesse de déformation et 3 calculer la pente
correspondant i chaque vitesse de déformation. Elle dépend donc de la vali-

dité de la courbe ¢ - €.

Prenons par exemple l'essai de traction 3 vitesse ¢ constante.
Plusieurs &chantillons sont déformés 3 différentes vitesses et la courbe
contrainte-déformation est déterminée pour chacune de ces vitesses. Deux

cas peuvent alors se présenter

- La contrainte demeure constante au cours de la

déformation

- La contrainte varie

Dans le premier cas on peut supposer que la structure du
matériau n'évolue pas ; la courbe contrainte-vitesse de déformation est
alors obtenue en associant 3 chaque vitesse de déformation, la contrainte

-~

correspondant 3 un taux de déformation quelconque.

Dans le second cas, le probléme est beaucoup plus compliqué ;
la contrainte dépend de la structure qui &volue au cours de la déformation.
On peut tracer différentes courbes o - ¢ & différents taux de déforma-
tion comme le font la plupart des auteurs. Nous avons représenté sur la
figure IV. 8, & partir des résultats de la figure III. 2 relatifs au laiton
de soudobrasure, les courbes o-¢ gbtenues 3a différentes déformations. On
remarque d'une part que les valeurs de m déduites de la pente dépendent de
€ et d'autre part que celles déduites d'une des courbes o - ¢ n'ont pas
de sens car pour chacun des points la structure du matériau est nécessaire-
ment différente. Aussi, les courbes o - ¢ 3 déformation constante condui-
sent a4 des valeurs de m nécessairement trop faibles puisque la contrainte

est d'autant plus augmentée que la vitesse & est plus faible.
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Cette méthode de détermination de m apparait donc fortement
critiquable du fait du peu de validité de la courbe o - ¢. Or tous les
modéles aboutissent 3 une relation liant la contrainte 3 la vitesse de dé-
formation par 1'intermédiaire de m. Il apparalt alors facile de trouver
un modéle et d'ajuster une courbe théorique sur des résultats expérimen-

taux obtenus par cette méthode.

IV. 1.5.2 METHODE DES_SAUTS DE_VITESSE

Cette méthode a &té abordée dans le chapitre II relatif aux
"Techniques Expérimentales". Nous allons tout d'abord la rappeler afin de
faciliter la discussion.

Une éprouvette est déformée 3 une vitesse V., jusqu'ad ce

qu'un régime permanent soit atteint; la vitesse est alor; augmentée ins-
tantanément d'un facteur 2 ou 2,5 soit V2 puis diminuée & nouveau jusqu'i
vV, (fig. II. 3).

Plusieurs méthodes ont été proposées pour déduire de cette
courbe la valeur du coefficient m. HEDWORTH et STOWELL (9 )1es ont analy-
sées et nous allons tout d'abord reprendre cette &tude.

(10)

La premiére méthode due & BACKOFEN et al consiste &

extrapoler la courbe obtenue 3 vitesse VI jusqu'd un point C de telle sorte
que les déformations en C et B (correspondant 3 la charge maximale 3 la
vitesse V2) soient &gales. Le coefficient m est alors calculé par la for-

mule

op P
Log —m Log
o= %c _ Fc V. 4
1 € \Y
B 2
Log +——— Log
€ Vi

ot PB et PC représentent les charges en B et C respectivement.




137

Une deuxiéme méthode proposée par NAZIRI(II) et MORRISSoN (12713)

-~

consiste 3 calculer m par l'expression :

o
Log B
%A
m, n . IV, 5
Log .B
€A

-

oi A et B sont les points correspondant 3 la charge maximale pour les

vitesses V] et V2.

HEDWORTH et STOWELL ont constaté& sur un alliage Al-Cu que ces
deux méthodes conduisaient 3 des résultats différents entre elles et
ces différences apparaissent si on transforme le diagramme charge-temps

-~

en diagramme contrainte-déformation 3 vitesse de déformation constante.

(14)

Ce point a été également mentionné par NUTTALL

Deux cas peuvent €tre distingués :

1. La contrainte est indépendante de la déformation quelque
soit la vitesse & (fig. IV. 9a). Les deux méthodes con-

duisent alors i la méme valeur de m.

2, Dans le cas ol la contrainte est influencée par la struc-

ture, on peut encore distinguer deux cas.

- lLa contrainte diminue quelque soit ¢ (fig. IV 9b)

alors ml b m2.

- La contrainte augmente quelque soit é (fig. IV 9c¢)

alors m] < mz.

L'avantage de la méthode proposée par BACKOFEN est que les con-
traintes sont comparées 3 déformation constante. Cependant, elle nécessite

une extrapolation qui peut introduire des erreurs.

La deuxiéme méthode ne demande pas d'extrapolation mais compare

des contraintes qui ne correspondent pas au méme taux de déformation.
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Ces deux méthodes présentent un inconvénient majeur supplémen-
taire : elles conduisent toutes deux 3 des résultats incohérents lorsque

les sauts de vitesse sont effectués de V, a8 V, oude V. 3 V En effet

1 2 2 1’

nous avons considéré uniquement le cas de sauts effectués de V1 a V2 mais

il n'y a aucune raison d'exclure le saut de V, & V,. Les différents cas

2 1’
que nous avons signalés plus haut conduisent alors 3 des résultats inver-
sés.

Une troisiéme méthode a été proposée par HEDWORTH et STOWELL(g) :

-~

elle consiste & extrapoler la courbe obtenue lors du changement de vitesse ;

m est alors calculé par 1'expression :

IV. 6

Selon les auteurs, cette méthode présente l'avantage de conduire
a4 des résultats cohérents pour des sauts de vitesse effectués de V] a V2

ou de V2 a Vl' C'est en fait une variante de la méthode | les contraintes
étant calculées 3 la méme déformation pour la méme structure du matériau

si on néglige 1'influence du changement de vitesse.

L'analyse de ces différentes méthodes nous a montré la difficulté
de mesurer la valeur de m. Il semble que la troisiéme puisse atteindre
une valeur relativement correcte caractéristique de 1'état de structure
au moment du saut de vitesse. Cependant quelle est la signification physi-
que d'une telle grandeur obtenue sur un matdriau dans des conditions parti-

culiéres(@éformation, vitesse de déformation, température, structure)?

Pour définitr un domaine superplastique, il faut nécessairement
connaitre la variation du coefficient m en fonction de la vitesse de dé-
formation si on choisit comme critére de superplasticitd la valeur élevée
du coefficient m. Le probléme est alors de déterminer cette courbe expéri-

mentalement.
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Deux méthodes peuvent etre utilisées :

-~

- La premiére consiste sur le méme &chantillon 3 effectuer
toute une série de sauts de vitesse correspondant aux
domaines de vitesses &tudies et 3 calculer 3 chaque saut
la valeur de m. Les différents points ne correspondant pas
3 la méme structure du matériau, il apparait alors impos-

sible et sans signification de tracer cette coutrbe.

- La deuxiéme méthode consiste 3 déformer plusieurs échan-
tillons 3 des vitesses de déformation différentes et 3
effectuer le saut de vitesse aprés un taux de déformation
donné. Méme si on suppose que les structures des différen-
tes éprouvettes sont identiques avant l'essai, les diffé-
rentes valeurs mesurées du coefficient m ne sont pas uni-
quement caractéristiques de la vitesse de déformation car
elles correspondent & des structures différentes pour le

matériau.

IV. 1.5.3 CONCLUSION

La variation du coefficient m apparent en fonction de la vitesse
de déformation est totalement impossible i déterminer. Comme les valeurs
des contraintes limites sont difficiles 3 atteindre par 1'expérience et
par le calcul, les valeurs réelles du coefficient m sont nécessairement

mal connues et cette ignorance peut entrainer plusieurs conséquences :

- L'accord entre la théorie et les résultats expérimentaux ne
prouvent pas la validité du modéle proposé& pour expliquer
ces résultats. Ce sont essentiellement les observations qui
permettraient de prouver la validité d'un mécanisme de dé-

formation.

- Elle explique le désaccord observé par certains auteurs
entre la valeur de m déduite de la pente de la courbe g-¢
et celle obtenue par la méthode des sauts de vitesse méme
si on néglige l'effet d'une &ventuelle non uniformité de

déformation.
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- Elle explique que l'on peut obtenir des déformations impor-
tantes, notamment 3 grandes vitesses de déformation, pour

des valeurs de m apparemment faibles.

La mesure correcte de m 3 différentes vitesses de déformation néces-
siterait d'effectuer des opérations complexes de déformation et recuit
sur le matériau devenu équiaxe pour amener la structure de celui-ci 3 une
taille égale en supposant qu'aucun autre paramétre n'intervient. Cette

méthode apparait évidemment inconcevable dans la pratique.

IV. 2 ROLE DES PHASES ET MODELES DE_DEFORMATION SUPERPLASTIQUE

IV. 2.1. ROle_des phases a et B dans_le_laiton 60/40

Nous limiterons la discussion de cette partie au laiton de sou-

dobrasure car il présente une structure relativement simple.

Les observations au microscope métallographique ont montré que
cette structure pouvait &tre caractérisée par un ensemble de phases a
"baignant" dans une matrice B. Nous avons montré en particulier que l'on
pouvait rendre compte de la courbe contrainte-déformation par 1'é&volution

(taille et forme) de la phase a.

Les observations par la méthode DEBYE-SCHERRER ont également fait
apparaitre une différence de comportement dans le domaine superplastique.
Lorsque la structure est devenue approximativement équiaxe, la phase a ne
semble pas présenter de déformation alors qu'il apparalt une déformation-

intracristalline dans la phase B.

Ces observations expérimentales mettent en &vidence les rdles
différents joués par la phase a et par la phase B au cours de la déforma-
tion dans le domaine superplastique.Elles sont confirmées par une étude de
1'évolution de la texture des deux phases. On constate qu'aprés filage, le
laiton de soudobrasure présente une texture de recristallisation (fig.IV.10)

Aprés une déformation importante :

- La texture est réduite
~ Cette réduction est plus importante pour la phase a que

pour la phase B.




Ces résultats sont en accord avec des &tudes trés récentes réali-
- : . . 5 16
sées sur d'autres alliages superplastiques PbSn ( ) et Al - 40 Z Zn( )

qui font également apparaltre une évolution différente pour les deux phases.

Iv. 2.2. Modéles de déformation superplastique

Les différents modéles proposés pour inmterpréter le comportement
superplastique assimilent le matériau a un ensemble de grains équiaxes et
identiques. La déformation a lieu par glissement aux joints accompa-
gné soit de diffusion soit de déformation plastique. Nous avons vu que la
structure ne pouvait pas €tre uniquement caractérisée par la taille des
grains mais qu'il fallait tenir compte de leur forme. De plus nous venons
de montrer que les phases o et B évoluent différemment au cours de la
déformation superplastique. En conséquence, dans les relations théoriques

proposées, il devrait €tre tenu compte de la taille et de la forme de

chacune des phases puisque celles-ci jouent des rdles différents.

Notre étude a montré que la phase B se déformait plastiquement

afin de permettre la rotation des phases o par glissement le long des joints
de phase o - B . Il semble donc que, dans le cas du laiton 60/40, il faille
rejeter les modéles de déformation superplastique oli le glissement aux
joints de grains est accompagné de diffusion et retenir plutdt un modéle

ol le glissement est accompagné de déformation plastique. Notre travail

ne permet pas de savoir si les relations proposées par HAYDEN (17 )(Modéle
de glissement aux joints accompagné de déformation plastique.(Cf § I.2.3.2.)

sont appliquables car :

- Les valeurs mesurées du coefficient m apparent sont forte-

ment sujettes d discussion.

~ L'étude de 1'dvolution des tailles de phase o et 8 n'a pas

té réalisée.

(1)

D'ailleurs les relations thé&oriques proposées sont discutables

(18)

car elles font appel a un certain nombre d'hypothéses ''ad hoc"
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Fig. IV.1 a : Schéma d'évolution de la structure vers 1'atat équiaxe

O PO

Fig. IV.! b : Schéma d'évolution de la structure pour le grossissement des phases

1143




[V.2 : Micrographie réalisée au microscope électronique

par transmission sur un alliage eutectique lamel-

laire Al-Cu mettant en évidence la séparation au
: : s 2
nivedau d un sous—joint
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Fig. IV. 3. : Courbe théorique de variation de la contrainte en fonc-
tion de la vitesse de déformation. Mise en &vidence, &
vitesse ¢ donnée, de la différence des contraintes

correspondant 3 une déformation dans le domaine 3 et
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Fig. IV. 10. : Evolution de la texture du laiton de soudobrasure
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V.CONCLUSTION 161

L'étude du comportement superplastique du laiton 60/40 a &té effec-
tuée. Plusieurs techniques ont &té utilis@es : essais mécaniques, observa-
tions métallographiques, diffraction des rayons X. (DEBYE-SCHERRER et

Texture).
Les principaux résultats suivants ont &té obtenus :

- La déformation dans le domaine superplastique fait intervenir
non seulement la taille mais aussi la forme des phases a.Celles-ci
deviennent équiaxes au cours de la déformation (processus tendant
d diminuer la contrainte) et subissent un grossissement d'autant

plus important que la valeur du coefficdent m est plus élevée.

- Les valeurs de m que l'on peut mesurer expérimentalement n'ont
pas de sens physique car elles correspondent nécessairement i des

structures différentes pour le matériau.

- La déformation a lieu par glissement le long des joints de

phase o - B .

- Une différence de comportement des deux phases a été mise en évi-
dence : la phase o tourne alors que la phase B se déforme plasti-

quement.

- Le mécanisme de déformation est vraisemblablement du type glisse-

ment aux joints accompagné de déformation plastique.

Ces résultats ne permettent pas d'établir des relations liant les
différents paramétres (contrainte, vitesse de déformation, taille des phases,

température). Il apparait donc nécessaire d'orienter les recherches vers :



162

Les observations in-situ réalisées au microscope optique
ou électronique & balayage. Les &tudes permettraient de
distinguer les mécanismes de déformation et d'analyser loca-

lement les paramétres de la déformation.

Les &tudes plus développées de 1'&volution de la texture

afin de discerner les différences de comportement des phases.

Les études de matdriaux superplastiques tels que Al-Cu
(cubique - cubique), Al-Zn (cubique - hexagonal), Zn~Cd
(hexagonal - hexagonal) afin de mettre en évidence le rdle

des phases suivant leur cristallographie.

Des travaux sur un méme matériau pouvant €tre obtenu sous
des formes différentes : avec des phases de petite taille

de 1'ordre du micron, avec des phases de taille plus grande,
avec des phases orientées dans un eutectique lamellaire

et également sous la forme d'un "biphase" obtenu par col-
lage par diffusion de deux monocristaux de nature chimique
différente. L'étude du glissement aux joints de phases

dans ce ma¥ériau sous ces différentes formes permettraient
de mieux analyser des mécanismes qui accompagnent et &ven-

tuellement contrdlent ce glissement.




ANNEXE I. : PRINCIPE DU DISPOSITIF i ¢ CONSTANT

. . . P . v .
La vitesse de déformation est définie par € = - ot V est la
vitesse de déplacement de la traverse mobile et L la longueur instantanée de

1'éprouvette.

€ peut étre maintenu constant en augmentant la vitesse V au fur
et 3 mesure que la longueur L augmente de manidre 3 garder le produit

1
* ~——— co a .
L constant

Sur la machine de traction Instron, la vitesse de la traverse mo-
bile est contrdlée par un servomécanisme commandé par un moteur 3 vitesse cons-—
tante par 1l'intermédiaire d'un réducteur approprié. Pour obtenir une vitesse
de déformation constante, le moteur 3 vitesse constante est remplacé par un

-~

moteur 3 vitesse variable commandé électroniquement.
Le principe en est le suivant :

Une tension Vv proportionnelle 3 l'élongation AL de 1'échantillon est produite

~

par un générateur 3 courant constant aux bornes d'un potentiométre linéaire

dont le curseur est relié directement 3 la traverse mobile.Une tension ve corres-
pondant 3 la longueur initiale L, de l'échantillon est superposée & la tension v.
La tension totale proportionnelle 3 la longueur instantanée de 1'éprouvette

est comparéde i la tension produite par une dynamo tachymétrique solidaire du
moteur. La différence entre ces deux tensions est amplifiée et alimente le

moteur. (Voir schéma &lectronique au verso)

V 4+ Vol Commande de

Moteur ® la traverse

mobile

< Dynamo




P3 10ka (Vitesse initiale) —20V

Schéma électronique du dispositif & « constant.
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ANNEXE II : Calcul de la contrainte effective lorsque l'éprouvette
se déforme dans les mors au cours d'un essai de traction 3 vitesse

de déformation constante. -

Considérons une éprouvette de traction de longueur initiale L0 et de

section initiale Ao'

(o]
e
i [o]

ol V désigne la vitesse de la traverse mobile.

Aprés une déformation e(= %E), deux cas peuvent étre distingués

- ~ . .._ 0 . .
- L'éprouvette s'est déformée dans la partie utile.

P_ P L _ P
Io] S-A—— A I —A (1+e) (3)
(o} o} (o}

- L'éprouvette s'est déformée sur une longueur supérieure 3 la partie utile ;

soit L + 6Lo cette longueur.

SLo
PL (1 + T )

1o P (L+SLy) = -
° T & (T_.8L) 8L (4)
ot o AL (1+ ——9)
oo L
o
, . L SL
. o 0 .. .
S1 on suppose 5 et I petit, on a :
o
GLO o
' = - g | (( c——
o o} (1 L )(l+e ) | (5)

La vitesse de déformation est alors :

SL
e e = 2 (15 ) (6)
L0+

L+SL
o

[}
[+

o ! . 6L° 1
€ =€ (l - —f:)(l+e ) N



2_
.' .
c'et € désignent les valeurs de la contrainte et de la vitesse de
déformation lorsque l'éprouvette se déforme sur une longueur supérieure
de GLO a la longueur utile.
- - . I3 * . .' *
Nous avons représenté ci-dessous la variation de ¢ et e en fonction

. PR )
de la déformation pour un essai & ¢ constant.

c ﬁ‘e

l' L]
On constate que ¢ augmente au cours de la déformation et tend vers g,

La contrainte au cours d'un essal ol la vitesse de déformation effective
o !
€ serait constante, est obtenue au moyen d'une deuxiéme correction :

. ' [ ] ' [ ] ' [ ] GLO e
ae=c€-€=¢-" T (8)
o o
ou :
v 8L
é% =2 _ & (9)
£

L 1 +e
o

Si on suppose que m est constant dans le domaine de vitesse considéré

* L] .
et si on assimile ¢ & ¢ et 0 &4 o', on obtient :

o! SL

bo . n 28 2o me

o € L, I+e (10)
i

o" = ¢g' - Ao = (n
SL

"= o [1- —2 | elltm) (12)

L I+e
o
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o" est la contrainte obtenue au cours d'un essai ol ¢ serait effecti-

vement constant.

Si o" est constant, la valeur non corrigée o augmente au cours de la

déformation. Cette augmentation atteint 15 7 de sa valeur initiale pour

e = 100 %, en supposant %Ep= 0,2 et m = 0,5.
o





