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INTRODUCTION

Le terme superplasticité est utilisé pour désigner le comporte-
ment de métaux et alliages qui peuvent subir en traction des allongements a
la rupture nettement supérieurs @ ceux qu'ils atteignent dans les conditions
normales de plasticité ; on sait en effet qu'un métal ordinaire soumis 3 un
cssai de traction 3 chaud présente trés vite une déformation localisée con-
duisant 3 une rupture prématurée. Certaines conditions particuliéres doivent

donc &tre réunies pour observer un tel comportement :

- le matériau doit présenter une structure a grains fins générale-
ment &quiaxes. Cette structure peut atre développée par un fort
écrouissage et une recristallisation et elle est stabilisée par
un contrdle de la composition et de la distribution des phases.
Ce sont souvent des alliages eutectiques,’eutectoides ou qui pré-
sentent une structure microduplex; cependant, la superplasticité
peut &galement &tre observée avec des alliages ayant une phase

prépondérante.

- 1a déformation doit &tre faite & haute température. La limite
généralement admise se situe a 0,4 Tf environ, ol Tf est la tem-
pérature de fusion de 1'alliage exprimée en Kelvins.

- 1a vitesse de déformation doit &tre faible, de 1'ordre ou inférieure
a1 Z par minute pour des tailles de grains de 1'ordre de 10 ym.
Depuis les premiers travaux russes des années 50 /1-3/, la revue
d'UNDERWOOD en 1962 /4/ qui les fit connaltre au monde occidental ‘et les
recherches sur la ductilité anormale du laiton ultra-écroui effectuées en
France par BLANCHARD, WHITWHAM et HERENGUEL /5/ , de trés nombreuses &tudes
ont été réalisées et périodiquement des articles-revues se sont efforcés

d'en faire le point /6-13/. Nous n'établirons pas ici un catalogue des



des matériaux reconmus superplastiques (voir 3 ce sujet /12/), ni un inven-
taire bibliographique complet des travaux qui leur ont &té consacrés; nous

allons nous limiter simplement 3 l'ékposé des caractéristiques essentielles

que la majorité des résultats expérimentaux a fait apparaitre :

~ La contrainte estufortement influencée par la vitesse de déformation.
Pour des &chantillons de méme structure initiale, la courbe Log ¢ - Log & pré-
sente souvent une allure sigmoidale avec trois régions caractéristiques (Fig.
I.1.). Le domaine des vitesses intermé&diaires ou domaine II est caractdrisé

par des valeurs €levées du coefficient m de sensibilité de la contrainte i la
dLogo
T __ 3
dloge
aux faibles et fortes vitesses de déformation correspondent 3 des valeurs

vitesse de déformation (m = . Les domaines I et III respectivement
plus faibles. De grandes valeurs du coefficient m sont une condition néces-
saire 4 l'observation d'un comportement superplastique. I1 a &té montré en
effet que la condition essentielle pour que la déformation reste uniforme
tout au long de 1'éprouvette de traction est que la sensibilité i la vitesse
de déformation ait une valeur élevée, avec cependant des limites différentes

suivant les critéres /14-18/.

- La température intervient dans la loi de comportement du matériau
ar l'intermédiaire d'une énergie d'activation souvent inférieure i 1'éner-
P

gie d'autodiffusion en volume.

- La loi de comportement est influencée par la taille des grains :
une diminution de celle-ci diminue la contrainte d'écoulement sauf dans le
domaine III et déplace le maximum de m vers les grandes vitesses de déforma-

tion (Fig. I.1.).

- Les grains restent &quiaxes méme aprés des déformations de plu-

siews centaines de pourcents.

~ Des glissements aux joints:apparaissent et peuvent présenter des

amplitudes trés importantes.

Différentes relations ont &té introduites pour tenter de rendre
compte de ce type de comportement et en particulier pour expliquer l'allure
sigmoidale des courbes contrainte-vitesse de déformation. Elles sont déduites

-

de modéles physiques construits 3 partir d'observationsexpérimentales.



Logo

Log €

Fig. I.1l.

Variation schématique de la contrainte en fonction de la

vitesse de déformation en coordonnées logaritilmiques.

Inf luence de la taille initiale des grains du matériau.



Cependant, celles-ci sont relativement peu développées et apparaissent
souvent contradictoires : le peu d'informationsprécises n'a pas alors
permis 3 ce jour de confirmer la validité d'un modéle particulier. La ten-
dance actuelle est de considérer qu'il n'existe pas de "théorie unique' de
la superplasticité mais plutdt un ensemble de mécanismes possibles dont 1l'un
peut 8tre prédominant pour une certaine classe de matériaux et dans certaines

conditions.

Ainsi, de manidre 3 rendre compte de 1'allure sigmoidale des

courbes Log 0 - Log ¢ , celles-ci ont &té décomposées en plusieurs trongons
pour lesquels il a &té proposé différentes lois de comportement. Il faut re-
marquer qu'une telle analyse est difficile et qu'elle peut revétir un certain
caractdre arbitraire notamment dans les cas oli la courbe ne présente pas de
parties linéaires trés marquées dans le domaine II, mais apparait plutGt comme
une transition entre deux régimes 3 pente plus faible. En revanche dans le
domaine III, tous les résultats ont montré que le comportement d'un matériau
superplastique est semblable & celui des matériaux conventionnels déformés &
chaud et de ce fait, dans la suite de cette introduction, nous ne congidére-

rons pas ce damaine.

Trois types de lois de comportement ont été souvent proposées :

€ =A o exp - & (1.1.)
02 P~ RT <l
i

oi n, a et Q sont des constantes.

n) '
€ =B I exp - 9_(2 (1.2.)
p? RT
i

oii Q(g) est une énergie d'activation dépendant de la contrainte
8 pendan

(o-0 )3
¢ =c—2— exp -,»% (1.3.)
Do
1

ol g, est une contrainte seuil en dessous de laquelle la vitesse de défor-

mation devient nulle.

Ces trois expressions font intervenir un paramétre Di qui caracté-
rise la structure du matériau 3 1'instant initial avant déformation. Ce para-

métre est généralement déterminé sur des plans de coupe perpendiculairement



4 1'axe des &chantillons de traction par une méthode d'interceptions linéaires
(cette méthode est décrite dans l'annexe II). Dans le cas de matériaux ayant
une phaée prépondérante, il représerite la taille des grains; pour les maté-
riaux & deux phases en proportion sensiblement &gale, il correspond i la

taille moyenne des grains de chaque phase.

A partir des relations I.l1., I.2. et I.3. et en les combinant, il
est possible d'ajuster la courbe Log o - Log & de deux fagons distinctes,
soit en considérant des mécanismes de déformation différents pour les domaines

I et II, soit un mécanisme unique avec une relation du type I.3.

CAS DE MECANISMES DE DEFORMATIONS DIFFERENTS

L'éxistence -de mécanismes de déformation distincts pour les domaines
I et II semble confirmer par quelques résultats qui ont mis en &vidence un
comportement différent dans le domaine I : allongements moins importants /19,
20/, énergie d'activation différente voisine de 1'énergie d'autodiffusion en
volume, glissement aux joints plus faible /21/, observations de zones dénudées

a1 voisinage des joints et allongement des grains /22/.
Deux analyses peuvent étre alors envisagées :

- Les domaines I et II sont assimilés 3 des portions de droites dans
-le diagramme Log o - Log € : des relations du type I.1. permettent alors de
décrire ce comportement. Dans ces conditions, pour le domaine II, Q a géné-
ralement &té trouvé voisin de 1'énergie d'autodiffusion aux joints, la valeur
de a est comprise entre 1 et 3 et selon cette représentation, la valeur de
m, (= E}ﬂ introduite dans la relation I.l. est toujours supérieure ou égale
é@ la pente maximum de la courbe Log 0 - Log £. Des valeurs de la pente com-
prises entre 0,5 et 0,8 ont souvent &té obtenues conduisant ainsi 3 des va- «

-

leurs de m, égales 3 0,5 ou 1,

De nombreux auteurs se sont alors efforcés de proposer des modéles
permettant de rendre compte de ces différentes valeurs expérimentales /23-28/.
‘ Les principaux sont présentés dans le tableau I.l. qui indique pout- chacun
d'eux le(s) m&canisme(s) mis en jeu en distinguant éventuellement le mécanis-
~me qui contrBle, ainsi que les valeurs prévues pour nj,a et Q. Il apparait
que 'la plupart des combinaisons peuvent &tre obtenues et que dans ces con-

ditions, n'importe quelle courbe expérimentale peut &tre ajustée en faisant



MECANISMES Q AUTEURS
Déformation des grains par dislo- HAYDEN
cations sans cellule contrdlée GIBSON
par la montée dans les joints, QJ MERRICK
BROPHY
/23/
Glissement aux joints de grains Q
par glissement et montée de dis- \J
Aocations le long ou au voisinage ou LANGDON
du j oint . QJ
[24/]
Glissement aux joints de grains RAJ et
contrd1& par une diffusion locale Q
\ - J ASHBY
sutour des aspérités présentes
dans le joint. 25/
Glissement de groupes de grains
avec déformation plastique des
. . s . . BALL et
grains voisins par dislocations Q
. ~ J HUTCHISON
avec empilements contrdlée par la
montée dans le joint. 126/
Glissement sux joints de grains
avec dé&€Yormation plastique des
grains voisins par dislocations QJ MUKHERJEE
avec empilements contrdlée par
1a montée dans le joint. 127/
FLGliuament aux joints de grains
par mouvement de dislocations
avec empilements aux joints tri- QJ GIFKINS
ples, controlée par la montée au
joint ou su voisinage de celui-ci. - /28/

TABLEAU I.1.

Modéles proposés pour rendre compte du comportement superplastique ¢

Aottt exp -
n;‘ RT

¢ =




appel 3 un modéle particulier.

Dans le domaine I, Q a &té trouvé plus proche de 1'énergie d'auto-
diffusion en volume /22, 29, 30/, a est mal connu bien que des valeurs voi-
sines de 2,5 aient été déterminées pour 1'alliage eutectoide ZnAl /31/ et
m, prend des valeurs voisines de 0,2 & 0,3. Cependant, aucun modéle n'a &té

1
proposé dans ce domaine.

- Une variation continue du coefficient m en fonction de la vitesse
de déformation et des valeurs élevées de 1'énergie d'activation apparente
aux faibles contraintes ont amené GIFKINS /28 , 32/ 3 supposer l'existence
aux faibles vitesses d'un mécanisme activé thermiquement avec volume d'ac-
tivation, ce mécanisme &tant du glissement aux joints par mouvement de dis-
locations contrdlé par le franchissement d'obstacles inhérents a la structure
de celui-ci. Le domaine II est alors décrit par ume relation du type I.1.
avec les mémes valeurs que précédemment pour les différents paramétres, alors
que le domaine I est analysé par une loi du type I.2. dans laquelle n, est

égal a 1.

CAS D'UN MECANISME UNIQUE

L'existence d'une contrainte seuil o a été avancée par plusieurs
auteurs pour expliquer la transition entre domaine II et domaine I et les
‘valeurs de m faibles dans ce domaine /33-35/. En effet, si on admet pour le
domaine superplastique que la vitesse de déformation est prOport1onne11e a
(o-o ) c'est 3 dire du type de BINGHAM, ou plus généralement 3 (o-o )
pente de la courbe Log 0 - Log € doit diminuer pour tendre asymptothuement
vers O lorsque la contrainte appliquée tend vers O, Des valeurs de % obte-
nues en extrapolant la contrainte & vitesse nulle ont été reportées pour
'les alliages Mg-Zn-Zr /36/, AlCu /30/ et PbSn /37,38/. Dans ces conditions,
le danaine II peut apparaitre comme un domaine de tramsition /39,40/ entre
deux domaines 3 faibles valeurs de m; 1'un di & 1'existence de la contrainte
seuil 0,0 1'autre &tant le domaine IIL. Cette id&e permet d'obtenir des va-
leurs maximm de m différentes suivant 1'étendue du domaine de tramsition

et d'autant plus élevées que 1'Ecart de contrainte est plus important /11/.

. Deux modéles principaux faisant intervenir une contrainte seuil ont été

proposés :
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- Un modéle de glissement aux joints avec accommodation par dif-
fusion en volume ou le long des joints di@ 3 ASHBY et VERRALL/41/. La con-

trainte seuil résulte de la modification de surface des joints lors d'un

-processus élémentaire de déformation d'un groupe de 4 grains depuis 1l'état
P oup 8 P

initial jusqu'a 1'état final (Fig. I.2.). La relation obtenue est du type
I.3. avec n, = 1, a=2 et Q est égal a4 1'énergie d'autodiffusion soit en
volume, soit aux joints. Ce modéle peut €tremodifié pour tenir compte d'une
réaction d'interface lors du processus de diffusion : il s'introduit alors
une contrainte seuil supplémentaire avec changement des valeurs de n, et

3
de a qui passent respectivement 3 2 et 3 1.

- Un modéle de glissement aux joints de phases dans les matériaux
biphasés dii au mouvement des dislocations avec empilements et contrdlé par
la montée de celles-ci dans le joint. Dans ce modéle proposé par GITTUS /42/,
la contrainte seuil résulte de l'interaction entre les dislocations de joint
et les marches inhérentes 3 la structure de celui-ci. La relation obtenue
est du méme type que précédemment avec n, = 2, a = 2 et une énergie d'activa-

tion &égale & l'énergie d'autodiffusion dans le joint de phases.

L'analyse que nous venons de faire montre qu'il est possible d'ex~-
pliquer 1l'allure sigmoidale des courbes Log 0 -~ Log ¢ 3 partir de trois
formes principales de la loi d'ARRHENIUS. Cependant, il apparait &galement
possible d'utiliser d'autres lois ou combinaisons de lois pour ajuster ce
genre de résultats expérimentaux. En effet, ceux-ci ont &té& &tablis avec
comme paramétre de structure la taille initiale des grains ou phases. Ils
peuvent alors servir de base 3 un modéle métallurgique dans la mesure oi
la structure n'évolue pas au cours de la déformation. En revanche, si la
structure est modifiée, elles ne peuvent pas étre utilisées dans ce but; elles
restent néanmoins valables dans une approche strictement rh&ologique en vue
d'études de stabilité plastique /18/ ou de mjse en forme /43-44/ par exem-
ple. En fait, quelques travaux ont montré clairement que dans de nombreux
alliages superplastiques, la structur¥e ne reste pas constante au cours de
la dé&formation. De plus, la plupart de ces matériaux sont biphasés avec des
phases de ductilités souvent trés différentes : il. apparait alors nécessaire

de considérer le rdle de chacune d'elles au cours de la déformation.

Ce n'est que sur la base des résultats expérimentaux obtenus d'une
part en tenant compte de l'évolution de la structure et d'autre part du carac-

tére éventuellement biphasé de l'alliage qu'un modéle physique peut &tre élabor:
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Mécanisne de déformation d'un groupe de quatre grains dans

le modéle de glissement aux joints accompagné de diffusion

(ASHBY et VERRALL/41/).



Cette phrase illustre parfaitement l'objet de la présente étude
réalisée sur des laitons biphasés dans le domaine a-B . Cependant, pour
mener 3 bien ce travail, il nous est apparu trés vite qu'un paramétre im-
portant devait €tre maitrisé : le comportement mécanique des interfaces 3
haute température.Aucune &tude n'avait &té effectuée dans ce domaine : les
premiers travaux ont alors porté sur le glissement aux interfaces dans des
eutectiques lamellaires PbSn soumis 3 une contrainte de cisaillement paral-
lélement aux plans des lamelles. Cependant, les difficultés d'interprétation
liées aux inhomogénéités de déformation nous ont conduit 3 réaliser des bi-
cristaux biphasés de cupro-aluminium:; et de laiton en utilisant une méthode
de diffusion en phase solide. Cette étude a &té menée tout d'abord en colla-
boration avec EBERHARDT /45-50/; elle s'est poursuivie dans le cadre de sa
thése d'Etat . On ne s'étonnera pas dans ces conditions de trouver en Annexe I
1l'ensemble des résultats que nous avons obtenus lors de ce travail sur le
comportement des interfaces ainsi qu'un résumé de la thése d'EBERHARDT pour
ce qui concerne le glissement aux joints de phases dans les bicristaux bipha-

sés de laiton.

Les laitons biphasés ont &té& choisis pour la présente &tude pour

de multiples raisons :

-~ Ce sont des alliages industriels relativement peu &tudiés en tant

que matériaux superplastiques, bien que reconnus comme tels depuis longtemps /3

~ Ils présentent deux phases de duretés trés différentes 3 haute tem-—
pérature : 3 l'inverse du comportement & basse température, la phase a cubi-
que & faces centrées est dure alors que la phase B cubique centrée est beau-
coup plus ductile. Cette caractéristique laisse présager un comportement dif-
férent pour chacune d'elles au cours de la déformation superplastique, ce

qui constitue un facteur essentiel pour cette &tude.

- Ils peuvent €tre &étudiés dans un large domaine de température entre
500 et 700°C environ (Fig. I.3.). De plus, une variation de température en-
traine une variation de la proportion relative des phases, ce qui peut per-
mettre 1l'analyse de 1'influence de ce paramdtre avec un nombre limité d'alli-

aged de compogitions différentes.
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- Ils présentent des phases 3 structures de dislocations trés dé-
composées : il est probable que ce matériau a plutdt tendance 3 recristal-
liser qﬁ' a4 se restaurer au cours d'un recuit aprés écrouissage. Ce carac-
tére est favorable au développement d'une recristallisation homogéne &

petits grains.

Différents alliages ont &té retenus pour ce travail. Leurs composi-
tions, ainsi que la fraction volumique relative de chacune des phases pour

une température de 600°C sont reportées dans le tableau I.2.

Aprés la détermination d'une loi de comportement métallurgique
qui tient compte d'une part des &volutions de structure au cours de la dé-
formation et d'autre part du caractére biphasé des alliages, nous discuterons
et comparerons cette loi aux autres résultats de la littérature qui concer-
nent plutSt une approche rhéologique de la superplasticité. Nous &tudierons
ensuite les différentes &volutions qui se manifestent au cours de la défor-
mation, nous analyserons leur influence et nous montrerons comment elles
peuvént modifier les paramétres qui interviennent dans la loi de canporte—
ment . En prenant comme base une analogie hydrodynamique, nous proposerons
alors un modéle permettant de rendre compte du comportement des alliages
biphasés. Nous montrerons en quoi il peut &tre différent de celui des alli-
ages essentiellement monophasés pour lesquels tous les modéles proposés 3

ce jour ont été &laborés. Enfin, nous envisagerons quelques aspects indus-

‘triels de la superplasticité axés plus particulidrement vers 1'obtention

de vitesses de déformation trés grandes.

Dans un souci de clarté, nous avons détaché de ce texte et reporté
Annexe un certain nombre d'études qui n'entrent pas directement dans la
trame présentée ci-dessus , mais qui sont néanmoins nécessaires pour la

compréhension des résultats et des interprétations proposés.

en



CONCENTRATION EN

CONCENTRATION EN

FRACTION VOLUMIQUE DES

ALEIAGE CUIVRE ZINC PHASES MESUREE A 600°C
(% pds) (7 pds)
a B

A 58 42 0,24 0,76

B 59,4 40,6 0,455 0,545

c 60,6 39,4 0,63 0,37

D 60,85 39,15 0,71 0,29
TABLEAU I.2, - ALLIAGES UTILISES
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I1.1.

I1

LOI DE COMPORTEMENT DES LAITONS BIPHASES

Aprés un bref exposé des techniques expérimentales, nous présen-—
terons les résultats expérimentaux et 1'analyse qui en a &té faite en vue

de 1'établissement d'une loi de comportement.

TECHNIQUES EXPERIMENTALES

II.1.1. Essais mécaniques

Tous les essais mécaniques ont &té réalis&s sur une machine de
traction Instron qui permet d'effectuer des essais a vitesse d'extension
constante ou avec des sauts, ainsi que des essais & vitesse de déformation
vraie ¢ constante grice 3 un dispositif &lectronique d'asservissement du
mouvement de la traverse mobile. Nous avons décrit par ailleurs ce dispo-

sitif /1/. Les essais sont effectués dans un four &lectrique solidaire de

'la traverse mobile, la température au niveau de 1'&prouvette &tant mainte-

+ . - -~ » - . -~ [
nue constante & - 1°C. Celle-ci 3 tétes filetées, de diamétre utile 5 mm,
a une longueur utile de 15mm. Plusieurs précautions expérimentales ont &té

prises d'une part dans un souci de reproductibilité et d'autre part afin

d'effectuer les essais dans les meilleuresconditions possibles.

- Avant 1'essai, 1'éprouvette placée. dans le four est maintenue
45 minutes sans déformation : ce temps s'est avéré nécessaire pour

homogénéiser parfaitement la température.

- Les temps de déformation sont limités 3 3 heures environ, afin de
minimiser les effets de 1'oxydation et de la dézincification : ce
phénoméne se traduit par 1l'apparition de pores sur la surface et
parfois par une décohésion aux joints de grains . DAMIANL /2/ a

montré qu'aprés un recuit de 3 heures & 600°C, la_dézincificatioﬁ
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II.2.

€tait présente sur des distances de 10 microns environ, ce qui
peut €tre considéré comme négligeable pour des &chantillons de

5 mm.
- Aprés l'essai, l'éprouvette est refroidie i 1'eau en quelques
secondes, directement dans le four afin d'éviter toute modifica-

tion de structure au cours du refroidissement.

II.1.2. Etudes métallographiques

Les observations métallographiques sont effectuées 3 1'aide d'um
microscope Reichert aprés polissage et attaque des échantillons. Ceux-ci
sont polis mécaniquement au papier abrasif et & la pite de diamant, puis
€lectrolytiquement avec 1'électrolyte D31 sous une tension de 15 volts en-
viron .L'attaque est ensuite réalisée avec le réactif au chlorure ferrique
(50 ml FeCl3, 150 ml1 HC1l, 600 ml CZHSOH) pendant une vingtaine de secondes.
Ce réactif présente 1'avantage d'assombrir les grains de la phase B permet-

tant ainsi de distinguer nettement les deux phases.

Les mesures des différents paramétres de structure tels que la pro-
portion des phases, la taille moyenne des grains, leur forme... sont effec-
tuées sur des micrographies optiques en utilisant les techniques reportées

dans 1'annexe II.

RESULTATS EXPERIMENTAUX

-

Tous les alliages &tudiés sont obtenus, 3 partir d'un lingot coulé,
par extrusion 3 600°C suivie d'une trempe 3 1'eau 3 la sortie de la filiére.
La structure du matériau brut de filage apparait alors trés écrouie et for-
tement déchiqueté@e, les phases &tant allongées dans la direction de filage.
Cette structure est représentée sur la figure II.1. dans le cas de 1'alliage B.
Aprés recuit méme de quelques minuted, la recristallisation secondaire

' est produite : la structure est trés régulidre et les grains ont grossi.

s
Cependant, dans la direction de filage, les phases o et B sont toujours allon-
gées (Fig. II.2.). Cette structure est celle qui est obtenue aprés homogéné-

isation dans le four de traction : elle correspond donc 3 la structure initiale

-de 1'alliage avant déformation. La figure II.2. donne &galement les structures

des autres alliages avant déformation.

P
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Fig.II1.2. a.

Structure de l'alliage A aprés un recuit d'une heure 3 600°C.
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Fig. II.2.b.

Structure de 1'alliage B aprés un recuit d'une heure a 600°C.
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Coupe longitudinale

Fig. II.2,c.

Structure de 1'alliage C aprés un recuit d'une heure i 600°C.
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Fig. I1.2.d.

Structure de 1'alliage D aprés un recuit d'une heure 3 600°C.
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Au cours de la déformation, cette structure évolue :

- Les phases o initialement allongées et disposées en chapelets
tendent 3 devenir approximativement &quiaxes. La figure II.3. mon-
tre cette évolution dans le cas de 1'alliage B. L'analyse détaillée
de cette &volution de structure sera présentée ultdrieurement. Il
apparait cependant qu'une déformation de 30 3 40 7% est nécessaire

pour parvenir 3 un &tat approximativement &quiaxe pour la phase a.

- La structure grossit au cours de la déformation (figure I1.3.).
11 faut noter que ce grossissement n'est pas dii uniquement au temps
de maintien de 1'échantillon 3 la température de l'essai : il est
également favorisé par la déformation. Les caract@ristiques de ce
grossissement en fonction du temps de recuit (grossissement sta-
tique) et en fonction de la déformation (grossissement dynamique)

seront présentées ultérieurement.

Cette rapide analyse de la structure et de son évolution au cours de la dé-
formation montre que la recherche d'une loi de comportement mécanique doit
nécessairement s'accompagner d'une &tude structurale du matériau. Pour &tu-
dier cette loi de comportement dans le cas des laitons biphasés, nous ob&irons

ainsi aux principes suivants :

- Le matériau sera pris 2 l'état approximativement équiaxe, c'est-
i-dire aprés une déformation vraie de 0,4 . Cette condition permet
de nous affranchir de 1'évolution du facteur de forme de la phase o ,

celle-ci &tant supposée alors approximativement sphérique.

- Afin de tenir compte du grossissement, la structure sera caracté-
risée par des paramétres mesurés immédiatement aprés déformation,
correspondant ainsi 3 la contrainte en fin d'essai pour une vitesse

de déformation et une température données.

- Le caractére biphasé du matériau sera considéré en introduisant
des paramétres caractéristiques de chaque phase dans la loi de

comportement .
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Mise en évidence sur une coupe longitudinale des évolutions
de structure au cours de la déformation pour 1l'alliage B

déformé 3 600°C 3 une vitesse de déformation de lO-Zmn- .
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ALLIAGES [ T °c a ¢ mn! o MPa by wm [ Ly e
A 600 235 | 2.08x107 | 2.1 22.7 39.6
A 600 263 | 4301073 | 2.4 19.1 4.3
A 600 .227 8.28x1073 2.95 16 31.5
A 600 .234 1072 3.2 15.9 0.6
A 600 .251 2.11x1072 | 4 13.7 26.4
A 600 .241 4.11x10"2 4.85 11.9 23.5
A 550 .356 1072 4.32 12.7 17
3 600 447 | 2,010 | 225 23.2 25.65
3 600 466 [ a.21x073 | 2,85 19.45 21.9
3 600 456 | 8.46x1070 | 3,68 16.4 18.3
» 600 .468 1072 3.85 15.9 17.75
3 600 443 | 2.200072 | 46 14.4 15.5
3 600 472 4.16x107% 6.3 13.2 13.7
» 550 .56 1072 5.45 12.4 1.3
Y 650 .36 1072 2.9 21.7 27
3 700 .206 1072 2.43 26.8 54.4
c 600 .621 2.11x10"° 3.25 28 20.8
c 600" .621 4.2x1073 3.95 24.10 17.8
c 600 633 | 8.55x107 | 4.7 19.8 141
c 600 638 | 2.07x107% | 6.35 17.35 12.1
c 600 .623 4.2x1072 8 15.4 11.15
) 600 16 | 2.06x107 | 3.8 23.7 14.6
) 600 LYY A taxin”) 4.y 20.9 13.%
D 600 .708 8.39x10 5.5 TH 11.5
) 600 718 1072 5.95 17.6 10.9
D 600 .687 2. 14x1072 7.55 14.8 9.4
D 680 .539 =2 3.1 22.5 21.9

TABLEAU II.1.

Résultats expérimentaux utilisés pour la détemmination de

la loi de comportement des laitons biphasés.
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Des essais de traction ont &té réalisés sur les différents alliages

3 600°C & différentes vitesses de déformation, ainsi qu'a 550, 650, 680 et
! -2 -1

"~ P00°C & une vitesse de déformation de I . L'essai a &té interrompu

par une trempe 3 l'eau aprés une déformation vraie égale & 0,4. Les para-
métres de structure (proportion de phase o , taille La et LB des grains de
chaque phase) ont été alors mesur@s sur des coupes perpendiculaires a la
direction de traction aprés nous &tre assuré que la structure était devenue
3 phases o équiaxes grdce a des observations sur des coupes longitudinales.
Le tableau II.1. regroupe les valeurs numériques obtenues pour les essais
réalisés et dont il sera tenmu compte pour la recherche de la loi de compor-
tement.

L'établissement d'une telle loi suppose tout d'abord 1'obtention
d'une forme générale permettant de classer les paramétres qui sont suscep-

tibles d'intervenir, puis la déterminationdescoefficients qui les affectent.

11.2.1. Recherche d'une forme générale pour la loi de comportement

Plusieurs possibilités ont &té- envisagées pour obtenir la forme

générale de la loi de comportement dans le cas de matériaux biphasés:

— la solution idéale est d'augmenter progressivement la proportion
de phase a et d'analyser 1'influence de cette présence de phase dure sur la
loi de comportement de la phase B seule, 3 la condition que celle-ci soit
‘superplastique. Une telle voie est tout 3 fait impossible, car pour des pro-
portions trés faibles de phase o, les grains de la phase B ne peuvent pas étre
maintenus petits pendant des temps suffisants 3 haute température et le maté-

riau n'est pas superplastique.

~ Une deuxidme approche consiste en 1l'&tude théorique du comporte-
ment mécanique de matériaux biphasés. De telles &tudes ont &té abondamment
développées pour la déformation élastique des matériaux composites 3 fibres
ou 3 particules /3-5/. Récemment, ces travaux ont été étendus au domaine
plastique dans le cas des alliages WC-Co, en se limitant toutefois 3 1'in-
fluence de la proportion de la phase dure sur la contrainte et le taux
d'écrouissage dans le domaine de déformation a froid /6,7/. De tels résultats
ne peuvent s'appliquer au comportement 3 chaud des laitons biphasés pour les-
- quels les mécanismes de déformation sont trés différents . Ces difficultés

-

nous ont amené A entreprendre un calcul par méthode aux éléments finis
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semblable & celui développé pour analyser 1'influence du joint lors de la
déformation par fluage de maté@riaux monophasés /8/. Ce calcul réalisé en
collaboration avec le Laboratoire d'Energétique et de Mécanique Théorique
et Appliquéé*devrait conduire dans le cas de configurations idéalisées sim-

ples & une loi de comportement globale qui prenne en compte les paramétres

du matériau biphasé.

- Une troisiéme approche consiste i considérer le matériau comme
un fluide diphasique et 3 adapter les théories hydrodynamiques développées
pour rendre compte de 1'écoulement de ce type de fluide. Malheureusement,
de telles &tudes ont été essentiellement réalisées dans le cas de fluides
newtoniens /9/ et aucun résultat sfir n'a été établi dans le cas de fluide
d comportement non newtonien et avec des fractions volumiques importantes

de seconde phase.

- L'approche que nous avons utilis@e consiste en une simulation du
matériau superplastique. Cependant, cette simulation ne peut &tre valable
que si le matériau utilisé présente des caractéristiques analogues 3 celles

du laiton superplastique.

-~ La phase B dans les conditions de déformation superplastique,
c'est-3-dire en présence de phase a est simulée par un matériau
dont la loi de comportement est sensible & la contrainte mais qui
contrairement & la phase B est indépendante de tout paramétre di-
mensionnel.Cette caractéristique permet d'envisager une &tude 3
concentration faible, voire nulle de 1'autre phase. Dans ce but,
un mélange de vaseline avec une faible proportion de paraffine

-

a été utilis@ 3 la température ambiante.

- La phase a est simulée par des pa{ticules sphériques indéformables
(billes de verre) et de petite taille (200 i 600 ym) de manidre
d avoir un nombre important de particules dans une section quel-
conque du matériau. Cette double condition de sphéricité et d'in-
déformabilité suppose qu'il en est approximativement de méme pour
les grains de la phase a . Comme nous 1'avons vu, la premiére con-
dition fait partie des hypothéses de base pour la recherche de
la loi de comportement. La figure II.4. est une illustration de

la deuxiéme condition. Elle représente la variation en fonction

* . o . e ~ ,
Ecole Nationale Sup&rieure d'Electricité et de Mécanique - I.N.P.L. NANCY.
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€
a
mations des phases o et B prises séparément.Pour des contraintes

de la contrainte a 600°C du rapport EB/ des vitesses de défor-
caractéristiques du domaine superplastique (o Vv 2 a 10 MPa), ce
rapport est de 105 environ. Bien que les conditions de déforma-
tion dans le matériau biphasé ne puissent étre rigoureusement
comparées 3 celles de phases isolées, il apparait cependant que
la phase o peut 3tre considérée comme quasiment indéformable com-—

parativement 3 la phase B .

- Avec un tel matériau de simulation, le glissement le long de 1'in-
terface bille/vaseline du type frottement collant est certainement
facile et n'interviendra pas dans la loi de comportement. En annexe I
ol sont reportés des résultats de glissement aux interfaces dans des
eutectiques lamellaires et dans des bicristaux biphasé&s, nous mon-
trons que cette condition est &galement remplie lors de la défor-

mation des laitons biphasés.

Deux techniques (extrusion et poingonnement) ont été utilisées pour
étudier 1'influence de la proportion des particules dures sur la loi de com-
portement. Les conditions expérimentales et les résultats de cette &tude sont

reportés en annexe IIIL.
11 est montré en particulier que :

- le matériau est sensible & la contrainte avec un exposant n égal a
5 environ ; /

- 1a valeur de cet exposant n'est pas modifiée par la présence des
particules dures;

- la vitesse de déformation décroit lorsque la fraction volumique

des particules augmente.

Ainsi, la loi de comportement du matériau avec particules peut se mettre

gous la forme :

e (@) = £(p) &, (IL.1)

ol g, est la loi de comportement du matériau seul et f(p) est ume fonction

de la fraction volumique des particules présentes. La figure IL.5 représente
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Comparaison des vitesses de déformation a 600°C~ pour les
phases a et B du laiton. Dans le domaine superplastique, on

peut considérer que la phasex ne se déforme pas.
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Fig.II.5.

Influence de la fraction volumique de billes de verre sur la

vitesse de déformation du mélange vaseline-paraffine.
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les variations en échelle semi-logarithmique de la fonction £(p) déduite

des études d'extrusion et de poingonnement sur le mélange vaseline-paraffine.

I1.2.2. Expression de la loi de comportement

L'étude de simulation montre que 1a loi de comportement d'un ma-
tériau diphasique s'obtient & partir de la loi de comportement de la matrice
par une fonction multiplicatrice de la proportion des particules dures. Dans
l1a mesure oli cette simulation rend compte du comportement superplastique
des laitons biphasés (grains de phase o assimilés 3 des particules sphériques
indéformables, phase B obéissant 3 une loi de comportement du type de celle
des fluides non-newtoniens, gimilitude de comportement aux interfaces) la
loi de comportement de 1'alliage superplastique s'écrit

ég = g(u)éB (11.2.)

ot g(a) est une fonction de la proportion de phase o présente dans l'alliage
et éB est la loi de comportement de la phase B en présence de la phase a .

Cette derniére loi peut alors etre prise du méme type que celle d'un matériau
monophasé dans les conditions superplastiques. La forme générale d'une telle

loi est :

exp - wo (11.3.)

oil AB est une constante, LB est la taille des grains de la phase g, QB
est 1'énergie d'activation apparente pour 1a déformation, n et a sont des

coefficients, La loi de comportement globale s'écrit alors ¢

on QB
€g = h(a) — eXp - T (11.4.)
Lg

oi h(a) = ABg(a)

La détermination des différents coefficients nécessite d'étudier
successivement les influences de la contrainte, de la taille des grains de
la phase B et de la température sur 1a vitesse de déformation, les autres

grandeurs &tant dans chaque cas maintenues constantes.
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11.2.2.1. Influence de la contrainte : détermination du coefficient n

Le coefficient n qui mesure la sensibilité de la vitesse de dé-
formation 3 la contrainte peut &tre obtenu selon différentes méthodes. Le
probléme posé par cette détermination est la comparaison de contraintes et
vitesses de déformation & structure constante. En annexe IV, on trouvera

la présentation des différentes méthodes, leur &tude critique ainsi que les

résultats des essais effectués pour déterminer ce coefficient. Il est ainsi

montré que :

- le coefficient n est égal 3 20 pa 0,1 pour les alliages A, B et C,
4 2,5 environ pour 1'alliage D qui présente la plus forte propor-
tion de phase a . Cet alliage ne sera pas considéré lors de 1l'éta-
blissement de la loi de comportement (sauf 3 des températures su-
périeures & 600°C conduisant 3 des fractions volumiques de phase a
plus faibles) . Nous reviendrons sur le cas de cet alliage lors

de la discussion.

- la valeur du coefficient n est indépendante de 1'é&tat structural
du matériau, qu'il soit i phases a allongées ou approximativement

équiaxes. Ce dernier point sera repris ultérieurement.

Pour les alliages A, B, C, la loi de comportement s'écrit alors :

02 QB
ég = h(a) = eXP-gT (I1.5.)
Lg

11.2.2.2. Influence de la taille des grains de la phase B : détermination

du coefficient a

Compte tenu des résultats obtenus précédemment, le coefficient a
peut étre déterminé pour chaque alliage A, B,C par la pente de 13 courbe
donnant les variations en échelle logarithmique de la quantité %& en fonc-
tion de LB pour des essais effectués 3 température constante. Ces courbes
sont reproduites sur la figure II.6. Leur pente est &gale & 2 pour tous

les alliages.
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Fig. II.6.

Détermination du coefficient a donnant 1'influence de la
taille des grains de la phase B sur la vitesse de déforma-

tion pour les alliages A, B, C, déformés a 600°C.
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La vitesse de déformation globale s'écrit :

. 02 QB
Eg = h(a) 5 ©eXp gy (11.6.)
Lg

11.2.2.3. Influence de la température : détermination_de QB

La détermination de 1'énergie d'activation apparente nécessite
certaines précautions : en effet,un changement de température entraine une
variation de la vitesse de déformation non seulement directement par 1l'in-
termédiaire de QB mais aussi indirectement par 1l'intermédiaire de la pro-
portion des phases. Or la fonction h(a) qui traduit cette influence ne peut
&tre obtenue qu'aprés détermination de QB. Pour lever cette double ind&ter-

mination, la démarche suivante a &té adoptée :

La figure II.7. donne les variations en &chelle semi-logarithmique

¢ 1.2 Q
de la quantité -ﬁii = h(a) exp - 8 en fonction de la fraction volumique
OZ RT

de phase a pour les essais réalisés a 600°C sur les alliages A, B et C. La
courbe obtenue &tant une droite, il apparait que la fonction h(a) subit une
variation analogue 3 une translation pré&s pour des valeurs de . comprises entre
0,2 et 0;6. Or h(a) s'écrit :
¢ 1.2 Q
h(a) = -& g exp i% (I1.7.)

o2

Ainsi, 3 toute valeur de QB’ correspond une valeur de h(a) carac-
téristique de chacun des essais reportés dans le tableau II.1. La valeur de
QB qui a été retenue est celle qui rend maximum le coefficient de corrélation
lingaire entre Log h et a . Cette valeur est égale i 115 ¥ 10 KJ.molenl;K-l.
Compte tenu de l'ensemble des résultats, la loi de comportement globale s'écrit

2 q 1 -1

. g _ B - _ + -
eg h(a) Lz exp RT ol QB =115 - 10 KJ.mole .K

B (11.8.)

La figure II1.8. représente les variations en échelle semi-logarithmique de
h(a) en fonction de la fraction volumique de phase o pour tous les essais

effectués, c'est & dire pour des valeurs de o comprises entre 0,2 et 0,63.



40

MP#2 um? mri?
€q Lsz
o T=600°C
1+ \,
10'F
L I l
0 0,2 0,4 0,6

Mise en évidence d'une relation linéaire entre le logarithme
L]
e L2
o

de °28 et la fraction volumique de phase o pour les allia-

ges X, B, C, déformés a 600°C.
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Influence de la fraction volumique de phase a sur la vitesse

de déformation globale des laitons. L'énergie d'activation a
été prise égale a 115 KJ.mole_l. K_].
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C'est une fonction qui apparait fortement décroissante de la proportion de

phase o présente dans l'alliage.
REMARQUE :

Si AB n'est pas considéré comme une constante dans la relation (II.3.)
mais comme une quantité inversement proportionnelle 3 la température comme
il apparait souvent dans les équations de fluage, la valeur de QB est légé-
rement modifide, la différence &tant négligeable et inférieure i l'erreur

expérimentale.
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III.1.

I11

DISCUSSION

La loi établie précédemment pour rendre compte du comportement
superplastique des laitons biphasés 1'a été dans le cas d'une structure
équiaxe et en tenant compte de 1'&volution de la taille des grains au cours
de la déformation. De telles démarches n'ont &té que trés rarement suivies
et il apparait alors nécessaire dans un premier temps de discuter et de
comparer cette loi avec les autres résultats de la littérature. Ensuite,
nous étudierons en détail les différentes évolutions de structure qui se
produisent au cours de la déformation et nous analyserons comment ces &vo-
lutions peuvent modifier les paramétres intervenant dans la loi de compor-
tement. Nous montrerons en particulier que le grossissement des grains per-
met d'interpréter les principales caractéristiques attribuées au domaine I
(cf . Introduction) . Nous aborderons alors plus précisément les mécanismes
de déformation superplastique des laitons biphasés en nous attachant prin-
cipalement i 1'étude du rdle de la phase o , des mécanismes de déformation
de la phase B , de la transition entre le domaine superplastique et le do-
maine III, et de 1'influence des interfaces. Enfin, en prenant comme base
1'analogie hydrodynamique , nous proposerons un modéle susceptible de ren-

dre compte de la déformation superplastique de ces alliages.

DISCUSSION DE LA FORME DE LA LOI DE COMPORTEMENT

Afin de discuter de la loi de comportement, nous allons successi-
vement envisager les différents paramétres qui interviennent et comparer

leurs valeursd celles qui sont généralement proposées dans la littérature.

III.1.1. Valeur du coefficient n

La vitesse de déformation est proportionnelle au carré de la con-
trainte d'écoulement : ce résultat semble €tre une caractéristique du com-

portement superplastique des alliages biphasés pour peu que la détermination
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du coefficient n soit effectuée correctement, c'est i dire en comparant

les contraintes et vitesses de déformation 3 structure constante (cf,
Annexe IV). Ainsi, dans les alliages Ni-Fe-Cr /1/, ZnAl /2-8/, AlCu /9/
(dans certaines conditions) et les aciers au CrNi /10/ pour lesquels la
structure est relativement stable au cours de la déformation, de mgme que
dans les alliages CuP /11/ et TA6V /12/ pour lesquels il a &té& tenu compte
du grossissement des grains, la valeur du coefficient n est égale 3 2 et
apparait constante sur une assez large gamme de vitesses de déformation.

En revanche, dans le cas des alliages superplastiques essentiellement mono-
phasés, c'est i dire présentant une faible fraction volumique de seconde
phase, la valeur du coefficient n apparait généralement plus faible et voi-
sine de 1'unité (Fig . 13 page 243, Réf. /13/). Ce résultat sera repris et

discuté ultérieurement.

Le coefficient n est indépendant de 1'état structural du matériau :
sa valeur au début de la déformation correspondant i une structure 3 phases a
allongées est &gale 3 celle qui est observée aprés déformation lorsque celles-
ci sont devenues approximativement &quiaxes. Ce résultat est différent de
ceux qui ont &té obtenus dans le cas des aciers inoxydables /14/, des alliages
IN744 et FeCu /15/ et des aciers /16/ pour lesquels le coefficient n diminue
depuis une valeur voisine de 3 jusqu'a une valeur &gale i 2 environ. Ces der-
niers cas sont 3 rapprocher des observations effectudes sur 1'alliage AlCu

a 1'état brut de coulée qui dans des conditions favorables de température

-

‘et de vitesse de déformation développe une structure 3 grains équiaxes /17,18/;

cette transition est associée 3 une diminution de la valeur du coefficient n
qui passe ainsi de 5 & 2 environ aprés une déformation de 40 Z. De telles
observations ont &galement &té réalisées sur un alliage de titane soudé /19/.
Ainsi, ce type de comportement apparait dans des alliages biphasés dont la
phase dure entiérement ou partiellement connectée au début de la déformation se
sépare et devient approximativement &quiaxe. Dans le cas des laitons et
pour des fractions volumiques de phase a inférieures 3 0,6 environ, les
phases o , bien que allongées au début de la déformation , n'apparaissent
pas connectées; une déformation du matériau peut alors s'effectuer dans la
phase B avec réarrangement de la phase a sans déformation appréciable de
celle-ci. Pour des fractions volumiques plus grandes et donc dans le cas de
1'alliage D, la phase a est partiellement connectée et le reste au cours de
la déformation en subissant toutefois un certain réarrangement.La valeur du

coefficient n est alors plus grande, voisine de 2,5, et elle ne diminue pas
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au cours de la déformation. On constate plutdt une légére tendance a l'aug-

mentation en fin de déformation. Ce point sera repris ultérieurement.

III.1.2. Valeur du coefficient a

La vitesse de déformation apparait inversement proportionnelle
au carré de la taille des grains de la phase déformable B,ou compte tenu
de la valeur du coefficient n la contrainte d'écoulement est proportionnelle
3 cette méme taille pour des essais 3 vitesse de déformation constante. Ce
résultat obtenu indirectement a partir des courbes de traction aprés déter-
mination du coefficient n a &té confirmé directement sur 1l'alliage B. Pour
celd, la démarche suivante a été adoptée : des &éprouvettes de traction de
cet alliage ont subi tout d'abord une prédéformation de O, 4 3 600°C 3 une
vitesse de déformation de 10 -2 mn ‘, de manisére i développer une structure
3 phases o équiaxes; des recuits différents de durée comprise entre 20 mi-
nutes et 16 heures ont alors été effectués sur les différents échantillons,
directement dans le four de traction, puis la déformation a été poursuivie
de quelques pourcents nécessaires 3 1'établissement d'un régime permanent
pour la contrainte d'&coulement. L'essai a été interrompu par une trempe a
1'eau et les paramétres de la structure ont alors été déterminds. La fi-
gure III.1. représente les variations de cette contrainte d'écoulement en
fonction de la taille des grains de la phase B . La courbe obtenue est une
droite qui passe par l'origine.Cette proportionnalité contrainte-taille des
" grains dela phase déformable a été également observée sur des aciers dans

le domaine de coexistence des phases ferrite—austénite /10,20/.

Nous avons montré en Annexe II qe dans le cas des laitons, la
taille des grains de la phase o est proportionnelle & celle des grains de

la phase B , le facteur de proportionnalité dépend de la fraction volumique

de phase o . (L = k(a) L ) Ainsi, toute combinaison lindaire de L et LB’
goit L = xL + yLB, est proport1onne11e a LB : L =(xk(a) + y)LB . La loi
de comportement peut alors s'écrire :

2 Q
S Goexp-gp  od (@ = hE@[xk(@ +of
Cette loi est comparable du point de vue de 1'influence de la
"raille des grains" & celles qui ont été proposées jusqu'alors, entre autres
pour les alliages biphasés, et qui ne différencient pas le rdle de chacune

des phases au cours de la déformation. En effet, des valeurs égales & 2
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Mise en évidence de la proportionnalité entre la contrainte
et la taille des grains de la phase B pour 1'alliage B défor-
mé de 0.4 3 une vitesse de déformation de 10—2 mn -l et aprés

différents temps de recuit.
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pour le coefficient a ont souvent été déterminées /3,5,17,21/ ; cependant,
elles traduisent généralement 1'influence de la taille initiale des grainms
sur la vitesse de déformation. Cette influence doit @tre identique 3 celle
que nous avons trouvée dans le cas d'alliages 3 structure particuliérement
stable . En revanche si la structure &volue, nous montrerons ultérieurement
qu'elle doit &tre différente de celle que 1'on obtient lorsqu'on tient compte
du grossissement des grains comme nous l'avons fait lors de 1'&tablissement

de la loi de comportement.
II11.1.3. Valeur de QB

L'énergie d'activation apparente pour la déformation des laitons
o/B est égale a 115 * 10 KJ . mole-,.K_l. Cette valeur apparait voisine de
1'énergie de diffusion en volume du cuivre ou du zinc dans la phase B
(QVB = 105 KJ.mole_].K_l
d la phase a (QVa = 155 KJ.mole—].K 34 600°C). Ces valeurs ont &té tirées

de 1a thése de EBERHARDT |/23/Annexe III.p.24] d'aprés ADDA et PHILIBERT /24/

3 600°C) et trés différente de celle correspondant
-1

Figure II1.2) . De plus, la valeur obtenue pour 1'énergie d'activation appa-
rait proche de celle qui est déterminée pour le fluage de la phase 8 poly-
cristalline: La figure III.3. représente les courbes contrainte-vitesse de
déformation en coordonnées logarithmiques pour des laitons B 3 47,6 Z en
poids de zinc déformés i différentes températures. Ces courbes ont été ob-

tenues 3 partir d'essais de traction 3 vitesse de déformation constante.

Elles sont indépendantes de la taille des grains du matériau. L'exposant

de la contrainte qui varie peu avec la température est proche de 3 en accord
avec des résultats obtenus par d'autres auteurs /25-29/. L'énergie d'acti-
vation qui se déduit des courbes précédentes dans une représentation

Log € —-% i contrainte constante est &gale a 102 KJ.mole_l.K-] (figure III.4,
Une valeur semblable a &galement &té obtenue par BROWN et LENTON /127] et
DELOBELLE et OYTANA /28/. Ces derniers ont cependant trouvé que pour des
contraintes faibles l'énergie d'activation décroit pour atteindre 50 KJ.

mole-].K-]

31 MPa. Ce résultat contradictoire avec le précédent n'a pas
&té interprété par les auteurs. La valeur de 1'énergie d'activation pour le
fluage de la phase B apparait toutefois inférieure 3 celle qui a &té déter-
minée dans le domaine superplastique. Il faut remarquer cependant que cette
valeur correspond 3 une teneur en zinc de 47,6 7 en poids, c'est i dire su-
périeure i celle qui existe dans les laitons biphasés dans ce domaine de

température (45,2 % i 500°C et 40,6 7 & 750°C); il n'est pas &tonnant alors
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de trouver une énergie d'activation plus faible; on constate en effet que
1'énergie de diffusion en volume du cuivre et du zinc diminue lorsque la

concentration en zinc augmente (cf. Figure III.2.).

Ces résultats confirment 1'hypoth&ése selon laquelle c'est la phase B
qui se déforme et qui contrble la vitesse de déformation globale des laitons
biphasés dans le domaine superplastique et ce jusqu'a des fractions volumiques
de phase a voisines de 0,6 . Un résultat analogue a &té obtenu dans le cas
d'alliages CuP : 1'énergie d'activation détermine rigoureusement, clest &
dire 3 structure constante a été trouvée égale & l'énergie d'autodiffusion

en volume dans la phase riche en cuivre la plus ductile /11/.

Cette détermination de 1'énergie d'activation va & 1l'encontre de
celle qui est habituellement effectuée : Pour un alliage de structure ini-
tiale donnée, le logarithme de la vitesse de déformation est porté en fonc-
tion de 1'inverse de la température pour une contrainte donnée. Une telle
démarche néglige 3 la fois les évolutions de structure au cours de la dé-
formation ainsi que la variation de la fraction volumique des phases avec
la température. Cependant, ce dernier effet n'est important que pour des
alliages dont les phases sont de ductilité@s tres différentes et dont la frac-

tion volumique dépend fortement de la température.

Dans le cas des laitons qui réunissent ces deux caractéristiques,

‘1'effet est essentiel : La figure III.5. donne les variations du logarithme

& L2
de la quantité ;533 en fonction de 1'inverse de la température pour tous
les essais effectgés sur 1'alliage B et qui sont reportés sur le tableau II.I.
On constate que la courbe obtenue est une droite dont la pente conduit 3 une
énergie d'activation égale a 207 KJ.mole—l. K-], c'est 3 dire trés différente
de celle qui est obtenue en tenant compte des variations de la proportion
des phases avec la température. La figure II1.5. donne &galement pour 1'al-
liage B les variations de la quantité —§ en fonction de 1'inverse de la tem-
pérature pour 1es_essa1s effectués 3 une vitesse de déformation égale &

-2

-1 . - .
10 “mn ., La pente de cette courbe,qui apparalt encore comme une droite,ob-

tenue en négligeant 1'influence 3 la fois de la proportion des phases et de
1'évolution de la structure est alors &gale a 74 KJ.mole l.K-l. Le fait
d'obtenir toujours une variation linéaire sur un graphe d'ARRHENIUS peut pa-

raitre 3 priori surprenant ou fortuit. Il faut remarquer cependant que la
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Courbes utilisées pour déterminer 1'énergie d'activation ap-
parente pour la déformation de 1'alliage B lorsque les évolu-

tions de structure ne sont prises en compte.
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fonction h(a) présente en fonction de a une variation lindaire en coordonnées
semi-logarithmiques (Fig.II.8.) et que ‘a lui-méme, déterminé par la régle
des segments inverses sur le diagramme d'équilibre,dépend 3 peu prés liné-
airement de la température. De plus, le grossissement des grains de la

phase B est un phénoméne activé thermiquement qui peut donc se représenter
dans un diagramme d'ARRHENIUS. Nous étudierons plus en détail cet effet du

grossissement des grains sur la mesure de 1'énergie d'activation.

Cette détermination de 1'énergie d'activation dans le cas d'alli-
ages présentant une variation de la proportion des phases avec la température.
pose un autre probléme : en effet, des variations de températures nécessaires
3 cette détermination entrainent des variations des compositions des phases
présentes dans 1'alliage et donc des variations des énergies de diffusion
du cuivre et du zinc dans chacune des phases. Ainsi, entre 550°C et 700°C
(correspondant au domaine de température utilis€) la concentration en zinc
de la phase B varie de 44,4 a 41,6 7 en poids entrainant une augmentation
de QVB qui passe de 101 I(J.mole-l.K—I aliz I(J.mole_l.K-l environ (Fig. III1.2.).
Cet effet relativement important ne dépasse toutefois pas l'erreur expéri-

mentale inhérente 3 la détermination de 1'énergie d'activation apparente

telle qu'elle a été effectuée.

III.1.4. Fonction h(a)

La vitesse de déformation de 1'alliage biphasé est d'autant plus
faible que la fraction volumique de phase o est plus importante. La fonction
h(®),qui traduit cette influence et dont les variations sont représentées

gsur la figure II.8., présente certaines caractéristiques :

- elle est indépendante de la taille des grains de cette phase dans
le domaine exploré,c'est 3 dire pour des tailles comprises entre
10 et 25 microns environ (tableau II.1.); seul intervient sa frac-
tion volumique. Ce résultat tend 3 prouver que le rdle de la phase o
est essentiellement mécanique, celle-ci ne contrdlant pas la vi-

tesse de déformation dans le domaine superplastique.

- elle dépend trés fortement de la fraction volumique de phase a :
un tel comportement ne peut &tre rapproché de ce qu'on obtiendrait

-~

en appliquant une loides mélanges 4 un matériau constitué d'une
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phase B d&formable et d'une phase o quasiment rigide. Dans ce cas en eff
la vitesse de déformation décroit linéairement en fonction de la
fraction volumique de la phase dure. Il faut remarquer cependant
qu'une telle loi ne pourrait s'appliquer que pour des valeurs

de o faibles, c'est 3 dire tant que les phases a peuvent &tre
considérées comme isolées sans interaction entre elles. Malheu-
reusement, comme nous l'avons vu, la vérification d'une telle loi
est impossible, car pour des proportions trés faibles de phase a,

le matériau n'est plus superplastique. Pour des proportionms plus
grandes, les interactions entre phases dures ne peuvent plus &tre
considérées comme négligeables, et la vitesse de déformation dé-
croit fortement. Cette décroissance est i rapprocher de celle qui
est obtenue sur le matériau de simulation chargé de billes de verre.
Sur la figure III.6. sont reportées les variations de g(a)(rela-
tion II.2.) et de f(p) en fonction respectivement des proportions
de phase a et de particules. Pour obtenir g(a), la fonction h(a)

a été extrapolée jusqu'id une valeur de a nulle, soit h(o)en sup-
posant une variation linéaire dans le diagramme de la figure II.8.

pour des valeurs de o inférieures 3 0,2. g(a) est alors déterminée
h(a)
h(o)
blement analogues pour des valeurs de o (ou p) inférieures & 0,30.

par la relation g(a) = . Ces variations apparaissent sensi-
Au dela de 0,30, la décroissance de f(p) apparait plus rapide :

les particules tendent alors i former un &difice de plus enplus
compact, faisant ainsi décroitre trés fortement la vitesse de dé-
formation. Pour l'alliage superplastique en revanche, les grains
de phase o peuvent s'agglomérer facilement jusqu'ad des proportions
supérieures 3@ 60 7, sans pour autant constituer une structure ri-
gide. Au deld de cette valeur, la comparaison ne peut plus &tre
réalisée, le matériau perdant ses caractéristiques superplastiques,

comme c'est le cas pour 1'alliage D.

Cette similitude de comportement valide 1'hypoth&se selon laquelle
un alliage superplastique biphasé dont les phases sont de ductilités trés dif-
férentes se comporte comme un fluide non—newtonienvprésentant une certaine
fraction volumique de particules indéformables. Cette analogie servira de.
base & la discussion générale du comportement des alliages biphasés présentée

dans la troisiéme partie de ce chapitre.



1

)
g@)

107"

10-2

10-&

0 0,2 0,4 06 p,a
Fig.III.6.

Comparaison des fonctions f(p) et g(a) donnant les influen-
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I1I1.2,

Une telle influence de la proportinn de phase dure n'a jamais
€té clairement &tablie, hormis dans le cas d'alliages CuP pour lesquels il
a été montré qu'une relation linéaire entre la vitesse de déformation et la
fraction volumique de phase dure Cu3P rend compte de leur comportement su-
perplastique /11/. Cette différence d'influence de la phase dure n'est pas

expliquée.

INFLUENCE DES EVOLUTIONS DE STRUCTURE SUR LA LOI DE COMPORTEMENT

Nous allons &tudier les différentes évolutions de structure qui
se manifestent au cours de la déformation superplastique, puis nous analy-
serons comment ces évolutions peuvent modifier les paramétres intervenant
dans la loi de comportement. Dans ce but, nous allons considérer 1'évolution
qui se manifeste au début de la déformation dans un régime transitoire
(passage 3 1'état équiaxe) et celle qui se produit tout au long de la défor-
mation en un régime pseudo-permanent (grossissement de la structure et en-
dommagement). La réalité est cependant plus complexe car les deux &volutions

sont davantage simultanées.

ITI.2.1. Régime transitoire

IIT.2.1.1. Etude structurale

L'étude de 1'évolution de la structure au cours de ce régime a &té
réalisée plus particulirement sur 1'alliage C, mais nous avons vérifié que
cette évolution était identique pour les autres alliages. La figure III.7.

représente les variations au cours de la déformation des dimensions longi-

tudinales et transversales Du” et Do) des phases a lors d'essais de traction

effectués a des vitesses de déformation égales 3 lO_Zmn_] et IO—]mn—]. A

D
1'état initial, le rapport 'ﬁgﬂ est égal 3 1,4. Au début de la déformation,
al
les phases a s'allongent parallélement 3 1'axe de traction, cet allongement

se caractérise par une augmentation de Daﬂ et une diminution de Dal’ le
D
a . . - - <
rapport i;JY passant par un maximum qui apparait d'autant plus décalé vers

a
les grandesldéformations que la vitesse £ est plus grande /29/. Ensuite, la

structure évolue pour devenir & phases a approximativement équiaxes, le rap-

Da//

port o— tendant toutefois vers une valeur légérement supérieure 3 1 et

o
voisine je I,1. Ceci est en accord avec d'autres résultats obtenus dans des
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Evolutions des dimensions longitudinales et transversales
des phases o en fonction de la déformation pour 1l'alliage C

déformé a vitesse de déformation constante & 600°C.



conditions semblables de déformation sur 1'alliage eutectique AlCu /30/.

Parallélement 3 ces études métallographiques, des clichés DEBYE-
SCHERRER ont &té réalisés sur chacune des phases 3 différentes &tapes de la
déformation. Ce travail a été effectué en collaboration avec le Laboratoire
de Rayons X de 1'Université de ROUEN. L'analyse des clichés fait apparaitre
que /31/ :

- le passage 3 1'état équiaxe de la phase o observé en microscopie
optique entraine une déformation &lastique de la phase o et plas-
tique de la phase B . Ce résultat est cohérent, compte-tenu des
ductilités comparées des deux phases 3 haute température. De plus,

il confirme 1'hypothése de quasi-indéformabilité de la phase a .

- Ce passage & l'état é&quiaxe ne s'accompgagne pas d'une augmenta-
tion importante du nombre de grains de la phase a montrant ainsi
qu'il s'effectue par séparation des phases o initialement allongées

au niveau de joints de_grains préexistants.

Cette 8volution de structure nécessite donc une déformation de
30 Z environ pour s'effectuer et ceci quelle que soit la vitesse de défor-
mation dans le domaine superplastique. et quelle que soit la fraction volu-
mique de phase o ﬁrésente dans 1'alliage. Une telle déformation s'est avérée
- nécessaire pour nous affranchir des variations du facteur de forme de la
phase a . Il faut remarquer cependant que ce passage 3 l1'état équiaxe de la
phase a ne s'accompagne pas nécessairement d'une &volution analogue pour ta
phase g en particulier pour 1'alliage A qui présente la plus forte fraction

volumique de cette phase. Ce résultat sera repris ultérieurement.

IIT.2.1.2. Influence du régime transitoire sur la loi de comportement

Le passage 3 1'état équiaxe de la phase o comme nous l'avons vu
P q P

n'intervient pas sur la valeur du coefficient n.

Son influence se manifeste sur la contrainte d'écoulement d'une
part par l'intermédiaire de la phase o qui doit se d€former élastiquement

avant de se séparer et d'autre part par l'intermédiaire de la phase dont
p p p P B
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1'écoulement est certainement plus difficile en présence de phases «
allongées. Cette hypothése est confirmée par quelques &études de simulation
réalisées avec des particules indéformables non sphériques qui mettent en
évidence une diminution de la vitesse de déformmation par rapport au matériau
présentant la méme proportion de particules sphériques. Ainsi, ce passage &
1'état équiaxe au cours d'essais 3 vitesse de déformation constante entraine
une diminution de la contrainte d'écoulement; celle-ci passe tout d'abord

Doy

par un maximum qui correspond approximativement au maximum du rapport D
al

et diminue ensuite pour tendre vers une valeur constante. Cette &volution
apparait clairement sur la figure III.8. qui représente les variations de

la contrainte en fonction de la déformation pour l'alliage C déformé a 600°C
i des vitesses de déformation de 10_2 et lO_Imn_l. I1 faut noter que le ma-
ximum de la contrainte n'apparaft pas dans le cas oii 1'alliage présente une
structure initiale équiaxe ou dans le cas ol 1l'alliage a &té prédéformé en
vue de générer ce type destructure. La figure IIL.9. illustre ce dernier
point. L'alliage C a été déformé de 65 7 3 une vitesse de déformation de
2,5 x IO_zmn-l; 1'essai a alors &té interrompu puis repris aprés 10 minutes

3 la méme vitesse de déformation : on constate alors que la contrainte
d'écoulement suit une évolution analogue i celle qu'elle avait avant l'arrét

de la déformation.

Un tel comportement mécanique au début de la déformation est &
~rapprocher de celui d'alliages qui présentent initialement une structure &
phases a connectées. Dans ce cas &galement, le régime transitoire est associé
3 une contrainte plus élevée que dans l'état équiaxe, mais dans un rapport
beaucoup plus grand, environ 20 pour l'alliage eutectique AlCu /18/, 3 pour
1'alliage de titane TA6V /19/. Cependant, ce changement de structure est
accompagné d'une diminutioﬁ du coefficient n , contrairement au cas des lai-

tons 8tudiés ol les phases o ne sont pas connectées.

Toutes ces observations montrent que dans le cas d'une structure

non équiaxe au départ, mais qui tend 3 le devenir :

- une déformation d'environ 30 % est nécessaire pour atteindre un
régime pseudo-permanent i structure approximativement &quiaxe
pour la phase o . Ce résultat a &galement &té obtenu sur un lai-
ton o/ & 3 % de Fe /32/.
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600°C 3 une vitesse de déformation de 2,5 x ]0_2 mnTI;



- la contrainte est plus élevée au début de la déformation.

- la valeur du coefficient rhéologique n mesurée au début de la
déformation est la méme que celle obtenue au cours du régime
pseudo-permanent dans le cas od la structure n'est pas connectée;
elle est plus grande que celle obtenue au cours de ce régime lors-

que la structure apparait enchevétrée .

Ces conclusions sont importantes et ont pour conséquences que
toutes les fois qu'on étudie la loi de comportement d'un matériau pour des
déformations inférieures 3 30 7 environ, celle-ci n'est pas caractéristique
du régime pseudo-permanent et doit comporter un terme lié au facteur de forme
de la phase o . Ceci pourrait expliquer en partie le stade I qui est souvent
observé dans la courbe Log o - Log ¢ . En effet, celle-ci peut @tre obtenue

de deux fagons distinctes :

- soit sur un méme &chantillon par une série de sauts de vitesses
croissants ou décroissants et dans ce cas, la contrainte est dé-

terminée pour des taux de déformation différents.

- soit sur plusieurs échantillons de méme structure initiale déformés

3 différentes vitesses de déformation. La courbe Log ¢ - Log €
est alors tracée pour une déformation donnée qui est généralement
petite compte tenu des vitesses de déformation trés faibles qu'il

est nécessaire d'atteindre.

Dans le premier cas et pour des sauts croissants, les déformations
obtenues au début de 1'essai sont faibles, le régime transitoire n'est pas
dépassé et la contrainte est alors plus &levée que celle qui est mesurée pour
la méme vitesse de déformation en régime pseudo-permanent. Il ey résulte un
relévement apparent de la courbe Log o - Log € aux faibles vifesses donnant
ainsi 1'illusion d'une domaine & pente plus faible (domaine I). Ce relévement
de 1la courbe est analogue a celui observé sur 1'alliage PbSn et_qui a &té
attribué i 1'existence d'une contrainte seuil en dessous de laquelle la vi-
tesse de déformation est nulle /33/. En revanche, pour les sauts de vitesse

décroissants, il est possible de déformer suffisamment 1'&chantillon aux
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vitesses les plus grandes, de mani&re 3 dépasser le régime transitoire. On
devrait alors obtenir aux vitesses les plus faibles une contrainte carac-
téristique de 1'état approximativement &quiaxe 3 condition d'une part que
pour ces vitesses les plus faibles les connections entre phases ne se re-
forment pas et d'autre part qu'aucune autre &volution de structure ne se

manifeste alors (cf. paragraphe II1I1.2.2.).

La détermination de la courbe Log ¢ - Log ¢ i partir de plusieurs
échantillons se heurte aux mémes difficultés que précedemment. Pour des dé-
formations faibles, la contrainte est plus &levée qu'en régime pseudo-per-
permanent et on assiste alors d un relévement de la courbe Log o - Log ¢.
Cependant, dans le cas des laitons , ce relévement conduit 3 une valeur
du coefficient n identique i celle qui est observée en régime pseudo-
permanent . En revanche, dans le cas de structures connectées, ce relé-
vement conduit 3 une valeur du coefficient n plus élevée , égale & 3 par
exemple pour 1'alliage IN-744 /15/. La figure III.10 illustre 1'évolution
des courbes Log ¢ - Log € en fonction de la déformation dans le cas de cet

alliage.

L'étude du régime transitoire fait ainsi apparaitre les difficul-
tés d'obtention d'une loi de comportement i caractére métallurgique pour un
matériau superplastique déformé seulement de quelques pourcents. Elle jus-

tifie le fait d'avoir considéré uniquement le matériau 3 1'état approximati-

‘vement équiaxe, c'est & dire ayant subi une déformation supérieure ou égale a

ITI.2.2. Grossissement de la structure

I11.2.2.1. Etude structurale

Le grossiesement de la structure qui apparait au cours de la dé-
formation superplastique a été &tudié sur chacun des alliages essentielle-
ment 3 la température de 600°C et pour la phase B dont la taille intervient
dans la loi de comportement. Il présente un certain nombre de caractéristi-

ques principales :

# il est induit par la déformation. Ainsi, une éprouvette déformée

dans .le domaine superplastique présente aprés déformation une taille de

grains supérieure & celle d'une &chantillon recuit 3 la m@me température
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pendant le méme temps. Les caractéristiques du grossissement en fonction du
temps de recuit sont présentées dans l'annexe V. Il faut noter que cette
étude a été effectuée sur des échantillons présentant une structure initiale
non équiaxe : pour cette raison, elle ne se veut pas i caractére fondamental;
elle a simplement pour but de préciser les évolutions en vue d'une comparai-
son avec les résultats obtenus au cours de la déformation. La figure III.1l.
illustre cette augmentation de taille de grains de la phase B induite par

la déformation dans le cas de 1'alliage A déformé& a 600°C. Un tel effet de
la déformation a été souvent observé /9,14, 32, 34-40/ mais peu d'études
quantitatives ont été réalisées /11, 12, 18, 29, 30, 41, 42/. Dans le cas de
1'alliage Sn 1Z Bi, cette croissance accélérée serait due selon les auteurs
d une production élevée de lacunes au niveau des joints au cours de la dé-
formation superplastique /42/ avec un maximum de grossissement dans le do-
maine od le coefficient de sensibilité de la contrainte 3 la vitesse de dé-

formation est le plus élevé.

# Le grossissement augmente avec le taux de déformation pour une

vitesse déformation donnée. Cette influence peut €tre caractérisée par une

. 6Log. Lg ] .
quantité de la forme SLoge . La figure III.12. représente les

variations en coordonnées logarithmiques de la taille des grains de la
phase B en fonction de la déformation pour l'alliage B déformé & 600°C &

une vitesse de déformation égale a lO'.2 m.n_l jusqu' 3 des taux de défor-

_mation compris entre 0,25 et 1. La pente de la courbe conduit & une valeur

SdLogL. :
de EfBEEB -2 égale a 0,22.
8¢ 1107%,600°C, 0,455

% Pour un taux de déformation donné , le grossissement est d'autant
plus important que la vitesse de déformation est plus faible. Cette &volu-
tion apparait sur la figure III.13. Qui représente les variations en coor-
données logarithmiques de la taille des grains de la phase B en fonction de
la vitesse de déformation & 600°C pour tous les essais reportés dans le ta-
bleau II.l1., c'est 4 dire pour une déformation égale 3 0,4. Les COUSRSELZ -
tenues sont des droites dont les pentes définissent les quantités —————

oLogeg e ,T,

égales 3 - 0,2 pour les alliages B et C et — 0,175 pour 1l'alliage A. Il est
d noter que ces quantités tendent vers O lorsque la vitesse de déformation

augmente.
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- Le grossissement des grains augmente avec la température; cette

-

influence est difficile A caracté@riser, car de méme que pour la détermina-

tion de l'énergie d'activation apparente pour la déformation (cf. paragraphe
II.2.2.3.) une variation de température entraine une variation de la pro-
portion des phases et donc une variation de la taille des grains de chacune des

phases conformément & la figure A.II.2. présentée dans l'annexe II. Dans la
S6LogL

— 8 dont la

1
§ 7

suite, nous considérons la quantité négative R
€5 ég,a
valeur dépend de la fraction volumique de phase a . A partir des valeurs du

tableau II.1. il est possible d'estimer cette quantité dans le cas ol € = 0,4,
1

€ = 10-2mn_ et a = 0,36 en comparant les tailles L, pour 1'alliage A

B

déformé a 550°C et pour l'alliage B déformé i 650°C. On trouve alors

GLogLB -1 -
R | ~———— = = 29 KJ.mole .K

i
ST o, 10'2; 0,36

D'une fagon plus générale, la taille des grains de la phase B
dépend de 1'histoire thermomécanique subie par le matériau et les différentes
quantités caractérisant le grossissement ont &té déterminées pour un chemin
de déformation donné qui est ici l'essai i vitesse de déformation constante.
On constate en effet que la taille des grains mesurée aprés un essai condui-
sant 3 la méme déformation soit 3 vitesse constante soit avec des sauts de
vitesse est différente de celle qui est mesurée aprés un essai 3 vitesse de
‘déformation constante. En particulier lors d'essais avec sauts de vitesses

3 1

de déformation répétés entre 6,7 x 100° et 1,3 x 10—2mn- , conduisant 3

une vitesse de déformation moyenne égale a lo-zmn-l, la taille des grains

de la phase B est plus faible (= 18,1 im) que celle correspondant 3 la méme

déformation (= 0,7) 3 vitesse de déformation constante, soit 20,7 im.

I1I.2.2.2. Influence du grossissement de_la structure sur la loi de comportement

Les résultats expérimentaux font apparaitre des variations impor-
tantes de la taille des grains de la phase B avec la déformation, la vitesse
de déformation et la température. Or ce paramétre intervient de fagon pré-
pondérante dans la loi de comportement des laitons biphaéés : nous nous pro-
posons d'étudier dans quelle mesure ce grossissement de la structure peut,

" 8i on n'en tient pas compte, modifier les coefficients intervenant dans la
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loi de comportement. Pour cette analyse, nous supposerons qu' 3 1'état ini-
tial, la structure est approximativement &quiaxe et qu'elle est caractérisée

par une taille de grains Lg; -

Sous forme incrémentale, la loi de comportement peut s'&crire :

Q

SLogé, = SLogh(a) + n SLogo - adlogL, - 7? 5(%) (III.1.)
ou encore :
SLogo -1 6Logé ;-3 SLogL  + Sﬁ stl) -1 s10gn (I11.2.)
14 n g g a g 8 VR O\T o Slog (a) 2.
or LB = LB(LBi’ €, ég; T, c) ol c désigne la concentration en zinc par

exemple de 1'alliage considéré.
Ce paramétre apparait en effet mieux adapté que la fraction volumique de
phase o pour caractériser les laitons biphasés dans la mesure oii a dépend

a la fois de la concentration et de la température.

6LogLB GLogLB
insi = = -_— SLoge
Ainsi 6LogLB §Toge SLoge + GLogsg oge
ég.,'r,c,LB s,T,c,LBi
6LogL SLogL
+—B s(L) + ——B| . sc
s 1 T éc c. & .T.L
T e,ég,c,LB *Tg? TR
GLogLB
+ ————— SLogL . (111.3.)
6LogLBi e, ¢ ,T,c B1
g
- SLogh(a) Sa Sa GL (111.4.)
de méme : SLogh(a) = —_ §c + .
Sa Sc 1 T
T &=
T ¢
la relation (III.2.) devient alors :
a GLogLB 1 GLogLB SLoo
6Logg = — —— dLoge + o 1 + a m ogeg
n SLoge ég,T,c,LBi g e,T,c,LBi
1 GLogLB x 6Logh(a)/ sa a(l)
R % TR T &\ 1 T
T a,ég,c,LBi T "¢
1 GLogLB S§Logh(a) sa s
Y212 ee . - Sa Sc ¢
n €28,,T,Ly T
SLogL
+ 2 LB ‘ SLogL (I11.5.)
n dLog gile,t ,T,c
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Si on ne tient pas compte de 1'évolution de la taille des grains
au cours de la déformation et en supposant que la loi de comportement est
de la méme forme que précédemment, on peut &crire :

*
%

_ 1 . a* _l___l_ *
SLogo = — 6Logeg * = 6LogLBi * =R G(T) — SLogh (a) (11I.6.)

ou encore en remplagant SLog H’(a)

* 6Logh* (o) Sa 1
U~ R o < 1 ) St
sl=)
T c

SLogo = GLogég +

n*R

=

8i (I11.7.)

* *
_ 1 éLogh (o) (fﬁ!) sc + & SLogL
n* So sc T n*

. * * P
Dans ces relations o', a', QB’ et h (a) sont les grandeurs rhéo-
logiques qui seraient déterminées en considérant la structure initiale comme

paramétre .

La comparaison des relations (III.5.) et (I1I1.7.) permet de mettre
en évidence 1'influence de l'évolution de la structure sur la loi de compor-

tement. Cette influence se traduit par :

a GLogLB
# Un écrouissage apparent de coefficient — —=——
n 6Loge ¢ .T.c.L
g’ - Bi
Compte tenu des valeurs trouvées pour a et n, ce coefficient est égal &
SLogL
—Efsgg . Dans le cas de l'alliage B déformé i 600°C 3 une vitesse de dé-

formation de lo_zmn_l, la valeur trouvée, égale 3 0,22 (Fig.III.12.) apparait

proche de celle qui est mesurée lors de la déformation i froid des métaux et
qui résulte dans ce cas de 1'augmentation de la densité des dislocations.

Sur la figure III.12. sont reportées &galement les variations en coordonnées
logarithmiques de la contrainte en fonction dela déformation pour 1l'alliage B.
Le coefficient d'écrouissage moyen mesuré entre des déformations de 0,3 et
0,6 est alors égal a 0,2, valeur tout 3 fait &quivalente 3 celle déduite de
1'analyse théorique. Cet &crouissage apparent est observé toutes les fois
qu'un grossissement des grains se manifeste et il est d'autant plus grand

que la vitesse de déformation est plus faible /9, 29, 30, 41/.
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* Une valeur apparente du coefficient de sensibilité 3 la contrainte

s ___n s —2
in GLogLB 6LogLB
1+a ———— 142 =—~
SLoge 6Loge :
gl e,T,c,Ly; 8| &T,c,Lg, (I11.8.)

Cette valeur de n* qui se tient pas compte du grossissement apparait toujours

supérieure 3 n. Elle tend cependant vers n lorsque la vitesse de déformation

augmente, en restant dans le domaine superplastique.La FigsIII.14. donne. les va

ations en coordonnées logarithmiques de la vitesse de déformation en fonction

de la contrainte pour les alliages A, B, C déformés i 600°C jusqu'id une dé-

formation égale 3 0,4. Les pentes des courbes obtenues sont comprises entre

3 et 3,3 en accord avec les valeurs n* déduites de la re&fgéfn (I11.8.),

compte temu des valeurs précédemment détermindes pour sToge
e,T,c,LBi

respectivement - 0,175, - 0,2 et - 0,2.

*# Une énergie d'activation apparente Q} telle que :

) 8
'r]'i QIS - R éngh_< Sa > QB + ag SLloglg - R Ligh(a)( a >
(o

1 ] . Sa 1
G(TJ G(T) e,eg,c,LBi G(T)C

1
n

I11.9.
Cette énergie d'activation est quasi-impossible 3 évaluer, étant donné li ‘
complexité de 1'expression qui la définit dans le cas tout i fait général
oli il n'est tenu compte ni de 1'évolution de la taille des grains ni de la
variation de la proportion des phases avec la température. Cependant, il a
€té montré expérimentalement lors de la discussion de la loi de comportement
(paragraphe III.1.3.) que des valeurs trés différentes pour 1'énergie d'ac-
tivation peuvent &tre obtenues dans ce cas. Dans un certain nombre d'alliages
pour lesquels la proportion des phases n'évolue pas avec la température, seul
le grossissement des grains peut perturber la mesure de 1'énergie d'activation.
Dans le cas des laitons, ce facteur agit de fagon considérable : uneéestﬁma-
tion de cet effet peut &tre obtenue en comparant les quantités ’3% pour
1'alliage A déformé 3 550° a une vitesse de déformation de Io_zmn-] et pour
1'alliage B déformé & 650°C 3 la méme vitesse de déformation (la fraction
volumique de phase o &tant &gale & 0,36 pour les deux alliages - cf. tableau II.
L'énergie d'activation apparente qui s'en déduit alors est égale 3 52 KJ.
mole—l.K—l, c'est 3 dire voisine de la moitié de 1'énergie d'activation déter-

minée de fagon rigoureuse. De telles valeurs ont &té souvent obtenues et
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Fig.III. 14,

Variations de la vitesse de déformation en fonction de la
contrainte pour les alliages A, B, C, aprés une déformation
de 0,4.
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attribudes 3 une diffusion aux "joints". Cependant, les auteurs ne préci-
sent pas s'il s'agit de joints de grains de l'une des phases ou de 1'autre,
ou encore des joints de phases. Nous pouvons alors émettre quelques réserves
quant 3 la validité de ces résultats compte tenu d'une part de 1'ignorance
actuelle des mécanismes de diffusion aux joints de phases et d'autre part

de la manidre dont ils ont &té établis.

% Une influence différente de la proportion de phase a sur la loi

de comportement selon 1l'expression :

_ 1 Sogl @ (sa) _ 1], SLoglg _ SLogh() (8a)
* - . o
o Sa §c T n Sc e,eg,’l‘,LBi Sa Sc T
(1I1I.10.)
% Une valeur apparente du coefficient a* telle que :
2 a (SLogLB
T " n SLogl : - (I1I.11.)

Bi e,eg,T,c

En admettant une loi de proportionnalité entre la taille LB et la taille

initiale L_., nous obtenons , compte tenu de la relation (I11.8.) :

B1
= - 2
dLogLB GLogLB
I+a ——— 142 ——=
dLogég E’T’C’LBi 6Logég e,T,c,LBi (111.12.)

Cette valeur de a* est toujours supérieure 3 a ; elle tend vers a
lorsque la vitesse de déformation augmente. Cependant, aucun essai n'a été

effectué sur un alliage & structure équiaxe présentant des tailles de grains

initiales différentes en vue de confirmer cette valeur de a* .

I1I.2.2.3. Extension 3 d'autres alliages superplastiques

L'ensemble de ces résultats montre que le grossissement des grains

qui se produit au cours de la déformation superplastique des laitons biphasés
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modifie les paramétres caractéristiques intervenant dans la loi de comportement
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et ce d'autant plus que ce grossissement est plus important, c'est i dire

que la vitesse de déformation est plus faible.

Cette analyse peut s'appliquer parfaitement 3 d'autres alliages
superplastiques pour lesquels 1'é@volution de la structure est tout aussi
prépondérante et qui présente une loi de comportement du m@me type que pré-
cédemment. De plus, pour certains d'entre eux, la proportion des phases est
indépendante de la température, ce qui simplifie 1'analyse théorique. Ainsi,

sur le tableau III.1. sont reportées des valeurs pour les quantités

S§LodD
STose et §%§§£~ calculées a partir des résultats publiés
& € e le,T (@ représente la taille des grains)

g,T
sur quelques.alliages superplastiques /30, 41, 42/ et dans des conditions
particuliéres de déformation. Nous avons également reporté les valeurs théo-
riques calculées sur 1'alliage Sn 1% Bi 3 partir du modéle de grossissement
de grains proposé par CLARK et ALDEN /42/. Sur le tableau figurent aussi
les valeurs de n* et de a* qui s'en déduisent (relation III.8. et II1.10.)
en prenant pour n et a des valeurs égales 3 2. Il apparait ainsi, comme
dans le cas des laitons, des valeurs de n* plus grandes que n mais qui ten-
dent vers n lorsque la vitesse de déformation augmente dans le domaine su-
perplastique. La figure III.15. donne 3 titre d'exemple les variations du
coefficient m* (= ﬁ%) en fonction de }a vitesse de déformationvpour

1'alliage Sn 17 Bi en prenant pour m une valeur &gale i 0,5 corme dans le

‘cas des alliages biphasé&s. Tne telle valeur n'est peut-8tre pas justifiée

comme nous le verrons nlus loin.

III.2.2.4. Conséquences du grossissement des grains : Domaine I

Les modifications apportées aux paramétres intervenant dans la
loi de comportement par le grossissement des grains permettent d'interpréter
les principales caractéristiques du domaine I qui se manifeste dans la courbe
Log 0 - Log & aux trés faibles vitesses de déformation et qui a été observé
aussi dans le cas des laitons biphasés/43/. En effet, 1'existence de ce domain

a souvent &té prouvée par :

- Une courbe Log o - Log & sigmoidale. Or, comme nous 1'avons vu, la
détermination de cette courbe peut se faire soit par sauts de vitesse sur le

méme &chantillon, soit 3 partir d'échantillons déformés 3 des vitesses



ALLIAGE e_] ‘. c, D, D, ngggsq.
TEMPERATURE | mn Hm pm SlogeleT]
7,6x10:3 0,04 0,70 9,7 19 0,23
Cu-7P 2,5x10_) 0,10 0,70 9,7 14,6 0,21
7,9%10_] 0,18 0,70 9,7 13,5 0,24
550°C 3, 1x10 0,30 0,70 9,7 12,1 0,26
CuAl 3,6x10:3 0,43 1,56 i0 14,5 0,29
520°C 3,6x10_ 0,40 1,42 10 11,5 0,11
3,6x10 0,51 1,83 7 , 0,
Sn 17 Bi 1o:f 0,15 ! 2 4,5 0,43
20°C 10 0,10 1 2 2,3 0,06
expérimental 1 0,10 1 2 2 0]
4 -5
10_, 0,10 1 7 22 0,50
Sn 17 Bi 10_, 0,10 ! 3,1 8,2 0,42
20°C 10_ 0,10 ! 2,3 5,1 0,35
théorique 10_] 0,10 1 2,25 4,7 0,32
10 0,10 ! 2,25 4,6 0,31
ALLIAGE . 3 1 | e._ | D 1 D 2 SLQQI?] * a*
TEMPERATURE mn mn - ym {m Slog Ge T
- J70]7,6x1032,5x105 ) 19 |14.6 [-0,22 ] 3,57 13,57
0,70]2,5%10 ,[7,9x10 |1 14,6 | 13,5 -0,07 | 2,33 ]2,33
550°C 0,70]7,9x10 7|3, 1x10 13,5 | 12,1 |-0,12 | 2,63 |2,63
CuAl | 3,6xu{;3,6xuif 12 7,5 |-0,20] 3,3813,38
520°C 1 |3,6x107]3,6x10 7,5 7,5 0 2 2
. -2 -1
Sn 17 Bi 1 10 10 4,51 2,3 |-0,29] 4,76 | 4,76
20 € 1 107! I 23| 2 |-0,06| 2,27]2,27
expérimental
. -5 -4
Sn 1% Bi 1 10_, 10_, 22 8,2 | -0,43] 14 14
20°C 1 10_, 10_; 8,21 5,1 | -0,21] 3,40 3,40
théorique 1 10_2 lO_l 5,1 4,7 -0,04 | 2,15 2,15
1 10_] 10 4,71 4,6 | -0,01}2,04 2,04
1 10 1 4,6 4,6 0 2 2

Tableau III.1. — Mise en évidence du grossissement et de son

influence sur la loi de comportement pour quelques alliages

superplastiques. Les valeurs sont calculées d'aprés les résultats

publiés /30, 41, 42/.
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Variation théorique du coefficient rhéologique wW* (= %;0
avec la vitesse de déformation pour l'alliage Sn 1% Bi.
Les valeurs sont calculées 3 1'aide de la relation III.S8.
avec n = 2 et a = 2, et en utilisant les valeurs de la

quantité S Log D) jgduites du modele de grossissement des
S Log €/¢,T

grains de CLARK et ALDEN (42). Le domaine des grandes vites-
ses de déformation pour lequel 1le coefficient rhéologique
m* décroit (en pointillés sur la figure), n'est pas pris en

compte dans le calcul.
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‘différentes. Dans les deux cas, 1'augmentation de contrainte due au gros-

sissement reléve la courbe aux vitesses les plus faibles, lui donnant une

allure sigmoidale caractéristique. Ce résultat a été clairement mis en évi-
dence dans le cas de l'alliage eutectique AlCu 3 taille de grains initiale’

petite pour lequel un grossissement apparait aux faibles vitesses /9/. En

revanche, pour des tailles de grains un peu plus grandes et donc plus stables,

la pente des courbes Log o - Log £ reste constante sur un grand domaine de
vitesses de déformation (Fig.I11.16.). Cette diminution de la pente aux
faibles vitesses est cohérente avec des valeurs du coefficient n* plus éle-~

vées conformément & l1'analyse théorique précédente.

De la méme fagon, la détermination par la technique des sauts de
vitessesde la courbe de variation du coefficient n en fonction de la vitesse
de déformationest influencée par le grossissement /44/. Nous avons discuté
en Annexe IV les différentes mé&thodes d'obtention de ce coefficient. Nous
avons montré en particulier que la technique de relaxation de contrainte
permet d'obtenir des valeurs de n i structure constante, &tant donné les
trés faibles évolutions de structure qui interviennent au cours de la rela-

xation.

- Des allongements plus faibles que ceux qui sont obtenus dans le
domaine superplastique /36, 45/. Ce résultat s'explique par les valeurs plus
élevées du coefficient rhéologique n* et non n dans ce domaine (relation
I11.8.) (Fig. III.17.). En effet, 1l'expérience /2, 16, 36, 43, 46 -49/ et
les &tudes de stabilité plastique /50-53/ montrent que la striction apparait
pour des taux de déformation d'autant plus importants que la valeur du coef-
ficient n" est plus faible. De méme, 1'analyse de la déformation en systéme
de contraintes biaxées met en &vidence &galement la forte influence du coef-

ficient n*en tant que facteur stabilisant pour la déformation /54-58/.

-~ Une énergie d'activation différente de celle trouvée dans le do-
maine superplastique. Or 1'analyse faite montre qu'il est possible & partir
d'une valeur constante pour 1'énergie d'activation Qg d'obtenir une valeur
Q} qui varie avec la vitesse de déformation. Dans le cas d'alliages biphasés
dont la proportion des phases est approximativement constante avec la tem-

pérature, la relation III.9. devient, compte tenu de ((II.8.) :

sLogL
Q, + aR
: JEO N I
£ ’ .
¢ = ool g Bl (III.13.)

B

I +a SLogt e T.L

g bl > Bi
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Fig.III.16.

Effet du grossissement des grains sur 1'allure des courbes
contrainte - vitesse de déformation i 380°C pour un alliage
eutectique AlCu a différentes tailles de grains initiales.

Les points sont obtenus aprés 15 % de déformation (d'aprés
RAI et GRANT [9] ).
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Fig . I11.17.

a) Allongement 3 rupture en fonction de la vitesse de défor-
mation @ 200°C pour un alliage eutectoide ZnAl & taille de
grains initiale de 2,5 pm.

b) Courbe correspondante de la contrainte en fonction de la
vitesse de déformafion. D'aprés ISHIKAWA, MOHAMED,
et LANGDON (45).
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De telles variations de 1'énergie d'activation ont &té en particulier ob-

servées dans le cas d'aciers au CrNi /10/.

- Une influence difiérente de la taille initiale des grains sur la
vitesse de déformation. Ainsi, des valeurs du coefficient a* égales 3 2,6
ont &té mesurées sur 1l'alliage AlCu pour lequel un grossissement apparait

/59/. Ces valeurs supérieurés a 2 sont tout 3 fait comparables 3 celles

déduites de 1'analyse ﬁrécédente (cf. tableau III.l.)

- Un glissement aux joints moins important que celui généralement
observé dans le damaine superplastique /42, 60/. Il faut cependant remar-
quer que le domaine 1 correspond i des vitesses de déformation trés fa1b1es
et qu'en conséquence les mesures sont effectuées pour des déformations pe-
tites pour lesquelles le matériau n'a peut-&tre pas encore dépassé le ré-

gime transitoire.

Ainsi, le grossissement des grains au cours de la déformation
superplastique permet de rendre compte des caractéristiques essentielles
qui sont attribuées au domaine I; c'est 3 dire : valeurs élevées du coef-
ficient rhéologique n’, allongements moins importants, énergie d'ac;ivation
différente et influence différente de la taille initiale des grains. Cette

constatation s'ajoute 3 celle qui a été faite précédemment lorsque le maté-

riau est déformé sans dépasser le régime transitoire. Elle justifie 1'&tude

.de la loi de comportement faite en tenant compte des variations de la taille

des grains au cours de la déformation.

Cette analyse concernant le grossissement des grains et son in-
fluence sur la loi de comportement est confirmé par certains résultats ex-
périmentaux obtenus avec des matériaux superplastiques 3 structure parti-
culiérement stable : absence d'é&crouissage apparent /61,62/, absence de
domaine I et valeur du coefficient m constante et égale 3 0,5 sur un large
domaine de vitesse de déformation /9,62/, allongements importants méme aux
vitesses les plus faibles /9/. Ainsi, la figure IIL.18. donne les variations
de la déformation en fonction du temps pour des essais que nous avons effec-

tués 3 contrainte constante sur un alliage eutectique PbSn. Les vitesses de

déformation apparaissent alors constantes jusqu'd des déformations égales

8 | environ mettant ainsi en évidence l'absence d'é&crouissage sur cet alliage.
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Fig.III.18.

Mise en évidence de vitesses de déformation constantes sur un

alliage eutectique PbSn déformé 3 contrainte constante 3 tem-—

pérature ambiante.
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Le domaine I apparait ainsi comme conséquence des &volutions de
structure qui se manifestent au cours de la déformation : passage 3 l1'état
équiaxe et (ou) grossissement des grains; il n'est cependant pas impossible

d'envisager d'autres mécanismes permettant d'expliquer ce domaine.

I11.2.3. Endommagement

ITI.2.3.1. Etude structurale

Les études métallographiques effectuées en vue de la détermination
des paramétres de structure révélent un phénoméne d'endommagement du maté-
riau au cours de la déformation dont le taux dépend de 1'alliage, de la vi-
tesse de déformation et de 1'amplitude de la déformation. Cet endommagement
se manifeste par la présence de cavités approximativement équiaxes généra-
lement associées 3 la présence de joints de grains et de joints de phases.
La figure III.19 montre une section polie d'un &chantillon de 1'alliage B
déformé de 170 %7 3 une vitesse de déformation de lO_Zmn—l. Bien qu'aucune
8tude systématique ni quantitative n'ait &t& réalisée, l'observation des
micrographies permet de mettre en évidence les principales caractéristiques

suivantes :

- Les cavités n'apparaissent généralement pas distribuées de fagon

-~

tout 3 fait uniforme sur toute la section de 1'&chantillon. La figure III.20.

‘relative 3 1'alliage précédent montre ainsi une densité plus importante de

cavités au centre de la section que dans la périphérie. Cette différence de
densité provient sans doute d'un certain état de contrainte dépressif au
centre des &chantillons ,.Iié i la géométrie cylindrique de ceux~ci. Un tel
fait n'a cependant pas été signalé par HUMPHRIES et RIDLEY /63/, bien que

leurs échantillons soient de géométrie identique .

- Les cavités se forment essentiellement au niveau des interfaces
a-B8, entiérement dans la phase B ou aux joints triples a-a-B . Sur la figure
ITI.19. sont indiquées par les lettres a, b, c respectivement ces trois
types de sites. Il faut cependant remarquer que le site exact est difficile
d localiser par le fait que la cavité a dfi croitre avant d'étre visible au
microscope métallographique. Ces observations sont tout i fait en accord
avec les résultats publiés concernant la déformation des laitons dans le
domaine superplastique /32, 43, 63-65/, mais aussi dans le domaine du flu-
age /66/.




Fig.III.19.

Mise en évidence de la cavitation sur 1'alliage B déformé

de 170 % 3 une vitesse de déformation de 10_2 mn_1

1'interface ®-B

[V

a- cavité

b- cavité 3 1'intérieur des grains de la phase B

c- cavité au joint triple ®-0-B,

Fig.III.20. 400um

Mise en évidence d'une distribution non uniforme de cavités
sur la section d'un échantillon d'alliage B déformé de

170 Z 3 une vitesse de déformation de 10—2 mn—,
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- Le taux de cavitation est d'autant plus important que la propor-
tion de phase o présente dans 1l'alliage est plus grande. Cet effet de la
fraction volumique a &été &tudié par CHANDRA, JONAS et TAPLIN /64/ pour des
fractions volumiques de phase o supérieures & 0,5 et attribu@ 3 une grande
facilité de restauration aux joints de grains g/g qui repré@sentent une
surface relative certainement d'autant plus grande que la proportion de
phase o est plus faible. La figure III.2]. tirée de /64/ montre cet effet
de la proportion des phases sur la fraction volumique des cavités déter-
minée optiquement en fonction de la déformation pour différents alliages

2mn.]. Les courbes

déformés a 600°C i une vitesse de déformation de 4,6 x 10
montrent que le taux de cavitation ne devient appréciable que pour des allonge-
ments supérieurs d& 50 %, sauf pour les alliages présentant une proportion

de phase a supérieure i 0,6 environ. Cependant, ce taux de cavitation ap-
parait trés supérieur i celui qui a &té déterminé par HUMPHRIES et RIDLEY

sur un laiton 60/40 (¢ = 0,58) déformé & 600°C par mesure de la variation

de 1a densité /63/. La fraction volumique ne dépasse en effet pas 5 % aprés

un allongement de 200 % i la méme vitesse de déformation. Il semble que les
mesures optiques tendent 3 surestimer considérablement le taux de cavita-

tion effectif, cette surestimation étant liée vraisemblablement aux atta-

ques préférentielles lors du polissage des &chantillons malgré les pré-

cautions prises /67/.

- Le taux de cavitation augmente avec la déformation et avec la vi-
tesse de déformation, comme le montrent les courbes des figures III.2I et
III1.22, cette derniére représentant les variations de la fraction volumique
des cavités en fonction de la vitesse de déformation pour des laitons 60/40
déformés 3 600°C jusqu' 3 des taux de déformation de 150 % et pour des
"tailles de grains" initiales de 11,3 um et 15 ym. Ces courbes sont tirées
de /63/. Ces effets de la déformation peuvent &tre caractérisés, de méme

que pour le grossissement des grains par des paramétres positifs du type

6LogVC GLoch

L .
SLoge | 2.4 SLoge

? s O

ol Vc est la fraction volumique des cavités

Cependant, ils sont difficilement discernables des effets de tailles de grains
il a été montré parallélement que le taux de cavitation augmente avec la
taille des grains du matériau; cette influence s'ajoute alors 3 l'effet in-

trinséque de la déformation (la taille des grains augmentant avec le taux
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de 1la déformation mais s'oppose 3 celui de la vitesse de déformation (le
grossissement des grains étant d'autant plus important que la vitesse de

déformation est plus faible).

- L'effet de la température n'a pas été mis en évidence sur nos
alliages. Certains auteurs 1'ont &tudié dans le cas du laiton 60/40 /63/.
Ils ont ainsi montré que le volume des cavités formé& pour un taux et une
vitesse de déformation donnés est d'autant plus faible que la température
est plus élevée. Cependant, 1l'effet intrinséque de la température, comme
précédemment celui de la déformation ou de la vitesse de déformation, est
difficile 3 isoler : une augmentation de celle-ci conduit 3 une augmentation
de la "taille moyenne des grains" et donc comme il a été vu précédemment a
une augmentation du taux de cavitation; mais elle conduit aussi & une dimi-
nution de la proportion de phases o (non prise en compte par les auteurs)

et donc 3 une diminution trés importante de la cavitatiom.

Ces &tudes apparaissent tout & fait typiques d'une approche rhéo-
logique par opposition & une approche métallurgique pour laquelle 1'effet
de la température sur le taux de cavitation serait &tudié pour un allonge-
ment et une vitesse de déformation donnés en maintenant constants tous les
autres paramétres , en particulier dans ce cas la taille des grains et la
proportion des phases. Une telle &tude visant & 1l'effet intrins@que de ces

différents paramétres est envisagée pour la suite de ce travail.

En conclusion, il apparait que ce phénoméne est fortement influencé
par la proportion volumique de phases o présente dans 1'alliage : dans notre
cas, il ne devient important pour les alliages A, B, C que pour des taux de
déformations grands supérieurs 3 100 %Z environ dans le domaine des vitesses
de déformation &tudiées. En revanche, pour l'alliage D, il se manifeste pour
des allongements plus faibles inférieurs 3 50 % lorsque la vitesse de défor-
mation est assez &levée. C'est ce phénoméne de cavitation qui a limité les

! (tableau

vitesses de déformation maxima imposées i cet alliage 3 2.10-2mn_
II.1.). Cet aspect structural de 1'endommagement associé & la présence des
joints de grains et des joints de phases sera repris dans la troisiéme partie

de la discussion.
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II1.2.3.2. Influence de 1'endommagement sur la loi de comportement

L'effet de 1'endommagement sous forme de cavités supposées appro-
ximativement sphériques a &été &tudié théoriquement par JONAS et BAUDELET /53/.
Ils ont ainsi montré que la gégération de cavités tend d'une part 3 diminuer
le coefficient d'écrouissage (dans le cas de matériaux superplastiques sans
grossissement de grains, cet effet se traduit par un adoucissement du maté-
riau) et d'autre part 3 diminuer le coefficient m*de sensibilité de la con-
trainte 3 la vitesse de déformation (ou augmenter if) conduisant ainsi 3 une
localisation plus rapide de 1'@coulement /53/ et donc & des allongements 3
rupture plus faibles. Un tel adoucissement ainsi qu'une légére augmentation
du coefficient n*mise en &vidence par des essais de relaxation i différents
taux de déformation ont &té observés dans le cas de l'alliage D. Ainsi, la
figure III1.23. donne les variations de la contrainte et du coefficient n*en
fonction de la déformation pour un &chantillon déformé& 3 600°C 3 une vitesse

de déformation de lO_zmn_l.

Un autre effet de 1'endommagement apparait clairement dans le cas
de 1'alliage D. La figure III.24. donne les variations de la contrainte en
fonction de la déformation pour un échantillon déformé jusqu'id rupture 3

3

une vitesse de déformation de 6,45 x 10 mn-l. Cette courbe présente une

augmentation trés importante de la contrainte dans le dernier stade de la

déformation. Un tel phénoméne a été également observé par d'autres auteurs

dans les laitons /32, 43, 64/ ainsi que dans les alliages Cu-Ni-Zn /68/.
L'explication donnée est la suivante : la matiére présente entre les cavités
peut €tre assimilée 3 une microéprouvette présentant une striction qui se
développe aprés une certaine déformation de la méme maniére que se dévelop-
pent les strictions diffuses sur la surface extérieure. D&s que la déforma-
tion superplastique dans ces régions n'est plus possible, la contrainte
d'écoulement augmente localement et la déformation continue dans une autre
partie de 1l'é&chantillon. Un tel processus se poursuit jusqu'd ce qu'une
série de cavités commence 3 croitre préférentiellement (dans une zone 3
forte proportion de phase o ) conduisant & un alignement de celles-ci dans

une direction perpendiculaire 3 la contrainte appliquée. L'é&chantillon se

rompt alors sans striction apparente.

Pour les faibles proportions de phase a , un tel phénoméne n'appa-
rait pas, la rupture est alors parfaitement ductile sans augmentation de la

contrainte en fin d'essai.



’ Alli
MPa 7 iage D
T=600 °C
of P e é 210" mn
[w]
]
\
U\UU
\D
6 ~
* | ./
‘——”’:l———faff
4 hd /.
[ ] ¢ i
2 1 1 | 1
0 01 0,2 03 p 0.4

Fig . II1.23."

Effet de 1'endommagement sur la contrainte et le coefficient n

déterminés i différents taux de déformation pour l'alliage D
déformé & 600°C 3 une vitesse de déformation de 10 e

8
g
MPa .

p— Alliage D
e €-645.107°mn"’
/ \'\ T.600 °C i 9
6+ .\. /
‘\\\\\\\ //
4y \.\././
2 1 i 1 i
o 02 o4 06 08 €

Fig.III.24.
Courbe contrainte-déformation pour 1'alliage D déformé jusqu'a
-3 -1

rupture a 600°C & une vitesse de déformation de 6.45x10 "mn

93

2,5



94

II1.2.4. Influence combinde des évolutions de structure

Dans toute 1'dtude précédente, nous avons envisagé séparément et
comme processus successifs le passage 4 1'état équiaxe de la phase a en
régime transitoire,et en régime pseudo-permanent le grossissement des grains
et 1'endommagement progressif du matériau. En fait, ces &volutions sont
simultanées, de sorte qu'il est difficile de comparer 1l'analyse thé&orique
faite dans chacune des cas et les résultats expérimentaux. Ainsi, comme nous
1'avons vu, le passage i 1'état &quiaxe conduit 3 un adoucissement alors
que le grossissement tend & augmenter la contrainte et a diminuer la valeur

du coefficient m* La figure III.25. montre les courbes o-€ obtenues sur

1'alliage C déformé i 600°C 3 différentes vitesses de déformationm.

- A vitesse de déformation élevée, la croissance des grains é&tant
faible, le passage & 1'état équiaxe (Fig. III.7.) entraine une

forte décroissance de la contrainte d'écoulement,

- A vitesse de déformation faible, la croissance des grains devient
le facteur prépondérant : la contrainte augmente alors au cours

de la déformation.

- A vitesse de déformation intermédiaire, ces deux facteurs peuvent

s'équilibrer, donnant ainsi 1'apparence d'un régime permanent.

De plus, le phénoméne d'endommagement surtout perceptible pour
les fortes proportions de phase a , tend & faire diminuer & la fois la con-
trainte d'écoulement et la valeur du coefficient m'. Cet effet est alors
analogue du point de vue de la stabilité plastique & celui provoqué par le
grossissement et il rend encore plus difficile la comparaison entre les

résultats tirés de 1'analyse théorique et les résultats expérimentaux.

I1.2.5. Conséquences des &volutions de structure sur la validité des modéles

proposés pour rendre compte du comportement superplastique

Tous les modéles proposés pour rendre compte du comportement su-
perplastique et en particulier des courbes Log o - Log £ supposent, comme
nous 1'avons vu dans 1l'introduction, le matériau monophasé et dont la struc-—

ture est caractérisée par un paramétre correspondant & l'état initial avant
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III.3.

déformation. Or cette structure é&volue et les courbes Log o - Log & sont
généralement obtenues pour des états de structure différents. Ce type de

-~

courbe est tout 3 fait typique d'une approche strictement rhéologique”par
opposition d 1'approche métallurgique que nous avons suivie. Dans ces con-
ditions, il apparait dénué de sens de tenter d'ajuster ce genre de résul-
tats expérimentaux par une loi qui fait intervenir une taille de grains
initiale D; ou méme une taille D constante. Cependant, ces différents mo-
déles du type glissement aux joins avec accommodation soit par mécanisme

de dislocations soit par diffusion apparaissent suffisamment adaptables
pour permettre l'interprétation de lois de comportement obtenues en tenant
compte de 1'évolution de la structure. En effet, il est clair que 1'ajuste-
ment et (ou)lamodification des paramétres qui interviennent dans les mo-
déles permettent toujours d'obtenir une expression sur mesure qui ajuste
les résultats expérimentaux . Ainsi la figure IIIL.26. reproduit différentes
courbes contrainte-vitesse de déformation obtenues en combinant les vitesses
de déformation déduites de deux modéles proposés pour rendre compte du
comportement superplastique : un modéle de glissement aux joints avec
accommodation par diffusion di 3 ASHBY et VERRALL/69/ et un modéle de glis-
sement aux joints avec accommodation par dislocations dans les grains voisins
suggéré par HAYDEN et col./15/. Dans le domaine III, une relation proposée
par WEERTMAN a été utilisée /70/. Ces courbes présentent alors des allures
différentes du fait simplement de l'attribution de valeurs différentes aux

deux contraintes seuils o, et o’o qui apparaissent dans les expressions

- donnant la vitesse de déformation. Nous ne prétendons pas que les modéles

ainsi développés n'aient aucune justification ni soient dépourvus de sens
physique, mais nous voulons simplement attirer l'attention sur le fait que
1'accord entre un modéle et une loi de comportement expérimentale souvent
rhéologique ne constitue en aucune fagon une preuve que les processus in-

voqués dans le modéle soient ceux qui entrent réellement en jeu.

CONSEQUENCES DE LA LOI DE COMPORTEMENT : MECANISMES DE DEFORMATION DES LAITONS

SUPERPLASTIQUES ; GENERALISATION A D'AUTRES ALLIAGES

L'étude de la loi de comportement des laitons biphasés montre que
la déformation superplastique d'alliages présentant une phase dure dans une
matrice ductile peut @tre assimilée 3 l'écoulement d'un fluide diphasique
contenant des particules quasi-indéformables. Cependant, alors que dans le

fluide, ces particules ne jouent qu'un rSle de perturbation dans 1'écoulement
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sans modifier la loi de comportement intrinséque de celui-ci, les phases
dures dans 1'alliage interviennent non seulement par un effet mécanique,
mais aussi en introduisant des interfaces dont le rdle peut @tre

essentiel dans les mécanismes de déformation de la phase ductile. Nous
allons ainsi successivement envisager le rdle de la phase a , celui de la
phase B c'est 3 dire les mécanismes de déformation possibles de cette phase
et le role des interfaces. Nous envisagerons également la transition entre
domaine superplastique et fluage (domaine III) car elle permet de tirer

des enseignements trés utilespour la compréhension des mécanismes. Enfin,
nous proposerons un modéle de déformation pour les laitons dams le domaine

superplastique.

III.3.1. RGle de la phase o

La phase o , comme nous l'avons vu, intervient directement dans la
loi de comportement par 1'intermédiaire de sa fraction volumique en diminuant
considérablement la vitesse de déformation. La figure IIL.6. qui donne
les variations de g(a) traduit cette influence. Inversement, pour une vi-
tesse de déformation globale donnée, cette présence de phase a impose des
vitesses trés grandes dans la phase B et d'autant plus que sa fraction vo-
lumique est plus importante et que les phases a sont moins équiaxes. Il en
résulte alors d'une part une augmentation de la contrainte d'&coulement et
d'aatre part, pour des vitesses de déformations grandes ou des proportions
de phase o importantes, la possibilité de générer des cavités dans les
grains B trés fortement sollicités et au voisinage des interfaces a-B . De

tels sites de cavitation ont en effet &té observés (paragraphe III1.2.3.1.).

Pour des proportions de phases a trés grandes, un autre facteur
apparait : les grains de phase a deviennent connectés, la valeur du coeffi-
cient n augmente et le matériau n'est plus superplastique. Ce caractére non
superplastique de la phase a , méme 3 petit grains, a &té confirmé en dé-
formant des alliages 3 36 % en poids de zinc dans les premiers instants de
la recristallisation obtenue pour un chauffage 3 induction trés rapide aprés
un important &crouissage a froid. La rupture du type intergranulaire inter-—

. - *
vient dans ce cas aprés seulement quelques pourcents d'allongement = .

* ¢, HOMER - Communication privée.




La phase o apparait indéformable dans le domaine superplastique :
les études DEBYE — SCHERRER ont en effet montré que le passage & 1'état
équiaxe en régime transitoire se fait par déformation élastique et sépara-
tion des phases a initialement allongées au niveau de joints de grains pré-
existants. Nous pouvons envisager deux modes de séparation : par glissement
et c'est alors sous l'action d'une contrainte de cisaillement ou (et) par
"rupture intergranulaire" sous 1l'effet d'une contrainte normale. CHANDRA,
JONAS et TAPLIN /65/ ont montré par des mesures de déchaussements de grains
en surface sur un laiton présentant des proportions &gales de phase o et B,
que le glissement aux joints de grains a-a est difficile, son amplitude ne
dépassant pas un micron pour une déformation totale de 1'échantillon de 15 %
(La taille des grains de chaque phase étant de 30 m environ). Cette quasi-
absence de glissement aux joints justifie le caractére non superplastique
des laitons o . Un tel mécanisme apparait alors insuffisant pour expliquer
le passage i l'état équiaxe de la phase a . De plus, pour des fractions vo-
lumiques importantes, cette séparation des grains doit s'effectuer de fagon
continue méme[au dela du régime transitoire; de telles séparations nécessi-
tent des accommodations trés importantes dans la phase B . Si celles-ci ne
peuvent s'effectuer totalement, soit parce que la vitesse de déformation est
trop élevée, soit parce que la proportion de phase a est trop grande, des
cavités se forment alors au niveau des joints triples o-a-B . De telles

cavités ont également &té trés fréquemment observées.

Les considérations précédentes sur le rGle de la phase o apparais-
sent essentiellement mécaniques : sa présence diminue la vitesse de déforma-
tion globale, son indéformabilité et son inaptitude au glissement aux joints
imposent des accommodations tré&s importantes dans la phase B conduisant dans
les cas extrémes ou elles ne peuvent se faire 3 un endommagement progressif

du matériau.

Le role de la phase o est également métallurgique : elle réduit 1la
taille des grains de la phase B et inhibe le grossissement de ceux-ci au cours
de la déformation. I1 a été montré en effet dans 1'annexe V que la croissance

1/4

des grains dans les laitons biphasés suit ume loi en t au cours d'un

recuit isotherme de durée t, cette loi &tant toutefois quelque peu accélérée

par la déformation (Fig.IIL.11.). Ce grossissement est cependant beaucoup

moins rapide que c71ui observé dans les alliages monophasés : la loi dans
1/2

ce cas étant en t . Cette condition de stabilité de la taille des grains

de la phase B est essentielle pour observer un comportement superplastique.
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Ainsi, pour des proportions faibles de phase a , inférieures a
20 7 dans le cadre de nos essais, le matériau n'est plus superplastique .
Les grains de la phase B grossissent trés vite et l'alliage présente les
caractéristiques d'une déformation dans le domaine III. La figure I1I.27.
représente la courbe de traction de 1'alliage A déformé 3 650°C 3 une vi-
tesse de déformation de 10—2mn_1 : la fraction volumique de phase o est
alors égale a 0,09 environ. La contrainte apparait approximativement cons-
tante jusqu'3 une déformation égale i 0,4 malgré 1'augmentation de la taille
des grains de la phase B qui passe de 55 um environ aprés un recuit de 45
minutes (le temps nécessaire pour 1'homogénéisation en température avant
l'essai) 3 76 ym 3 la fin de 1l'essai, c'est i dire 3 dire aprés 40 minutes
de déformation . Cette non-dépendance de la contrainte vis 3 vis de la
taille des grains constitue une des caractéristiques qui différencie le do-
maine III du domaine superplastique : dans ce domaine en effet, comme nous

1'avons vu, la contrainte est proportionnelle i la taille des grains.

La phase a par sa présence introduit des interfaces - . Leur
rSle peut &tre = trds important lors de la déformation : c'est pourquoi nous

leur consacrerons un paragraphe particulier.

IIT.3.2. Mécanismes de déformation dans la phase B

La phase B intervient de fagon prépondérante dans la loi de
comportement : elle contrdle la vitesse de déformation globale d'une part
-par l'intermédiaire de sa taille de grains et d'autre part par 1'intermé-
diaire de 1'énergie d'activation dont la valeur apparait caractéristique

de cette phase.

Afin de préciser les mécanismes de déformation de cette phase,
nous allons successivement envisager le domaine superplastique, la tran-
sition entre domaine superplastique et domaine III et enfin le domaine III

lui-méme.

ITI.3.2.1. Domaine superplastique

La phase a limite la taille des grains de la phase B : dans ces

conditions, la déformation de celle-ci s'effectue sans cellules 3 pé&ois

-~ de dislocations ; en effet, pour les contraintes caractéristiques du do-

-maine superplastique, la taille des sous-grains susceptible de se former
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serait supérieure 3 la taille des grains de cette phase. On peut alors
envisager différents mécanismes dans le cas d'une déformation sans cellules
et pour un matériau 3 taille de grains petite; ce sont essentiellement des
mécanismes de glissement aux joints avec accommodation soit par mouvement

de dislocations ( BALL et HUTCHISON /3/, MUKHERJEEE /72/, HAYDEN et col./15/,
GIFKINS /73/) soit par diffusion (ASHBY et VERRALL /69/). Ces différents
modéles ont déja été présentés dans 1'Introduction ; ils conviennent bien
pour expliquer la déformation superplastique des alliages quasi-monophasés.

Ils rendent compte en effet :

- du glissement aux joints de grains fréquemment observé par micros-—

copie optique ou a balayage [74/;

- du maintien équiaxe des grains, méme aprés plusieurs centaines de

pourcents d'allongement /42,74/;

- de la valeur du coefficient de sensibilité & la contrainte proche
de 2 ou plus souvent de 1 dans le cas de ces alliages (/13/ figures
13 et 14). I1 faut rappeler & ce sujet que la valeur du coefficient
n mesurée par la pente des courbes Log ¢ = Log £ est généralement
plus élevée que la valeur réelle mesurée & structure constante (cf.
paragraphe 111.2.2.2.) confirmant ainsi la prédominance de lois de

canportement avec n = | dans le cas de ces alliages.

— d'une énergie d'activation pour la déformation voisine de 1'énergie
d'autodiffusion aux joints de grains (Sn 57% Bi /75,76/, Pb 5% ¢d /77/,
cd 52 Pb /75/, Zn 0,27 Al /78/.

De tels modéles qui pourraient éventuellement expliquer la déforma-
tion de la phase B seule si elle pouvait présenter un comportement superplas-
tique i petits grains ne semblent -pas pouvoir rendre compte de la déformation
de la phase B en présence de la phase a . Cette déformation présente en effet
un certain nombre de caractéristiques incompatibbles avec celles qui ont &té
énumérées précédemment.

- Il n'y a pas ou peu de glissement aux joints de grains B-B . CHANDRA,

JONAS et TAPLIN /65/ ont mesuré les amplitudes de glissement aux

différents types de joints (a-B, a-a et g-g) dans un laiton
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présentant des proportions approximativement égales de chacune
des phases ; ils ont ainsi montré que les vitesses de glissement
aux joints o-B8 sont 1,5 fois plus grandes que celles mesurées
aux joints a-a , et 2,5 fois celles des joints B-f . Une telle
absence de glissement aux joints de grains de la phase la plus
ductile a également &té observée trés récemment sur l'alliage

eutectique PbSn /60/.

- Les grains de la phase B ne sont pas nécessairement équiaxes au
cours de la déformation superplastique. La figure III,28. est une
micrographie prise sur une section longitudinale d'un alliage A
déformé de 0,4 3 600°C i une vitesse de déformation de 4,3 x
10_3'r|1n_1 dans le domaine superplastique. Les grains B apparaissent

allongés dans le sens de la déformation,le rapport des dimensions
L

S . ° o Lol

ron égal 3 1,5. Ce caractére non équiaxe apparait nettement dans

étant envi-

longitudinales et transversales de ces grains

le cas des alliages A. Pour les autres alliages, 1'augmentation
de la proportion de phase a et la redistribution de celle-ci au
cours du régime transitoire suppriment ce caractére allongé pour

les grains de la phase B .

- La valeur du coefficient de sensibilité i la contrainte a &té
trouvée égale & 2 lorsqu'on tient compte de 1l'évolution de la
taille de grains au cours de la déformation; elle est supérieure

4 2 lorsqu'on néglige cette &volution.

~ L'énergie d'activation pour la déformation est proche de celle

-

correspondant 3 une diffusion en volume du cuivre et du zinc.

Ces différences fondamentales entre alliages monophasés et phase B
dans les laitons superplastiques montrent que les mécanismes de déformation
de cette phase sont certainement différents de ceux qui ont &té proposés
pour expliquer le comportement superplastique de ces alliages malgré une

identité du point de vue taille de grains.



Fig.IIT.28.

Micrographie prise sur une coupe longitudinale d'un échantillon

d'alliage A déformé a 600°C de 0,4 i une vitesse de déformation
de 4,3 x 10—3mn_1. Mise en évidence de grains 8 allongés dans le
domaine des déformations superplastiques. Tous les grains de la

phase o sont clairs, sauf ceux qui sont notés B .
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II1.3.2.2. Etude de la transition entre domaine superplastique et domaine III.

Afin de compléter 1'étude qui a été faite dans le domaine super-
plastique et de comprendre l'origine de la transition entre ce domaine et
le domaine III, des essais de traction avec sauts de vitesse ont été effec-
tués sur chacun des alliages 3 600°C dans le domaine des grandes vitesses
de déformation comprises entre 5,10_2 et 1 mn—l. La figure II1.29. représente
les variations de la contrainte en fonction de la vitesse de déformation
dans ce domaine. Les courbes mnt approximativement paralléles et la mesure
de la pente conduit 3 une valeur du coefficient de sensibilité a la con-
trainte (que nous désignerons par n' dans ce domaine) égale a 4 environ.

De plus, des essais effectués sur des matériaux recuits avant déformation

montrent que les courbes sont indépendantes de la taille des grains de cha-

cune des phases. Ce résultat est tout a fait caractéristique d'une déforma-

tion dans le domaine III.éL'énergie d'activation a également &té estimée en
g

comparant les quantités -, bpour 1'alliage A défomé a 550°C et pour 1'al-
o}

liage B déformé a 650°C (la proportion de phase a est &gale a 0,36 dans les

deux cas - cf. Tableau II.1.) 3 une vitesse de déformation de 1 mn_]. La
-1

. -1 -
valeur obtenue est comprise entre 116 et 123 KJ.mole .K -, c'est 3 dire

trés proche de celle qui a é&té déterminée dans le domaine superplastique .

Dans la suite, nous prendrons pour les deux domaines une valeur égale 3

115 KJ.mole.K !,

Ainsi, dans le domaine III, la loi de comportement des laitons
s'écrit , en supposant comme précédemment que la phase a ne de déforme pas

(Fig. I1.4.): Q

= h'(a) o4 exp - (I11.14.)

Eg(I11) RT

oii h'(a) est une fonction de la fraction volumique de phase a présente dans

1'alliage. L'étude de cette fonction sera effectuée dans le paragraphe suivant.

A partir de la loi de comportement déterminée dans le domaine

superplastique ég = h(a) g; eXp — E% , il est possible de représenter
L

en échelle logarithmique les variations de la contrainte en fonction de la
vitesse de déformation pour les alliages A, B, C a 600°C et pour une taille

de grains L8 donnée. Ces courbes sont représentées sur la figure III.29 pour
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Fig.III.29.

Variations de la contrainte en fonction de la vitesse de déformation
pour les alliages A, B, C, D 3a 600°C dans le domaine superplastique
et dans le domaine III. Les courbes du domaine III ont &té obtenues
directement par des essais de traction avec sauts de vitesses

pour chacun des alliages et pour le laiton B. Les courbes du
domaine superplastique ont &té détermindes 3 partir de la loi de
comportement pour une taille L égale 3 20 mn. La portion en
pointillé de la courbe correspondant 3 1'alliage A a &té obtenue

en déformant un &chantillon de taille de grain B supérieurée 3

20 pm.




LB = 20 um. Il apparait alors que la transition entre domaine superplastique
et domaine III s'effectue 3 contrainte o, constante, indépendante de la

proportion de phase « présente dans les différents alliages.

Ce résultat est en parfait accord avec les observations qui ont
montré que cette transition s'effectue lorsque des sous-grains peuvent se
former dans la phase ductile /3, 59/, lorsque leur taille théorique d -
devient inférieure & la taille des grains LB de cette phase. En effet, la
taille d des sous-grains est généralement reliée 3 la contrainte par la
relation :

d=Aub ol (I1I1.15.)

oii A est une constante, u est le module de cisaillement (= 8000 MPa pour

la phase B i 600°C), b le vecteur de BURGERS ¢=2,55.IO-4um) et g est un
coefficient négatif dont la valeur a souvent &té trouvée &gale & - 1. Dans

le cas du laiton B , EBERHARDT a montré que la sous-structure qui apparait

au voisinage de 1'interface de bicristaux biphasés sollicitéds en cisaillement

sous forte contrainte obéit 3 une loi d = A' ub T-] oi T est la eission

appliquée et A' est une constante égale 3 110 environ /23/.

L'équivalence des contraintes en cisaillement et en traction conduit 3 :
o =731

de sorte que la constante A dans 1'équation IIL.15 serait &gale a A' /3, soit
190 environ pour la phase B seule. Dans le cas des alliages A, B et C, la
contrainte de transition est &gale a 7 MPa pour une taille LB de 20 um :
elle conduit 3 une constante A &gale 3 70 environ. Un tel écart entre la
valeur déterminée pour la phase B seule et pour les alliages a-f peut
s'expliquer par des concentrations de contraintes existant dans la phase B
du fait de la présence de la phase a . Un tel résultat a &galement été
trouvé dans le cas d'alliages AlCu /59/. D'autres facteurs peuvent égale-
ment intervenir : il a été admis que des sous-grains peuvent se former

dans 1a phase B dés que leur taille théorique devient inférieure i la taille
des grains de cette phase. En fait, il semble plus raisonnable d'envisager
leur formation lorsque leur taille théorique est plus petite qu'une certaine
fraction de la taille des grains. De plus, la valeur mesurée pour LB par la

méthode des interceptions linéaires ne correspond pas a la taille spatiale
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“des grains : il convient de la multiplier par 1,74 environ. Cette modifi-

cation va précisément dans le sens de ce qui a été dit précédemment. De

plus, la constante A est du méme ordre de grandeur que celles obtenues 3

partir de compilation par WEERTMAN /70/ (A = 100) et BIRD et col. /79/

(A = 20), La figure III.30 donne les véfiations de la taille des sous-

grains en fonction de la contrainte appliquée conformément 3 la relation III. I
I1 faut remarquer que la transition entre domaine superplastique

et domaine III ne s'effectue plus 3 contrainte constante lorsqu'on remplace

dans la loi de comportement la taille LB par celle des grains de la phase a

donnée par La = k(a) LB (cf. Annexe II) (Figure III.31). Ce résultat con-

firme 1'hypothése d'une transition contr8lée uniquement par la phase B .

2 Q
Ainsi, la loi de comportement superplastique 'ég = h(a) 2; exp - ﬁ%
L
B

s'identifie 3 la loi de comportement dans le domaine III
Q

ég(III) = h'(a) o* exp - E% simplement en remplagant la taille LB par une

grandeur inversement proportionnelle & la contrainte appliquée.

I11.3.2.3. Domaine III

Comme nous l'avons vu, le domaine III apparait lorsque la taille

des sous-grains remplace la taille des grains de la phase B dans la loi de

. comportement superplastique. Nous pouvons alors écrire :

Q

exp - w0 (II1.16.)

= h'(a) RT

é
g (I1I) [d(o)]z

ot d(o) est la taille des sous—~grains générés pour une contrainte o selon la
relation III.15. Cependant, pour cette dépendance en contrainte, il est né-
cessaire de considérer l'histoire thermomécanique subie par le matériau;

il a été montré en effet expérimentalement que la taille des sous—grains
décroft aprés un incrément de contrainte,alors qu'elle reste plus stable
aprés un décrément de celle-ci /80,81/. Pour nos essais effectués par sauts
de vitesse 3 valeur croissante (et donc 3 contrainte croissante), la taille
d(o) diminue au cours des sauts successifs et la valeur de l'exposant de la
contrainte est égale i 4. Pour des sauts décroissants en revanche, il est
possible d'admettre que la structure reste constante, conduisant alors & une

valeur de l'exposant égale 3 2.
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Fig.III.30.

Variation de la taille des sous-grains en fonction de la contrainte
appliquée selon 1la relation III.IS5. Cette taille est &gale 3 20 m

pour une contrainte de 7MPa.
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MPa
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107 10

10 ég mn-! 1

Fig.III.31.

Variations de la contrainte en fonction de la vitesse de déformation
pour les alliages A, By C, D & 600°C dans le domaine superplastique
et dans le domaine III. Les courbes du domaine III ont &té obtenues
directement par des essais de traction avec sauts de vitesses pour
chacun des alliages. Les courbes du domaine superplastique pour

Iy = 20 mn ont été déterminées 3 partir de la loi de comportement

en remplagant Lg par ( L&/k(d) (relation A.II.7. annexe II).
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-8 2 trouvées pour ni pourraient résulter du fait que le saut instantané

Quelques essais ont &té effectués en vue de confirmer cette valeur
en particulier sur des &chantillons d'alliage B déformés i 650°C dans un do-—
maine de vitessescompris entre 2 x lO_l et 1 mn_l . Lors d'un saut de vitesse
d valeur décroissante, on constate alors que la contrainte décroit instanta-
nément puis augmente ensuite jusqu'd une valeur constante caractéristique
de la vitesse aprés le saut (Figure III1.32.). On peut alors définir deux coef-
ficients de sensibilité i la contrainte, 1'un ni mesuré immédiatement aprés
le saut, l'autre n' en régime stationnaire. Les valeurs trouvées pour ni sont
toujours comprises entre 2,5 et 3 alors que les valeurs de n'sont égales 3 4
environ, c'est 3 dire proches de celles qui ont &té déterminées‘lors de sauts
de vitesses i valeur croissante. Ce résultat confirme qualitativement la dé-
pendance en contrainte prévue par la relation III.16. Cependant, il apparafit
que dans le cas des laitons, la taille des sous-grains ne reste pas constante!

aprés un saut de vitesse i valeur décroissante, contrairement aux observa-

tions de PONTIKIS et POIRIER /81/. La différence vient peut &tre du fait que

la taille descellules générées dans les laitons dans ce domaine de vitesses

de déformation est certes plus petite que la taille des grains de la phase‘B,‘

mais dans un rapport relativement faible. Dans ces conditions, un réarrange-
ment de cette sous-structure peut s'opérer beaucoup plus facilement lors
d'un saut de contrainte i valeur décroissante que dans le cas de monocris-
taux ou de polycristaux 3 gros grains pour lesquels la taille des sous-
grains est trés inférieure 3 la taille des "grains". Les valeurs supérieures

- .

n'est pas effectué 3 sous-structure rigoureusement constante.

Cette influence de la taille des sous-grains sur la vitesse de
déformation en fluage va 3 1l'encontre de celle qui a &té déterminée dans
un certain nombre de matériaux mono-et polycristallins /81-83/ : la relation

trouvée est en effet du type :
. X-y X
tad Yo

al x est compris entre 5 et 9 et y entre 3 et 5.
Elle conduit & un coefficient positif de sensibilité de la vitesse de défor-

mation 3 la taille des sous-grains.




o ALLIAGE B
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FIG. I1II1.32.

Evolution de la contrainte en fonction du temps lors d'un
saut de vitesse 3 valeur écroissante ef fectud sur un échan-

tillon d'alliage B déformé dans le domaine III i 650°C.

115
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Cette controverse concernant l'influence de la taille des sous-

-

grains dans le fluage pose 3 nouveau le probléme de la détermination d'une
loi de comportement 3 structure constante ou qui tient compte des &volutions
de celle-ci au cours de la déformation. La situation dans le domaine III
apparait en effet analogue 3 celle qui existe dans le domaine superplastique,
la taille des sous-grains remplagant la taille des grains. Cependant, il
n'est pas impossible que d'autres paramétres puissent intervenir dans ce

domaine.

Compte tenu des relations III.15 et III.16, la fonction h'(a)
donnant 1'influence de la proportion de phase a sur la vitesse de déformation
dans le domaine III s'écrit :

> (II;) Q

> — exp =F (III.17.)

h'(a) = _21225 =5,1 x 10> h(a) =
(Aub) Io}

Cette relation montre que la fraction volumique de phase o intervient dans
la loi de comportement dans le domaine III de la méme maniére qu'elle inter-

vient sur la vitesse de déformation dans le domaine superplastique. Ainsi :
ég(III) = g(a) éB(III) (III.18.)
ol éB(III) est la loi de comportement de la phase B en présence de la phase a .

L'identité de comportement entre les deux domaines permet de com-—
pléter la courbe h(a), déterminée dans le domaine superplastique, pour des
valeurs de a inférieures 3 0,2, pour lesquelles comme nous l'avons vu, le
matériau n'est plus superplastique. Ainsi, pour l'alliage A déformé de 0,4
d 650°C 3 une vitesse de déformation de ]O“Zmn_l (e étant égal i 0,09), la
taille des grains de la phase B est égale 4 76 pm, c'est d dire supérieure
a4 la taille théorique des sous-grains pour une contrainte en fin d'essai de
2,35 MPa (d = 60 ym -~ Fig. III1.30.). De la relation III.17. et compte tenu
de la valeur de QB , on tire :

6

h(0,09) = 22,6 x 10° MPa™ 2um’mn” !

Cette valeur est proche de celle que l'on peut déduire en extrapolant la

courbe h(a) de la figure I1I1.8. pour une valeur de a égale i 0,09 (Fig. III.33.)
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Fig. II1.33.

Influence de la fraction volumique de phase a sur la
vitesse de déformation globale des laitons. La courbe
correspond au domaine superplastique (Fig. II.8.). Le

point pour o = 0,09 obtenu dans le domaine III est trés
proche de celui qu'on peut déduire en extrapolant la courbe

précédente pour des valeurs de o faibles.
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IIi.3.3.R81e des interfaces

L'étude du glissement aux interfaces a été largement abordée dans
1'annexe I et avant d'envisager le rOle particulier qu'ils peuvent jouer
dans des matériaux biphasés 3 petits grains, nous allons rappeler bri&vement
les résultats obtenus lors de la déformation par cisaillement de bicristaux
biphasés de laiton : cette &tude constitue la thé&se d'EBERHARDT /23/, aux

préliminaires de laquelle nous avons travaillé (cf. Annexe I).

- Pour des contraintes tréé faibles ( < 0,6 MPa) le glissement se
fait sans déformation appréciable de la phase B : un modéle de glissement
aux joints avec accommodation par diffusion proposé par RAJ et ASHBY /8i/
et adapté aux bicristaux biphasés rend bien compte de la loi de comportement

observée.

- Pour des contraintes plus fortes, la vitesse de glissement est
proportionnelle au carré de la contrainte, la phase B se déforme plasti-
quement et la notion de glissement en tant que déplacement relatif de deux
entités rigides le long de leur interface commune perd toute signification :
la mesure du déplacement résulte de la déformation par cisaillement d'une
couche limite au voisinage de 1'interface. Ce mécanisme lorsqu'il est libre
de s'effectuer conduit & une vitesse de déformation trés grande dont le mo-
déle précédent ne permet plus de rendre compte. En effet, pour une contrainte
"de 2 MPa, la vitesse de glissement est &gale 3 250 um/mn, ce qui conduit 3
une vitesse de déformation de 25 mn_] si on admet que la zone qui se déforme
a une largeur de 10 ym environ. Dans la réalité, la largeur de cette couche
est certainement bien inférieure. La loi de comportement en 02 a été inter-
prétée en faisant'appel 3 des empilements de dislocations soit dans le joint
de phases, soit dans la phase B d@ 1'intérieur d'une zone voisine de l'inter-
face. De plus, la déformation plastique de la phase B induit des dé&fauts géo-
métriques dans le plan de l'interface dont l'origine pourrait étre attribuée

d la montée des dislocations avec transformation de phases locale.

' Dans le cas des alliages biphasés et dans le domaine superplastique,
le premier mécanisme ne semble pas devoir intervenir au cours de la déforma-
tion en raison d'une part du domaine de contraintes pour lequel il apparait
et d'autre part de la dépendance lindaire en contrainte qu'il prévoit. En

revanche, le deuxiéme mécanisme semble pouvoir s'appliquer parfaitement ;
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1'observation montre en effet que la phase B subit des déformations trés
intenses au voisinage des grains o sans glissement réel ni déformation de
la phase a /66/. De plus, les contours des grains de phase « apparaissent
trés perturb@s par la déformation. La figure III.34.a. est une micrographie
d'ug échantillon d'alliage B déformé de 0,4 3 une vitesse de déformation de
10

une déformation de 0,8. On constate que les grains a présentent des irrégu-

mn-l. La figure III.34.b. montre un &chantillon du méme alliage aprés

larités de contours de quelques microns de périodes analogues 3 celles ob-
servées dans le plan de 1'interface des bicristaux biphasés. Dans ce cas
cependant, 1'expérience montre que d'une part ces aspérités ne dépendent

pas de la déformation mais sont caractéristiques d'un état stationnaire et
que d'autre part leur importance augmente avec la contrainte. Cette dernidre
caractéristique est vraie dans le cas des laitons superplastiques (Figure
III.34.c.), mais il apparait que la déformation intervient &galement dans
1'amplitude des ondulations. La différence avec les bicristaux biphasés tient
peut @tre au fait que ceux &tudiés par EBERHARDT n'&taient pas 3 1'équilibre
themodynamique, 1'interface qui progresse continuellement jouant alors un

role dans leur processus d'annihilation.

Ces observations concernant le développement de perturbations sur
les contours des grains de la phase o ne sont pas en accord avec celles de
STOWELL sur un alliage eutectique AlCu, qui avait plutdt remarqué une cer-

taine érosion des grains par la déformation /85/.

La présence de ces aspérités pourrait expliquer 1'endommagement
qui apparait au niveau des interfaces a-f comme résultant d'une déformation
trés intense de la phase B au voisinage de celles-ci. Cette cavitation de-
vrait alors étre d'autant plus importante que la vitesse de déformation est
plus grande, ce qui est conforme aux observations effectuées (cf. paragraphe

111.2.3.1.).

Ces aspérités créées aux interfaces semblent assocides 3 la défor-
mation plastique de la phase B et par analogie avec les bicristaux biphasés,
nous pouvons supposer que cette déformation s'effectue par mouvement de dis-
locations. EBERHARDT a imaginé différents processus d'interaction entre
une dislocation de matrice et un joint de phase. Cependant, 1'indéformabi-
lité de la phase a ne permet pas d'envisager un mécanisme de franchissement

de 1'interface, mais plutdt la formation d'empilements avec montée de la
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(b)

lo-%nn-]

(c)

£ =1,2 x lO_lmn_]

Fig. III.34.

Mise en &évidence de l'effet de la déformation et de la
vitesse de déformation sur l'aspect des grains de phase a

dans le cas de 1'alliage B déformé a 600°C.
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dislocation de téte soit dans le joint de phase soit dans une zone trés
voisine de celui-ci, cette montée se faisant par diffusion avec transfor-
mation de phases locale, nécessaire pour expliquer la formation et le dé-

veloppement des aspérités.

En conclusion et i la lumidre des résultats obtenus dans le cas
des bicristaux biphasés, le glissement aux joints de phases ne semble pas ¢
atre le mécanisme de déformation prépondérant dans les laitons superplasti-
ques : il apparait résulter d'une déformation plastique intense d'une couche
limite au voisinage de l'interface et qui ne peut contrdler la vitesse de
déformation globale. Le joint de phase ou plutdt le caractére indéformable
de la phase o entrainerait la formation d'empilements de dislocations dans
la phase B dans une zone proche de 1'interface. Dans la suite, nous envisa-

gerons également le cas ol il n'y aurait pas d'empilement.

11.3.4. Modéle proposé pour la déformation superplastique des laitons

Rappelons tout d'abord bri&vement les principales caractéristiques de la

déformation des laitons biphasés dont il est nécessaire de rendre compte :

1. La vitesse de déformation est proportionnelle au carré de la
contrainte et inversement proportionnelle au carré de la taille des grains

de la phase B .

2. L'énergie d'activation est voisine de 1'énergie d'autodiffusion

dans la phase B .

3. La déformation se fait sans cellule 2 parois de dislocations,
la transition entre domaine superplastique et domaine III s'effectuant

lorsque des sous-grains peuvent se former dans la phase B .

4, Le "glissement™ aux joints de phases ne contrdle pas la défor-

mation.

5. Le glissement aux joints de grains B-B est trés peu important
et les grains de la phase 8 ne sont pas nécessairement équiaxes au cours

de la déformation.
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6. La phase a limite la taille des grains B mais joue un rdle
essentiellement mécanique : les interactions entre grains a diminuent con-
sidérablenen§ la vitesse de déformation. Rappelons que cette influence fait
par ailleurs l'objet d'une étude théorique en collaboration avec le Labo-
ratoire d'Enéfgétique et de Mécanique Théorique et Appliquée de 1'ENSEM i
NANCY.

Dans ces conditions,nous alloné uniquement envisager la loi de
comportement de la phase B en présence de la phase a . Considérons deux
grains de phase a présentant des aspérités et séparés par des grains B de
taille LB (Fig. III.35.). Nous supposons que la déformation de la phase 8

est due au glissement des dislocations pendant un temps t; et qu'elle est

contrGlée par la montée de celles-ci pendant un temps t % Nous faisons
donc 1'hypothése que le glissement est tré&s rapide comparé 3 la montée et
que tg est négligeable devant t Si h désigne la distance que la disloca-
tion doit parcourir en montée avant de s'annihiler ou de franchir un obs-
tacle et Vm la vitesse de montée, le temps pendant lequel la dislocation
participe 3 la déformation est :

t=t = (I11.19.)

h
m \'J
m

Dans le cas de la figure III.35, deux types d'obstacles au glisse-

-~

ment des dislocations sont 3 considérer : le joint de grain que nous pouvons

caractériser par un temps t. et l'interface caractérisée par t.. La disloca-
p P P

tion rencontrant ces deux t;pes d'obstacles, le temps total seia alors la
somme tJ +t . Deux cas simples peuvent €tre envisagés : ou bien tJ >> tr,
la déformation est alors contrdlée par le temps de montée aux joints de -
grains B , ou bien t, >> tJ et c'est alors le temps de montée 3 l'interface
qui impose la vitesse de déformation.

Si L est la distance moyenne parcourue en glissement par la dislo-

cation, la défommation produite est : ¢ = L] et la vitesse de déformation

L
12 hrie
8 "ecrit : . me
€ =?=T..h— (I11.20.)

Selon FRIEDEL /86/, la vitesse de montée contrdlée par la diffusion

le long d'un joint ou d'une interface est donnée par :
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Fig. II1I.35.

Illustration schématique des mouverents de dislocations
intervenant dans la phase B en présence de grains a

présentant des aspérités.
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(I1I.21.)

0o b3 _ 1]

=2
n T % exPl KT

oii D est le coefficient de diffusion correspondant et o, la contrainte effi-

cace s'exercant sur la dislocation qui monte .

Pour des contraintes O petites, la vitesse de montée devient :
D %, b3
= — 111.22.
Vo = ThkT ( )
Deux cas peuvent encore étre envisagds : les dislocations glissent
dans leur plan sans former d'empilements et dans ce cas o, = 0} ou les dis-
locations s'empilent sur 1l'obstacle et dans ce cas la contrainte locale sur

la dislocation située en téte d'empilement a pour expression /86/ :
O =— 0 (111.23.)
oti £ est la longueur de l'empilement et u le module de cisaillement.

Dans le premier cas et compte tenu de (I1I.20.) et (IIL.22.),

nous obtenons :

¢« 25 (1I1.24.)
Dans le secons cas, & s'écrit :
€ « %%%i | (I11.25.)
Ces expressions font intervenir trois paramétres dimensionnels difficiles
3 évaluer : la longueur de 1'empilement, la hauteur de montée et la distance

de glissement. Nous pouvons cependant admettre que :

- la distance de glissement estégale 3 la distance entre obstacles

qui imposent le temps de montée.

- la longueur de 1l'empilement est proportionnelle & cette méme dis-

tance.

- la hauteur de montée est proportionnelle a la distance entre obs-

tacles rencontrés au cours de la montée et ne dépend pas directement



128

de la contrainte appliquée. Par exemple dans le domaine super-
plastique, la hauteur de montée le long de l'interface sera prise
proportionnelle 3 la taille des grains; dans le domaine III, elle

deviendra proportionnelle & la taille des sous-grains.

Le tableau III.2., résume les différentes situations.Les relations
obtenues font intervenir des coefficients de diffusion soit aux joints de
grains B-B soit aux interfaces. Généralement, l'énergie d'autodiffusion aux
joints de grains est environ &gale & la moitié de 1'énergie d'autodiffusion
en volume. Pour les interfaces, il n'existe actuellement aucune donnée nu-
mérique relative 3 ce type de diffusion : nous pouvons cependant supposer
raisonnablement que, dans le cas du laiton dont la phase o est quasiment in-
déformable, celle-ci s'effectue préférentiellement dans la phase B aux abords
immédiats de 1l'interface, conduisant ainsi 3 une &nergie d'activation proche
de celle correspondant a une diffusion en volume. Cette hypothése est confir-
mée par une mesure de 1'énergie d'activation pour le glissement dans le cas
des bicristaux biphasés de laiton /23/: la valeur obtenue (il3 KJ.mole_I.K—l)
correspond tout a fait 3 celle qui a &té déterminée dans le cas de nos alli-
ages. De plus, sur des couples AgCu /87/ et AgFe /88/, il a &té montr& qu'une
valeur élevée de 1'énergie d'activation est caractéristiqué d'une diffusion

aux joints de phases par opposition. aux joints de grainms.

L'examen du tableau III.2. et la comparaison des relations obtenues

avec celle que nous avons déterminée expérimentalement font apparaitre que :

- les interfaces constituent véritablement les obstacles au mouvement
des dislocations, les joints de grains B-Bf n'intervenant pas en

tant que tels.

- la présence d'empilements est nécessaire pour obtenir une dépen-

. - . 2 -2 . .
dance de la vitesse de déformation en o et LB , comme le laissaient
prévoir les résultats sur les bicristaux biphasés.

En explicitant la vitesse de déformation, nous obtenons :

213313102 21;31)0102 q
€ = 3 = exp = +—— (111.26.)

.
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MECANISME QUI MONTEE AUX JOINTS DE GRAINS MONTEE AUX INTERFACES

CONTROLE £, >> € D =D, £, > € D =D,
CONFIGURATION PAS EMPILEMENTS PAS EMPILEMENTS
DE DISLOCATIONS |D'EMPILEMENT D'EMPILEMENT
RELATION DE 2 2
DJ o DJ £ o DI g DI L o
BASE POUR ¢ 2 7 2 7z
L L
vateurs | * B B
ES L L A o L (%)
D h Lg 8 8 g "B
PARAMETRES
(*) {*)
L L L A oL A« L
B B g~ "8 g~ "B
VITESSE DE D. o D o D. o D o
2 D5 oD )
3 3 3 T3
E N L L L L
DEFORMATIO . " : "

TABLEAU III.2. : Mécanismes de déformation possibles de la phase B du laiton

biphasé dans le domaine superplastique.

désigne la distance entre interfaces a-g ou libre parcours moyen dans

(*MB
la phase B (relation A.II.8. - Annexe 1I).
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ol QI est 1'énergie d'activation pour la diffusion d 1'interface. Cette
expression conduit 3 des valeurs de la vitesse de déformation en accord
raisonnable avec les valeurs expérimentales compte tenu des approximations

et des incertitudes sur les différents coefficients qui interviennent.

REMARQUE : Sur la figure III.35., du fait de la présence d'aspérités, nous
pouvons envisager un mouvement de dislocations entre deux interfaces d'un

m@ne grain @ au lieu de 1l'envisager entre deux grains différents. Ce mé-
canisme est alors analogue 3 celui décrit par EBERHARDT : il conduit a une
vitesse de 'jlissement" résultant d'une déformation locale de la phase B située
au niveau supérieur des aspérités (la phase B situe entre deux défauts ne

gse déformant pas). Ce mécanisme, comme nous 1'avons vu, peut s'effectuer &

des vitesses importantes, il ne peut pas alors contrdler la vitesse de défor-

mation.

-

Ce modéle de conception tout & fait claésique aboutit 3 une rela-
tion analogue 3 celle qui a &té proposée par GITTUS /89/ dans un modéle de
glissement aux joints de phases contrdlé par la montée ou aux relations
Gtablies par BALL et HUTCHISON /3/, MUKHERJEE /72/, HAYDEN /15/ et GIFKINS/73/
si on remplace dans celles-ci le coefficient d'autodiffusion aux joints de
grains par le coefficient aux joints de phases. Cependant, il présente un

certain nombre de différences fondamentales avec les précé&dents :

- 11 considére le "glissement aux joints de phases" comme résultant

de la déformation de la phase B et non comme un mécanisme intrinséque.

- Le glissement aux joints de grains B-B n'intervient pas dans la dé-
formation : ce type de joints ne constituant pas un obstacle prépon-

dérant au mouvement des dislocationms.

- Seule la déformation de la phase B est considérée : celle-ci s'ef-
fectuant par dislocations avec formation d'empilements dans

cette phase au voisinage du joint.

- Le domaine III apparait comme une continuité du comportement super-

plastique.



Appliquons en effet le méme modéle au cas d'une déformation avec
cellules & parois de dislocations dans la phase B . Outre les interfaces
et les joints de grains, nous avons alors i considérer comme obstacles au
mouvement des dislocations les parois de cellules que nous caractérisons
par un temps de franchissement tgy -« Cependant, dans ce cas la vitesse de

montée s'écrit selon FRIEDEL /86/ :

3
D.ob
_ Ve N _ b R
Vm =TI RT ol ld T Log 5 (111.27.)

d

ol Dv est le coefficient d'autodiffusion en volume et R est le rayon d'un
cylindre entourant la dislocation et sur lequel la concentration en lacunes
est égale 3 la concentration d'équilibre thermique loin de la dislocation.
En prenant pour R la demi-taille des grains B on trouve alors Ed = ],5b.

Nous pouvons alors dresser un tableau identique & celui du cas ,
superplastique en adoptant les mémes hypothéses sur la distance de glissement,
la hauteur de montée et la longueur d'empilement éventuel (Tableau III.3.);

de plus, nous pouvons remplacer d par Aubo_l (relation III.15.)

L'examen du tableau fait apparaitre que seule la relation ¢ « Dio
est conforme 3 la loi de comportement expérimentale dans ce domaine. Ainsi,

de méme que dans le domaine superplastique :

- les interfaces sont les obstacles au glissement des dislocations, |
les sous-joints n'intervenant pas en tant que tels au cours de

la déformation.

- la présence d'empilements est nécessaire pour expliquer la dépen-

dance en contrainte sur la vitesse de déformation.
- 1'énergie d'activation correspond 3 une diffusion & 1'interface.

La comparaison des deux derniéres colonnes des tableaux III.2. et
II1.3. montrent que la loi de comportement des laitons biphasés dans le do-
maine III découle de la loi de comportement superplastique en remplagant une
hauteur de montée proportionnelle 3 la taille des grains du laiton B par une

grandeur proportionnelle 3 la taille des sous-grains générés dans cette phase.
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MECANLSME MONTEE AUX JOINTS MONTEE DANS LES MONTEE AUX
DE GRAINS SOUS-JOINTS INTERFACES
QI
T Rod S B e 1 > % b =D
CONTROLE £y >> tgg J tgy >> tJ \ t; >> tg; I
CONFIGURATION PAS PAS PAS
DE D'EMPILE- [EMPILEMENTS| D'EMPILE- {EMPILEMENTS D'EMPILE- [EMPILEMENTS
DISLOCATIONS| - MENT MENT MENT
RELATION DE 2 2 2
DJ o DJ Lo Dv o DV L0 DI o DI 2 O
BASE POUR & th th L hi th th
VALEURS | 2 L d A w1 ™
B B B
DES
h d d d d d d
.EARAMETRES .
L L L d d A L(*) A L(*)
B B . B B B B
VITESsE D, o D 02 D.o D 02 D, o D 02
DE « 3 « J e v « v e 1 . I
DEFORMATION d2LB d2 d2 d dzLB d2
VITESSE DE
DEFORMATION D 03 . 3
AVEC J 4 3 3 D, o 4
-1 o« I o« DJ o o DV o « DV o « I «D; o
d = Aubo B LB :

TABLEAU III.3.

(#) g

Mécanismes de déformation possibles de la phase B du laiton biphasé

dans le domaine III.

phase B (relation A.II.8. - Annexe 11).

désigne la distance entre interfaces a-8 ou libre parcours moyen dans la
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I1 faut remarquer que la dépendance en taille des sous-grains en d-2 est
la dépendance naturelle résultant de considérations géométriques sﬁhples
et en 1'absence d'hypoth&ses "ad hoc" comme 1'ont montré WEERTMANN /90/,
STOKER et ASHBY /91/ et POIRIER /92/ . Rappelons qu'elle est qualitative-—
ment en accord avec celle qui a &té déterminée lors de sauts de vitesses

3 valeur décroissante dans le domaine III.

Le modéle que nous venons de développer repose sur un certain

nombre d'hypothéses difficiles a vérifier expérimentalement et surtout :

- la présence d'empilements de dislocations : on sait en effet que
la décharge de 1l'échantillon et le refroidissement de celui-ci associés &
1'amincissement en vue d'études au microscope électronique 3 transmission,
peuvent modifier considérablement les configurations de dislocations exis-
tant 3 haute température. De plus, des observations in-situ au microscope
électronique i transmission n'auraient pas de sens, car le comportement
superplastique d'un matériau biphasé est une propriété de volume concernant
un grand nombre de grains o et B . Des observations au microscope &lectro-
nique 3 haute tension seront néanmoins effectuées sur des bicristaux bi-

phasés pour lesquels la présence d'empilements est &galement envisagée.

- la diffusion aux joints de phases : cette détermination nécessite
en effet des bicristaux biphasés de laiton & 1'équilibre thermodynamique.
De tels bicristaux ont pu &tre obtenus récemment /93/ et les mesures de
diffusion devraient permettre de préciser les &mergies d'activation cor-

respondantes.

L'expression que nous avons établie théoriquement ne prend pas en
compte la fraction volumique de phase a et la diminution de vitesse de dé-
formation qui résulte de son augmentation. Nous avons vu en effet que le
role de la phase a sur la loi de comportement est essentiellement mécanique,
analogue 3 celui de particules rigides lors de 1'écoulement d'un fluide
diphasique. Cette analogie hydrodynamique est en accord avec les observa-
tions effectuées lors de la déformation des laitons biphasés qui mettent en
évidence des évolutions de texture différentes pour les deux phases /31/,
celle de la phase a a tendance 3 disparaitre rapidement,alors que celle de
la phase B &volue plus lentement et conserve certaines composantes en accord

avec un mécanisme de déformation plastique par dislocations. En effet, les
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phases a sont animées de mouvements de rotation résultant de couples créés
par l'écoulement plastique. Cette similitude est de plus renforcée en ce
qui concerne le comportement aux interfaces qui apparait comme un frottement
de "couche limite" plutdt qu'un déplacement en bloc de deux entités le long

de leur interface commune.

III.3.5. Extension du modéle & d'autres alliages superplastiques

Le modéle proposé pour rendre compte de la loi de comportement
des laitons biphasé&s suppose une phase a quasi-indéformable et dont le ;
glissement aux joints de grains ne peut se faire facilement. Ces deux
caractéristiques conduisent 3 un endommagement relativement important du
matériau, d'autant plus important que la fraction volumique de phase dure

est plus grande.

D'autres alliages sont connus pour présenter ce type de compor-
tement; nous citerons en particulier les bronzes d'aluminium /94/, les
alliages Cu-Ni-Zn /68/, les aciers 3 structure microduplex ferrite-austé-
nite /16/ et les alliages Fe-Ni-Mo /95,96/. Pour ces alliages également,
les allongements & la rupture sont relativement faibles et ne dépassent
généralement pas 300 & 500 %. De méme que les laitons, ils sont caractéri-
sés par la présence de deux phases a/B ou a/y dont l'une est beaucoup plus

dure que l'autre et dont le glissement aux joints de grains est certainement

"difficile. Il nous apparait alors que le modéle proposé peut s'appliquer

parfaitement 3 ce type d'alliages.

Un autre matériau devrait également entrer dans cette catégorie :
le composite WC-Co. Il présente en effet une phase Co ductile 3 haute tem~
pérature avec une taille de grains tr@s petite d'environ 2 ym et une phase
en carbure totalement indéformable et trés anguleuse. Comme pour le laiton,
la déformation devrait alors &tre contrdlée par la phase B avec des mécanis-
mes superplastiques, comme peuvent le laisser prévoir les valeurs é&levées
du coefficient m /97/ . Une &tude est actuellement en cours, en collaboration
avec le Laboratoire de Cristallographie et Chimie du Solide de 1'Université
de CAEN dans le cadre d'un cadre d'un contrat A.T.P. du C.N.R.S. Elle devrait
permettre d'apporter des compléments sur le rdle de la phase dure et les

-

mécanismes de déformation d'une phase ductile 3 taille de grains trés petite.
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Une deuxidme catégorie de matériaux superplastiques peut étre
envisagée : ce sont des alliages eutectiques tels que PbSn, SmBi, CdZn,
MgAl et eutectoides tels que ZnAl pour lesquels les allongements & rupture
obtenus sont trés importants, souvent supérieurs a 1000 7%. Deux facteurs

essentiels les différencient en effet des précédents :

- Les deux phases sont de duretés relativement peu différentes.
On peut supposer dans ces conditions que la déformation globale du maté-
riau n'est pas seulement confinée dans la phase la plus ductile, 1'autre
phase pouvant &galement s'accommoder de certaines déformations qui rétar—

dent la formation des cavités.

- Ces alliages peuvent présenter des glissements importants au
niveau des joints de grains de la phase la plus dure. En effet, il a été
montré par des mesures de déplacements de traits repéres aux différents
joints dans un alliage eutectique PbSn que le glissement aux joints de 1la
phase riche en &tain était largement plus important que le glissement au
niveau des interfaces, le glissement aux joints de la phase tiche en plomb
étant quant 3 lui totalement inexistant /60/. De plus, les métaux qui cons-
tituent ces alliages sont réputés superplastiques lorsqu'ils sont alliés a
un autre métal en trés faible pourcentage en vue de stabiliser la taille des
grains : Sn-27 Pb, Sn 5% ou 1% Bi, Mg-0,5% Zr, Zn-0,27% Al, Zn-0,1% Ni-0,047Mg;
On sait alors que pour ces alliages, le glissement aux joints est une dés

caractéristiques du comportement superplastique.

Cette deuxiéme classe de matériaux ne doit pas présenter une loi
de comportement fondamentalement différente de celle qui a &té obtenue dans
le cas des laitons : on peut supposer éen effet que la présence des interfaces
impose toujours dés empilements de dislocations dans la phase la plus ductile
conduisant alors 3 la méme dépendance en contrainte ét en taille de grains
pour la vitesse de déformation. Cependant, si on considére l'exemple de
1'alliage eutectique PbSn, 1'énergie d'activation trouvée correspond appro-
ximativement 3 la moitié de 1' énergie d'autodiffusion dans la phase riche en
étain ou dans la phase riche en plomb /62/. Une telle &nergie pourrait
étre attr1buee 3 une diffusion aux joints de grains, mais il n'est pas im-
possible de penser qu 'elle puisse également etre associde 3 une diffusion
aux joints de phases dans le cas particulier de deux phases présentant des

énergies d'autodiffusion semblables.
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I1 existe une troisiéme classe de maté&riaux superplastiques :
ce sont précisément ceux dont il a &té question ci-dessus et qui présentent
une phase nettement prépondérante. Supposons que le modé&le proposé puisse

-

s'appliquer 3 ce type d'alliages :

- Dans le domaine superplastique, seul le joint de grains constitue
un obstacle au mouvement des dislocations ; la loi de combortement est alors
donnée par 1'une des deux premiéres colonnes du tableau III.2. La dépendance
en contrainte et en taille de grains trouvée pour ces alliages et en parti-

-

culier pour l'alliage Sn=5% Bi /74/ nous conduit 3 retenir plutdt la premiére
relation, soit € e« E%g- ol LB désigne ici la taille des grains.
Lg
— Dans le domaine III, la vitesse de déformation peut @tre contrdlée
par la montée soit aux joints de grains, soit aux sous~joints : ellé est alors
donnée par 1'une des quatre premiéres colonnes du tableau IIT.3. Cependant,

la non-dépendance en taille de grains et une énergie d'activatioa en vyolume

.. . . Dyo ., Dyo
dans ce domaine imposent les deux relations € « — ou € « —— , Il faut
_ d2 a
remarquer qu'elles s'identifient 3 la relation ¢ « D_o3 si on admet tou-

\

jours une proportionnalité en 0?] pour la taille des sous-—grains. Cette '
loi de comportement est celle qui a &té déterminée dans le cas du laiton:
polycristallin ; Cependant, les métaux purs ou faiblement alliés ne présen-
aéntént généralement pas en fluage une loi de comportement en 03, mais

. 5 . . . . -
plutSt une loi en ¢° : ils constituent ce qui est habituellement appelée

" la classe des métaux par opposition 3 la classe des alliages /98/. Le mo-

-

déle proposé ne permet pas alors d'en rendre compte 3 moins d'envisager
un certain nombre d'hypothéses "ad hoc" qui permettraient d'augmenter
1'exposant de la contrainte : citons par exemple une influence différente
dé la contrainte sur la taille des sous-grains ou l'introduction de para-

métres dimensionnels dépendant de la contrainte /99/.

Ainsi, il n'apparait plus possible, contrairement au cas des al-
liages superplastiques biphasé&s, d'enyisager pour les alliages quasi~mono-
phasés une continuité de comportement 3 la transition entre domaine super-
plastique et domaine III. Si nous supposons en effet que les mécanismes de
déformation sont les mémes pour les deux domaines, nous sommes amenés 3 con-
sidérer des sites de montée difféfents, au joint de grains pour le domainé
superplastique, au sous—joint dans le domaine III. Cepéndant, il est plus

raisonnable d'envisager des mécanismes différents : c'est i dire le glissement
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dedislocations contr8lé ﬁar la montée dans le domaine III et dans le do-
maine superplastique un mécanisme de glissement aux joints de grains tel
que ceux qui ont &té proposés par GIFKINS /73/ ou ASHBY et VERRALL /69/,

1'un devenant prédominant suivant le domaine de sollicitation imposée du

matériau.
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IV

ASPECTS INDUSTRIELS DE LA SUPERPLASTICITE

Les propriétés superplastiques apparaissent trés séduisantes en
principe pour toutes les opérations de mise en forme qui exigent une grande
stabilité plastique et lorsqu'on désire produire des piéces en petite série.
De plus, les contraintes d'écoulement sont relativement faibles, ce qui cons-
titue un avantage non négligeable en ce qui concerne les outillages. Cepen-
dant, malgré ces avantages, la superplasticité n'est pas encore aussi utilisée
industriellement qu'elle pourrait 1'@tre. Celd tient essentiellement au fait
que les vitesses de déformation qu'on doit utiliser sont assez faibles dans
les conditions de superplasticité classique, c'est & dire pour des tailles

de grains d'une dizaine de microns environ.

Un pas important a été franchi dans le domaine des vitesses de
déformation en utilisant le caractére transitoire de certains alliages super-
plastiques /1/. Si on imagine en effet un processus permettant d'obtenir de
manidére temporaire des tailles de grains trés petites inférieures au micron,
von peut alors atteindre des vitesses de déformation trés élevées. En effet,
dans le cas des laitons biphasés, la vitesse limite él entre le domaine
superplastique oli le coefficient n est &gal i 2 et le domaine III oi le
coefficient n' est égal 3 4, varie fortement avec la taille des grains LB :

an’

ézdL;m
Pour des valeurs de a égales 3 2, 1l'exposant de LB est égal a -4.
La difficulté est de parfaitement synchroniser les opérations qui développent
cette structure fine tremporaire et celles qui permettent de mettre en forme
dans des conditions de superplasticité. Lorsque cette synchronisation est
difficile, il est possible de tremper le matériau aprés la premiére opération

et de le réchauffer rapidement au moment de la mise en forme.
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Un procédé de filage-&tirage dans des conditions de superplasti-
cité temporaire sur un alliage de cuivre est actuellement utilisé indus-
triellement par une société frangaise. La premiére opération permet de dé-
velopper une structure trés fine et le caractére superplastique transitoire
de cette structure est utilisé au cours de 1'é&tirage. Des réductions de

plus de 1000 Z ont ainsi été obtenues sans formation de strictions.

Nous pouvons envisager un autre aspect de cette superplasticité
a grande vitesse; considérons en effet le cas des laitons biphasés. La loi
de comportement que nous avons établie fait apparaitre que la vitesse de
déformation d contrainte et température données est d'autant plus grande
que la taille des grains de la phase B est plus faible; cependant, elle
diminue considérablement lorsque la proportion de phase a augmente. Ces
deux facteurs sont totalement contradictoires : en effet, pour une taille
de grains La donnée, une réduction de la taille des grains de la phase B
s'accompagne nécessairement d'une augmentation de la fraction volumique de
phase o (Fig. A.II.2. - Annexe II). Néanmoins, il est possible d'envisager
une valeur de o optimum pour laquelle la vitesse de déformation dans le do-
maine superplastique est la plus &levée. La figure IV.l. donne les variations
de la vitesse de déformation en fonction de a pour une contrainte de 5 MPa
a4 600°C et pour différentes tailles de grains La . Ces courbes sont tracées
d'aprés les données des figures II.8. et A.IL.2. Elles montrent que la vitesse

de déformation passe effectivement par un maximum pour une valeur de a proche

" de 0,3, ce maximum apparaissant toutefois trés peu accentué. Il faut remar-

quer que la vitesse de déformation augmente lorsque la taille des grains

diminue.

Le raisonnement que nous venons de faire est parfaitement valable
lorsqu'on considére des alliages & 1'équilibre thermodynamique, c'est 3 dire
ayant subi une recristallisation compléte & haute température. Dans ces con-
ditions, la phase B apparait sous forme de grains dont la taille est &troi-
tement liée 3 celle des grains de la phase o et la seule possibilité pour
augmenter la vitesse de déformation est d'obtenir des grains a également

petits dans des conditions de superplasticité temporaire.

Le probléme qui se pose alors est l'obtention de grains B trés
petits indépendamment des grains o dans un &tat nécessairement hors d'&qui-

libre. Une telle structure peut étre développée par précipitation par un
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Variation de la vitesse de déformation globale des laitons
en fonction de la fraction volumique de phase a pour diffé-
rentes tailles de grains o . Ces courbes sont tracées d'aprés

les données des figures II.8. et A.IIL.2.
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Structure d'un laiton o UZ36 aprés traitement thermique de
quelques secondes dans le domaine biphasé & 790°C. La structure

consiste en grains a entourés presque totalement d'un liseré

de phlase B .

Fig. IV.3.

Structure d'un alliage de Zircalloy 4 aprés traitement thermique

dans le domaine biphasé a/g8 a 850°C.

*C. HOMER - Communication privée.
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traitement thermique rapide dans le domaine biphasé a-f sur umn alliage
initialement monophasé a fortement écroui-i froid. Ainsi, par chauffage

3 induction 3 790°C en 3 secondes et maintien de 2 secondes 3 cette tem=—
pérature avant trempe & l'eau sur un laiton UZ36, la structure consiste en
grains a entourés presque totalement d'un liseré de phase B d'épaisseur
égale 3 | micron environ et non sous forme de grains individuels (Fig. IV.2.).
Malgré la trés forte proportion de phase « (voisine de 0,9) et la taille
relativement grande de ses grains (environ 15 im), le matériau présente

un comportement superplastique caract@risé par des valeurs de n voisines

de 2, des allongements uniformes dépassant 200 7 3 des vitesses de déforma-
tion de 3 mn-] environ. Ce caractére superplastique peut s'expliquer par
1'absence de connexions entre grains a qui dans les conditions normales
apparaissent pour des fractions volumiques de phase o supérieures a 0,6.
Nous avons également observé ce comportement sur un alliage de Zircalloy 4
préalablement recuit dans le domaine o et porté a 850°C en vue d'obtenir

une précipitation de phase B aux joints de grains (Fig. IV.3.).

Ces applications industrielles de la superplasticité ont fait
1'objet d'une prise de brevet, en collaboration avec C. HOMER et B. BAUDELET,
déposé le 31 janvier 1979 sous le N°® 79.03155 par la Société Péchiney-Ugine-

Kuhlmann.

Les recherches actuelles s'orientent vers l'obtention de structures
.permettant des vitesses de déformation trés grandeset 1'étude des propriétés
mécaniques correspondant 3 ces structures. On peut alors penser que l'avenir
des matériaux superplastique est lié & 1'automatisation de procédés qui per-
mettent de synchroniser les opérations qui développent ces structures et

celles qui les utilisent pour la mise en forme.
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CONCLUSION

L'étude du comportement superplastique des laitons a été effectuée
avec le souci de tenir compte 3 la fois de leur nature biphasée et des &vo-
lutions de structure qui se manifestent au cours de la déformation. Diffé-
rents alliages présentant des proportions variables de chacune des phases
ont &té utilisés. Il a &té alors montré que la loi de comportement d'un
tel matériau dont la caractéristique microstructurale essentielle est de
pouvoir &tre assimilé @ des grains durs de phase o "noyés" dans une matrice
B ductile est analogue 3 celle d'un fluide diphasique contenant une certaine
fraction volumique de particules indéformables. Un tel comportement traduit
le rdle essentiellement mécanique de la phase dure, alors que la phase duc-
tile se déforme plastiquement avec une vitesse de déformation proportionnelle
au carré de la contrainte, inversement proportionnelle au carré de sa taille

de grains et avec une énergie d'activation proche de 1'autodiffusion.

Cette loi de comportement, déterminée en tenant compte des &volu-
‘tions de structure au cours de la déformation, en particulier du passage a
1'état équiaxe pour la phase a et du grossissement, peut alors servir de
base 3 1'établissement d'un modéle physique. Elle apparait différente de
celle obtenue en considérant la structure initiale de 1'alliage comme para-
métre et qui constitue une approche rhéologique trés utile pour des &tudes

de stabilité plastique ou de mise en forme par exemple.

Le modéle qui a &té développé s'appuie sur des observations mi-
crostructurales effectuées sur les alliages eux-mé€mes lors de leur compor-—
tement superplastique ainsi que sur des résultats obtenus lors de la défor-
mation par cisaillement de bicristaux biphasés. Ce modéle, fondé sur 1'ana-
logie hydrodynamique,considére le glissement aux joints de phases comme ré-
sultant d'une déformation plastique intense de la phase ductile au voisinage

du joint et non comme un mécanisme intrinséque. Cette déformation pourrait
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s'effectuer par mouvements de dislocations avec formation d'empilements
au niveau des interfaces et &tre contrdlée par la montée dans ou au voisi-

nage immédiat de 1'interface.

Dans ces conditions, le domaine III correspondant aux grandes
vitesses de déformation apparalt comme une continuité du comportement su-
perplastique. La transition s'effectue lorsque des cellules 3 parois de
dislocations peuvent se former dans la phase ductile, c'est 3 dire lorsque
leur taille théorique devient plus petite que la taille des grains de cette
phase. Une telle continuité de comportement observée dans le cas des alli-
ages superplastiques biphasé&s ne peut plus &tre envisagée pour les alliages
quasi monophasés. Pour ceux—-ci en effet, des mécanismes différents doivent
étre considérés, 1'un devenant prédominant suivant le domaine de sollici-

tation imposé au matériau.

Cette approche hydrodynamique de 1'Eécoulement superplastique
permet de rendre compte d'un certain nombre d'observationsexpérimentales
qui ont mis en é&vidence des rotations de la phase dure et des &évolutions
différentes de la texture des deux phases au cours de la déformation. Elle
explique également le phénoméne d'endommagement important qui se manifeste
comme résultat soit de la formation d'aspérités le long des interfaces par
suite de la déformation de 1la phase ductile, soit des déformations trés
intenses subies par cette phase pour des alliages & forte fraction volumique

de phases dures.

, Le probléme qui a &té abordé lors de cette &tude est un &lément
de celui plus général de la déformation 3 chaud des alliages biphasés, qu'ils
présentent ou non un comportement superplastique. Il nous semble qu'il s'agit

13 d'un champ d'action tré&s intéressant, surtout d'un point de vue fondamen-

-tal pour lequel trés peu d'@tudes ont été effectudes. En effet, les mécanis-

mes de déformation de la phase ductile, le rdle des interfaces en tant
qu'obstacles aux dislocations, 1l'origine de la cavitation dans ces matériaux
ainsi que 1'étude théorique de 1'influence d'une phase dure sur 1'écoulement
d'une autre plus ductile constituent autant de voies de recherche qu'il nous

apparait nécessaire d'approfondir.

D'un point de wvue plus appliqué, une &tude de procédés permettant
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1'obtention de tailles de grains trés fines ou de structures particuli&res
conduisant 3 des vitesses de déformation tr&s grandes peut présenter un

certain intérét industriel dans les problémes de mise en forme.



ANNEXE 1

GLISSEMENT AUX JOINTS DE PHASES DANS DES EUTECTIQUES
LAMELLAIRES PbSn ET DANS DES BICRISTAUX BIPHASES

Un des aspects importants de la déformation a chaud des matériaux
monophasés ou polyphasés est le déplacement macroscopique des grains les
uns par rapport aux autres le long de leur joint commun. Ce mécanisme de
glissement aux joints peut représenter une part importante de la déforma-
tion plastique 3 chaud et de nombreux travaux ont été consacrés 3 son étude
essentiellement dans le cas de matériaux polycristallins. Cepehdant, dans
ce cas, 1'analyse est rendue difficile du fait de 1'état de contrainte ré-
gnant dans chaque joint, du grand nombre de joints qui interviennent et dont
les glissements doivent &tre accommodés aux joints triples et de l'existence
de déformations intracristallines. De plus, les observations sont limitées
3 la surface et elles ne refldtent alors que trés imparfaitement le role des
joints de grains en volume. L'utilisation de joints relativement plans et
paralléles entre eux dans des eutectiques lamellaires apporte une simplifi-
 cation importante au probléme. Ainsi, dans une premiére partie, nous allomns
exposer les résultats obtenus lors de la déformation d'eutectiques lamellaires
PbSn soumis 3 un cisaillement simple parall&lement aux plans des lamelles.
Ensuite, nous présenterons ceux relatifs aux bicristaux biphasés de laiton.

Ils constituent pour 1'essentiel 1la thése de A. EBERHARDT /1.

GLISSEMENT AUX JOINTS DE PHASES DANS DES EUTECTIQUES LAMELLAIRES PbSn

L'étude de ce glissement a &té réalis@e sur un alliage eutectique
PbSn préparé par solidification orientée par J.J. FAVIER 3 1'Ecole des Mines
de PARIS /2/. Un contrlle de la courbure du front de solidification permet
d'obtenir des grains de plusieurs millimétres & 1'intérieur desquels les
lamelles sont paralléles 3 quelques degrés pré&s, les phases étant toutes
deux monocristallines d'orientation parfaitement définie /3/. Des plaquettes

de 1,5 mm de large et 0,2 mm d'épaisseur découpées dans les échantillons
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massifs de maniére 3 ce que les lamelles soient normales i la surface, sont
soumises d une cission T dans le plan des lamelles et parallélement 3 la
surface. Par suite de la géométrie des &prouvettes et de 1'amplitude rela-
tivement faible des déplacements, cette cission T, reste constante lorsqu'une
charge P est appliquée au dispositif expérimental. Le déplacement au niveau
des joints Ugj est mesuré en fonction du temps aux microscopes optique ou
électronique 3 balayage par déplacement de traits repéres tracés sur la

surface des échantillons (Fig. A.I.l,a,b,c) .
On constate alors que :

- Il apparait un glissement au niveau des joints; cependant, pour
un échantillon donné et une cission appliquée donnée, 1'amplitude du dépla-
cement dépend fortement du joint considéré : certains joints ne présentant
aucun glissement perceptible , alors que parfois de grands glissements sé-
parent des blocs de lamelles. Ceci pourrait @tre di 3 la présence de joints
plans singuliers n'ayant pas une microstructure semblable i celle des joints
d 1'intérieur des blocs eutectiques bien réguliers. De tels joints singuliers

ont en effet &té observés dans les eutectiques PbSn /3/ et A1—A12Cu /4/.

- Dans chacune des phases, 1'Ecartement entre traits repéres demeure
constant au cours de la déformation : ces observations montrent ainsi que

la déformation intralamellaire peut &tre considérée comme négligeable.

- Malgré la disparition quasi totale du trait repére dans la phase
riche en plomb, liée 3 la difficulté de tracer correctement des repéres fins
au travers de deux phases présentant des ductilités différentes, celui-ci
conserve aprés glissement la méme orientation, ce qui montre que le glisse-

- o

ment est localisé 3 1l'interface ou dans une zone trés voisine de celui-ci.

Quelques courbes de variations du déplacement Ugj en fonction du
temps sont représentées sur les figures A.T.2.,a et b, afin de mettre en

- e

évidence d'autres caractéristiques de la déformation:

=~ Sous charge P constante (correspondant 4 une cission T, constante
égale d environ 5 MPa dans les conditions de l'expérience) un régime perma-

nent est atteint rapidement.
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Fig. A.I1.1.

Eutectique lamellaire PbSn de période lamellaire 3 microns
Observation au microscope optique. Les lamelles sont horizontales.
La phase riche en &tain est claire.
a) avant déformation
b) la méme zone aprés déformation sous charge constante 3 tem-
pérature ambiante. Mise en évidence de la déformation par
déplacement des traits repéres verticaux.
Observation au microscope électronique 3 balayage
c) Détails d'une zone déformée. Les lamelles sont verticales.

La phase riche en étain apparaft plus sombre.
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Courbes de variation du déplacement Ugj de traits repéres en fonction
du temps pour différents joints de phases de 1l'eutectique lamellaire
PbSn. L'origine des temps correspond au début des -observations et non
au début de la sollicitation par cisaillement.

a) saut de charge & valeur croissante

b) sauts de charge & valeur croissante et décroissante
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- En considérant une relation du type 6gj « T: , i1 apparait une
grande dispersion dans les valeurs mesurées du coefficient n par la méthode
des sauts de charge (fig. A.I.2.a) . Des valeurs comprises entre 2 et 10

ont ainsi été obtenues.

- Pour un joint donné, lorsque le régime permanent est établi, la

vitesse de glissement Ugj est caractéristique de la cission appliquée
(fig. A.1.2.b).

La valeur la plus faible du coefficient n semble apparaitre lors-
que le plan des lamelles est bien paralldle & la direction de cisaillement
imposée par la machine, alors que les valeurs les plus élevées se manifestent
toutes les fois que volontairement on introduit un angle de quelques degrés
entre le plan des lamelles et la direction de cisaillement. Dans le premier
cas, la déformation intragranulaire est trés peu sollicitée et le glissement
peut alors s'effectuer facilement avec une trés faible accommodation dans la
phase la plus ductile,riche en plomb. La valeur de 1'exposant n est alors
analogue & celle qui est obtenue lors de la déformation superplastique et
qui est caractéristique de niveaux de contraintes relativement faibles dans

la phase ductile.

Dans le second cas, le glissement ne peut s'effectuer sans une
accommodation importante dans la phase riche en plomb sous des niveaux de
contraintes plus élevées et donc vraisemblablement avec apparition de cellules
3 parois de dislocations. Ces valeurs €levées du coefficient n ont été con-
firmées par des essais de traction effectués dans le sens des lamelles sur
le mdme eutectique lamellaire : il a &t& trouvé que la vitesse de déforma-
tion varie en fonction de la contrainte avec un exposant compris entre 9 et
13 environ /5/, montrant bien ainsi que de telles valeurs doivent &tre asso-
ciges d des déformations intralamellaires importantes. Dans ce cas en effet,
le glissement aux joints de phases n'est plus possible et la contrainte est

beaucoup plus élevée que précédemment (10 < o < 40 MPa).

Les dispersions dans les valeurs des vitesses de cisaillement me-
surées au niveau des interfaces 3 cission donnée ainsi que dans celles du
coefficient n peuvent donc &tre attribufes aux différences de morphologie
des interfaces qui induisent des accommodations plastiques intralamellaires

différentes suivant le joint considéré. Les difficultés de mesure associées
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II.

aux difficultés d'interprétation dans ces &tudes de glissement aux inter-
faces ont motivé la recherche de configurations plus simples permettant
1'approche du glissement sur un joint unique séparant deux phases de natures

chimiques différentes.

GLISSEMENT AUX JOINTS DE PHASES DANS DES BICRISTAUX BIPHASES DE LAITON

La réalisation de ces bicristaux est fondée sur un résultat clas—
sique de la diffusion en systéme polyphasé. Lorsque deux métaux purs A et B
non miscibles en toute proportion sont pressés 1'un contre 1l'autre et portés
d haute température, toutes les phases intermédiaires prédites par le dia-
gramme d'&quilibre apparaissent. Si on utilise comme matériaux de départ non
Plus les métaux purs A et B mais deux phases o et B consécutives d'un dia-
gramme d'équilibre, il y a création par diffusion d'une nouvelle phase B dans
la phase mére a et apparition d'une nouvelle interface o-B exempte d'impu-
retés et d'oxydes (fig. A.I.3.). Cette technique a &té utilisée pour la pré-
paration de bicristaux biphasés de CuAl et de laiton en .phase a et B /6,7/.
L'interface ainsi produite apparait plane dans le cas de monocristaux, mais
présente dans le cas d'une phase a polycristalline des aspérités au niveau

des joints triples a-a-f ou B-B-a.

La détermination des orientations mutuelles des phases dans le

laiton a &té menée en collaboration d'une part avec S. HASHIMOTO, A. EBERHARDT

~et B. BAUDELET pour les aspects expérimentaux /8/ et d'autre part avec

A. PERIO, J.J. BACMANN et A. EBERHARDT pour les aspects théoriques /9/ par

la méthode du réseau "0" de BOLLMANN /10/. Cette méthode essentiellement géo-
métrique repose sur la recherche des points de coincidence entre les réseaux
de chacune des phases supposés interprétés avec une orientation mutuelle donnée
1'interface devant passer par le maximum de zones de bon accord. Il a &té
alors montré par cette méthode que les relations d'orientation les plus pro-
bables sont voisines des orientations classiques dans les syst&mes CC - CFC,
c'est 3 dire de KURDJUMOV-SACHS (K-S),de NISHIYAMA-WASSERMANN (N-W), de
NISHIYAMA-WASSERMANN Inverse (N-W-I) et d'une relation intermédiaire

appelée Th située entre K-S d'une part et N-W et N-W-I d'autre part. Le
tableau A.I.1. donne pour chacune de ces orientations mutuelles, la cor-
respondance existant entre les directions cristallographiques des deux

réseaux, CFC pour la phase a et CC pour la phase B8 .

L'étude expérimentale a &té réalisée par la méthode de LAUE en
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Principe de la méthode de diffusion en phase solide utilis&e pour la

préparation des bicristaux biphasés a partir de deux phases a et B .
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CORRESPONDANCE ENTRE LES ANGLE DE

TYPE DIRECTIONS CRISTALLOGRAPHIQUEY DEVIATION
a(CFC) B(CC)
111 011 -

K-S 101 111 -
121 211 -
111 o011 -

N-W 110 100 -
112 o011 -
101 111 -

N-W-I 010 110 -
101 112 -
100 100 -

BAIN 010 011 -
001 011 -
111 0711 2,5°

Th. 110 100 3,2°
101 111 3,2°

TABLEAU A.I.l.

Relations d'orientations classiques observées entre

une phase CC et une phase CFC.



A.1.9.

considérant différents plans d'interface de bas indice pour la phase

mére ¢ . Il a &té montré que :

- pour un plan d'interface du type (l]l)a, 1'orientation Th est 1la

plus probable suivie par les orientations N-W et K-S.

- pour un plan d'interface du type (Oll)a ou (OOI)a les orientations

mutuelles sont respectivement N-W et K-S, N-W-I ou Th.

- L'orientation relative des phasesne peut pas &tre imposée : elle
dépend du choix du plan de 1l'interface et est indépendante de
1'orientation initiale de la phase B . Une telle caractéristique
ne permet pas alors d'envisager une &tude du glissement a 1'inter-
face en fonction de ce paramétre. Seule l'orientation du plan de
1'interface par rapport & la phase a peut &tre imposée et servir

-

de paramétre dans 1'étude d'une propriété.

Les essais de glissement qui ont &té effectués sur ces bicristaux biphasés
sont relatifs 3 la méme orientation mutuelle des phases et au méme plan
cristallographique pour 1'interface. L'&tude concerne plus particuliérement
1'influence de la morphologie de 1'interface sur la vitesse stationnaire de
cisaillement ainsi que le rdle de l'interaction de la déformation plastique

. desphases adjacentes avec le joint de phases.
EBERHARDT /1/ a ainsi montré que :

- Aprés un phénoméne perturbateur di 3 la dézincification, le régime
stationnaire de glissement est tr&s &tendu (plusieurs millimétres
de déplacement relatif) et la déformation peut &tre poursuivie

jusqu'd séparation compléte des deux phases au niveau de 1l'interface.

- La vitesse de glissement v est trés é&levée (0,! mm/mn pour une

cission appliquée T dans le plan de 1'interface de | MPa)

- le comportement en cisaillement qui peut s'exprimer a partir d'une

. . n . .
loi puissance v =A T comprend trois domaines :



A.I.10. '

_ Pour les contraintes faibles (t < 0,6 MPa), le glissement se fait
sans déformation appréciable de la phase ductile B et la vitesse est pro-
portionnelle & la cission appliquée (n = 1) (fig. A.I.4.). Un modéle de
glissement aux joints contrdlé par diffusion permet de rendre compte de ce
comportement. Une mesure de 1'énergie dfactivation dans ce domaine conduit

d une valeur proche de 1'énergie d'autodiffusion dans la phase B .

Pour les contraintes supérieures i 2 MPa, l'exposant de la con-
trainte est voisin de 3. La déformation devient rapide et comsiste essentiel-
lement en un cisaillement homogéne de la phase B . La valeur de n est en
accord avec les résultats concernant la déformation plastique & haute tempé&-

rature de la phase B polycristalline.

Pour les contraintes intermédiaires (0,6 < 1 < 2 Mpa), la déforma-
tion plastique de la phase B contrairement au domaiée des faibles contraintes
n'est plus négligeable et elle intervient de deux maniéres distinctes : d'une
part en augmentant la vitesse apparente de glissement et d'autre part en
interagissant directement avec le joint de. phases : cette interaction se tra-
duit par une augmentation de la densité des défauts géomdtriques présents
dans le plan de 1'interface (fig. A.I.5.). La loi de comportement s'exprime
maintenant sous la forme v = B A T° avec n = 2. La période A des défauts géo-
métriques a &té trouvée constante pour des essais de cisaillement effectués
par sauts de contraintes 3 valeur décroissante, alors qu'elle diminue avec

. la contrainte suivant une loi en 1_0’5 pour des sauts de contraintes i va-
leurs croissantes. Il en résulte alors dans ce cas une valeur apparente de
1'exposant de la contrainte voisin de 1,5 en accord avec les observations
expérimentales (fig. A.I.4.).

Ces essais 34 morphologie d'interface "constante'" ou "variable' mon-
trent que dans ce domaine, la vitesse de glissement intrinséque est propor-
tionnelle au carré de la cission appliquée. Le mécanisme de diffusion précé&dent;
ne permet plus de rendre compte d'une telle loi de comportement. Il est alors
nécessaire d'envisager une accommodation plastique faisant intervenir le dé-
placement de dislocations contr8lé par la montée soit dans le joint de phases,
soit dans la phase B 4 1'intérieur d'une zone voisine de 1'interface. Dans
ces conditions, le glissement macroscopique résulte d'une déformation locale

de la phase B située au niveau supérieur des aspérités présentes dans le plan

. . 2 . .
de 1'interface avec une loi en 1° . Des observations des surfaces libres des
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Evolution de la période des défauts géométriques contenus dans le plan
du joint de phases en fonction de la cission appliquée.
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phases a et B générées aprés cisaillement confirment cette. dernlere hypothese.
La surface libre B présente en effet un ensemble de sillons paralleles ala
direction de glissement et espacés. d'une distance égale a la période des.
aspérités, alors que la surface 11bre o est recouverte unlformement de phase B
dont 1'épaisseur est de | micron environ. Une succession de pollssages élec-
trolytiques fait apparaftre des flots & qui constituent les pérties supérieures-
des aspérités contenues dans le plan du joint de phases. La forme de ces 1lots
montre que les défauts géométriques sont probablement associés ahla-déformation
plastique de la phase B selon un processus de glissement de dislocations con-
tr6lé par la montée avec transformation de phase locale. Cependant, un tel

mécanisme n'a pu étre vérifié expérimentalement.

L'ensemble de cette &tude concernant le glissement aux joints de
phases montre que ce mécanisme est quasi impossible 3 observer de mani&re
intrinséque, tant dans les eutectiques lamellaires que dans les bicristaux
biphasés, étant donné la non planéité des joints. Il nécessite une accommo-
dation pour s'effectuer et dans les deux cas que nous avons considérés, .celle-

ci contrdle la vitesse de déformation.
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ANNEXE 11

DETERMINATION DES GRANDEURS CARACTERISTIQUES
DE LA STRUCTURE DES LAITONS a - B

L'étude de la structure en volume d'un alliage ne peut se faire
qu' 3 partir de coupes planes & travers un ou plusieurs échantillons re-
présentatifs de cet alliage. La microstructure est observée dans le plan
de coupe aprés polissage et attaque. Le choix des plans de coupe dépend
de la répartition des phases dans 1'alliage étudié. Si la structure est
homogéne, des plans de coupe au hasard donneront une image représentative
de 1'aspect microscopique de 1'&chantillon. Si la structure est hétérogéne comme
c'est le cas des alliages obtenus par filage ou laminage, il est nécessaire
de tenir compte des orientations spécifiques des phases dans 1'échantillon

étudié.

Plusieurs techniques sont proposées pour la mesure des paramétres
caractéristiques de la structure d'un alliage. Nous utiliserons la méthode
_des interceptions linéaires consistant & mesurer la longueur totale de grains
de chaque phase interceptée par un réseau de lignes paralléles, soit (LT)a
et (LT)B (Fig. A.II.1.). Pour obtenir les longueurs de lignes interceptées
par les phases o et B par unité& de longueur de ligne, il suffit de diviser
les quantités précédentes par la longueur totale LT des lignes du réseau :

on obtient aussi les quantités :

- (Lg)
T o
OCde = T (A.II.1.)
T
(L)
_ 1’8
et (LL)B = I (A.11.2.)

La mesure est effectuée sur un analyseur d'images semi-automatique KONTROL!

par pointage des intersections des joints de grains avec les lignes du réseau.
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Pour chaque détermination, un minimum de 500 interceptions a &té& mesuré

sur une micrographie optique agrandie au format 13 x 18.

|. DETERMINATION DE LA PROPORTION DES PHASES (FRACTION VOLUMIQUE)

La mesure de la fraction volumique est fondée sur 1l'utilisation
du théoréme de ROSIWAL qui exprime que la fraction linéaire de tout cons-
tituant o d'un agrégat polycristallin mesurée sur une section plane repré-

sentative est égale 3 sa fraction volumique :

L,.)
T a
a= (V) = @), = L, (A.11.3.)
T (L)
de méme B = (V)= (L), = TL:—B (A.I1.4.)

2. DETERMINATION DE LA TAILLE DES GRAINS

La taille de grains est un paramétre important qui intervient
dans de nombreuses relations en métallurgie physique. Malheureusement, il
est impossible d'en trouver une définition unique et sa valeur dépend de
la méthode de mesure utilis@e. Selon SMITH /1/ une structure monophasée
peut Etre décrite par deux paramétres qui sont obtenus par des mesures mé-

tallographiques sur un plan de section.

-~ une mesure linéaire reliée 4 la taille des grains : "la distance

moyenne 3 travers un grain'.

= un indice numérique relatif 3 la forme du grain : "le rapport

des longueurs du périmétre et de la ligne interceptée.

Dans le cas d'un matériau biphasé, il est possible d'appliquer les mémes

principes 3 chacune des phases ; nous obtenons ainsi pour la distance -

moyenne 3 travers un grain o @

(L.)
Ly = _(T«L)'g (A.II.5.)
L'a
ol (NL)a est le nombre de grains a par unité@ de longueur de ligne.
de méme L, = (A.I1.6.)
B (NL)B
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Ces grandeurs constitueront dans la suite les tailles de grain La et L

B
L, et L, sont liés entre eux par la relation :
r), ) (N )
L'a L'B a L'B
L = LE g, = & _EPi k@t (A.I1.7.)
a (N, (LL)B B I-a (N), 7B B

La figure A.IL.2. donne les variations de k(@) en fonction de la fraction
volumique de phase a 3 partir de mesures effectudes sur les différenté alli-
ages déformés ou recuits 3 différentes températures. La taille des grains
apparait alors d'autant plus grande comparativement i celle des grains B que
la proportion a est plus grande. Elles sont &gales pour une fraction volumjicue

égale i 0,5.
Remarque :

La structure des laitons peut €tre assimilée 3 des grains o ou des
agglomérats de grains o dans une matrice B . Dans ces conditions, on définit

souvent le libre parcours moyen dans la phase B ou distance moyenne entre

phases « .

l—(LL)a

_ _ l-o
AB = (NL)a = p Lu (A.11.8)
L
La variation du coefficient k'(a) = T%a- = Xﬁ est égalementNreprésentée
sur la figure A.I1.2. Les deux courbes différent du facteur ENL;B qui
L)a

traduit simplement la fagon dont sont distribués les grains a et B le long

'd'une ligne du réseau.
Toutes les mesures de taille de grains ont &té effectuées sur des
plans de coupe perpendiculaires 3 la direction de filage des &échantillonms,

cette direction coincidant avec la direction de traction.

3. DETERMINATION DE LA FORME DES PHASES

Pour caractériser la forme des phases, en particulier celle de la
phase a aprés filage et recuit, nous n'avons pas retenu 1'indice de SMITH
pour des raisons de commodité d'interprétation. La taille des phases a, Da’
a été déterminée par la méthode des interceptions lin&aires sur des coupes
longitudinales, parallélement 3 1'%xe de traction (Daﬂ ) et perpendiculaire-
). Le rapport o/

oL Dal
a également &té utilisé par d'autres auteurs /2/.

ment & celui~-ci (D a .alors été déterminé. Un tel paramétre
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ANNEXE 111

SIMULATION HYDRODYNAMIQUE

Pour la détermination de la loi de comportement du matériau de
simulation et 1'étude de 1'influence des particules dures, deux types
d'essais mécaniques ont &té utilisés : le filage direct et 1'essai de poin-
gonnement, car ils présentent 1'avantage de pouvoir &tre mis en oeuvre fa-
cilement pour des matériaux mous difficilesa solliciter en traction ou com-
pression. De plus, des &tudes récentes ont montré qu'il existait une corres-
pondance entre les caractéristiques mécaniques déduites de ces essais et *

celles obtenues par les essais classiques de traction ou de compression /1,2/.

ETUDE PAR POINCONNEMENT

L'essai de poingonnement est un essai de pénétration pour lequel
le pénétrateur est un barreau cylindrique 3 extrémité plane. Il présente un

certain nombre d'avantages par rapport aux essais classiques : contrainte

_constante 3 charge constante, déformation stable, possibilité d'effectuer

plusieurs essais 3 contrainte ou température différentes sur un méme échan-
tillon. Pour un matériau ob&issant 3 une loi de comportement du type € = Ko" s
il a &té montré par une méthode aux &léments finis que la vitesse de poin-
connement en régime stationnaire pouvait se mettre sous la forme /3/

g n
v, - 2a K({-) (A.IIL.1.)

oll a est le rayon du poingon, L est la contrainte de poingonnement (= Fp/ﬂaz,

F. &tant la force appliquée sur le poingon), % est un coefficient dépen-
dant du matériau qui caractérise 1'étendue de la zone affectée par la dé-
formation sous le poingon. Cet essai apparait donc &quivalent du point de
vue &quation, 3 un essai de fluage en compression  :sur une &prouvette de

hauteur 2a et de section lﬂaz.
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Les essais ont &été effectués & 20°C avec un poingon de 15 mm de
diamétre dans une gamme de contraintes de poingonnement comprises v
entre 1 et 6 x 10_2 }MPa , le matériau étudié étant placé dans un
‘récipient de hauteur 50 mm et de diamétre 80 mm , c'est 3 dire suffisamment

grand par rapport aux dimensions du piston utilisé.

La figure A.III.1. représente les variations en‘fonction du temps
du déplacement du piston lors d'un essai effectué a contrainte de poingon-
nement constante pour le matériau seul et pour les matériaux présentant des
proportions en volume croissant de billes de verre (la contrainte de poin-
connement doit &tre augmentée lorsque la proportion augmente de maniére &
garder une vitesse approximativement constante). Les courbes obtenues pré&-
sentent trois parties : aprés un régime transitoire d'amplitude ! mm environm,
la vitesse de poingonnement est approximativement constante jusqu'd 5 mm
environ. Lorsque le piston continue 3 s'enfoncer, la vitesse augmente alors
pour atteindre un nouveau régime stationnaire d'amplitude plus grande. Au-
deld d'une profondeur de pénétration d'environ 15 mm, l'effet du fond du
récipient commence 3 se faire sentir et la vitesse de poingonnement décroit
3 nouveau. Seul a &té considéré pour la suite le domaine de pénétration cor-
respondant aux vitesses stationnaires. Sur la figure A.III.2. sont reportées
les variations en coordonnées logarithmiques de la vitesse de poingonnement
en fonction de la contrainte pour le matériau seul et pour les matériaux

présentant des proportions en volume croissant de billes de verre.

Les courbes montrent que :

-~ le matériau est sensible 3 la contrainte avec une valeur du coef-
ficient n constante et égale i 5,5 ¥ 0,2 dans le domaine &tudié,
c'est 3 dire pour des vitesses de poingonnement comprises entre
1 et 300 mm/mn correspondant & des vitesses de déformation com-

prises entre 6.10_2 et 20 mn-I environ.

- la présence des billes de verre ne modifie pas la valeur du
coefficient n. Cependant, la vitesse de poingonnement décroit

fortement lorsque la fraction volumique des particules augmente.

Ces deux résultats conduisent 3 la conclusion que pour le matériau présen-

tant une proportion p de particules, la loi de comportement globale s'@crit :
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Courbes de variation du déplacement du poingon en fonction du temps

pour des essais 34 contrainte de poingonnement constante.
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Fig. A.III.2.

Relations entre la vitesse de poingonnement et la contrainte pour
le matériau de simulation présentant des proportions variables.

de billes de verre.
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prend la forme /2/

e = £ & , (A.III.2.)

ot £(p) est une fonction de la proportion p et ém est la loi de comportement

du matériau sans particules soit :

&n = K(o)on

Nous pouvons alors écrire :

v (P) n n
= K(p) = P 2(p) = 2(2!
£®) = %o v, (z(o)) r(p) (z(o)) (A.I11.3.)

La figure A.III.3. représente les variations de la quantité r(p) en fonc-

tion de la fraction volumique p de particules.

ETUDE PAR FILAGE

L'essai de filage a été utilisé pour la détermination de la loi
de comportement du matériau de simulation malgré les diffiaultés théoriques
li8es au calcul de la contrainte de filage en fonction des caractéristiques
géométriques de 1'outillage et des caractéristiques du matériau. Cependant,
il a été montré récemment que pour un matériau obéissant & une loi de com-

portement du type € = Kcn, 1'expression analytique de la vitesse du filage

v = Ko; $(G, u, n) (A.II1.4.)

ol op est la contrainte de filage et ¢(G, u, n) est une fonction des fac-
teurs géométriques, du coefficient u de frottement du matériau sur 1'ou-
tillage et du coefficient n. Cette relation ne permet pas de déterminer
facilement le coefficient n si celui-ci n'est pas constant dans le domaine
des vitesses de déformation imposées au matériau. En effet, la fonction
¢(G, u, n) apparait fortement dépendante de la valeur de n : la figure
A.II1.4. représente les variations en coordonnées semi-logarithmiques de ¢
en fonction de n pour différentes valeurs de u et dans les conditions de
nos essais. La courbe obtenue montre que ¢ décroit lorsque le coefficient n
augmente et d'autant plus que le coefficient u est plus important. Ce type

d'essai apparait donc réservé i des matériaux dont le coefficient n est
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Fig. A.IIL.3.

Variations des fonctions r (p) et s (p) définies par les relations

A.III.3 et A.III.6. en fonction de la fraction volumique de billes

de verre.
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constant sur un grand domaine de vitesse de déformation. En effet, la
vitesse de déformation locale imposée au mat&riau en un point ol le dia-

métre de la filidre est D est donnée par /4/ :

4v_D

Pptse

N

(A.1I1.5.)

e

o
n

w

D

oii D. est le diamétre de sortie et o le demi-angle de la filiére. Cette

F 2
vitesse de déformation est alors comprise entre AVFDtha et 4Vtha

D3 Dg
o]

ol Do est le diamétre initial de la filiére. Dans nos essais ol Do = 32 mm,

D = 6,5 mm et @ = 30°, ce domaine s'&tend de 3 x 10_3 VF i 0,36 Ve

Ainsi, pour une vitesse de filage donnée, la vitesse de déformation locale

varie dans un rapport supérieur & 100 au fur et a mesure que le matétiau

progresse dans la zone de déformation.

Dans le cas ol n est approximativement constant dans le domaine
de sollicitation, il peut &tre obtenu par la pente de 1la courbe donnant en
coordonnées logarithmiques les variations de la vitesse de filage en fonc-
tion de la contrainte. De telles courbes sont représentées sur la figure
A.1II.5. pour des essais effectués 3 vitesse de filage constante grice a
la machine de traction pour le matériau seul et pour les matériaux présen-
tant des propbrtions en volume croissantes de billes de verre. Ces courbes
montrent que :

- Dans un domaine de vitesse de filage compris entre 5 et 200 mm/mn

(correspondant & un domaine de vitesses de déformation compris

entre 1.5 x IO--2 et 72 mn-l) le matériau est sensible & la con-

trainte avec une valeur de n constante et égale 3 4,5 environ.

- Le coefficient n n'est pas modifié par la présence de billes de
verre. Cependant, la vitesse de filage apparait d'autant plus
faible que la fraction volumique de particules est plus impor-

. tante.

Ces résultats montrent que, de méme que pour les essais de poingonnement,

la vitesse de déformation globale s'&crit :

ég(p) = f(p)e
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Relations entre la vitesse de filage et la contrainte pour le matédriau

de simulation présentant des proportions variables de billes de verre.
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ol f(p) = K(o) = VF(O) $(C, U, n) 0 (A.I1L.6.)

v, (p)
La figure A.III.3 représente les variations de la quantité s(p) = Y. (o)
F

en fonction de la fraction volumique p de particules.
DISCUSSION

Les résultats des études de filage et de poingonnement montrent
que le mélange vaseline-paraffine est semsible a la contrainte avec des
valeurs de n comprises entre 4,5 et 5,5 dans un domaine de vitesse de
déformation compris entre lO_Zmn-I et 1021.‘11'11.-l environ. De plus, ce coeffi-
cientn'est pas modifié par la présence des billes de verre, la vitesse de
sollicitation en revanche &tant diminuée au fur et 3 mesure que leur frac-
tion volumique augmente comme le montrent les courbes de la figure A.III.3.
Ces courbes mettent en évidence des variations assez différentes pour les
fonctions r(p) et s(p) : cependant, elles ne traduisent 1'influence de la
proportion des particules sur la vitesse de déformation que dans la mesure
ol les quantités £ et ¢ sont indépendantes du matériau , c'est 3 dire dans

ce cas de la fraction volumique de billes de verre.

- Dans les essais de poingonnement, 2 caractérise 1'étendue de la
zone affectée par la déformation sous le poingon . Bien que cette zone n'ait
_pas été mesur@e expérimentalement, les essais effectués montrent une augmen-
tation de 1'&tendue de celle-ci avec la proportion p de particules liée a
1'augmentation de la viscosité du matériau. Si on suppose une variation li-

néaire, L (p) s'écrit :
2(p) = £(0) (1 + yp) (A.III1.7.)

La fonction £(p) prend alors la forme :

£(p) = r(p) (1 + yp)© (A.1I1.8.)

ou en passant aux logarithmes :

9

Log f(p) = Log r(p) + n Log (1 + yp) (A.II1.9.)
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En supposant yp petit, on obtient :

Log f(p) ~ Log r(p) + nyp (A.II1.10.

La courbe donnant les variations de la fonction f(p) apparait donc décalée
de la courbe expérimentale r(p) d'une quantité d'autant plus grande que la
fraction volumique de billes de verre est plus importante; La figure A.III.6.
illustre la correction & apporter 3 r(p) pour obtenir f(p) en supposant seu-
lement une augmentation de 3 7 de 1'&tendue de la zone affectée par la dé-

formation par fraction de 10 % de la proportion des particules.

-~ Dans les essais de filage, la fonction ¢ dépend du coefficient
de frottement du matériau sur l'outillage et sa variation est mise en &vi-
dence sur les courbes de la figuré A.II1.4.C'est une fonction fortement dé-
croissante de u et pour étudier son influence sur la courbe expérimentale
s(p), nous allons examiner les conditions expérimentales dans lesquelles sont
effectués les essais. Le filage est réalisé a vitesse constante par 1l'inter-
médiaire d'un piston solidaire de la cellule de mesure de charge .. Deux
paramétres interviennment alors : le frottement du piston sur les parois du
conteneur (qui n'est pas pris.en compte dans la fonction ¢ ) qui est indé-
pendant du matériau, mais dont l'effet considéré comme négligeable est re-
lativement d'autant plus important que la force nécessaire au filage est
plus faible, et celui du matériau sur 1l’ensemble de 1'outillage, caracté-
risé par ¥ , qui est d'autant plus grand que le matériau adhére davantage
aux parois, c'est 3 dire qu'il contient une proportion plusipetite de billes
de verre. Dans ces conditions, et compte tenu de la figure A.III.4., la
quantité ié%sgl est inférieure & 1'unité et décroit au fur et i mesure
que p augmente . La fonction f(p) doit donc se situer en-dessous de la
courbe expérimentale s(p) et la figure A.III.6. illustre qualitativement

la correction qui doit @tre apportée 3 s(p) pour obtenir f(p).

Ainsi, les essais effectués en filage et poingonnement permeﬁtent
d'obtenir une estimation des variations de la fonction f£(p) : en effet, les
valeurs réelles se situent certainement entre les valeurs expérimentales
obtenues par poingonnement d'une part et celles déduites des essais de fi-
lage d'autre part. La figure A.II1.6. représente en coordonnées semi-loga-
rithmiques 1'évolution probable de f(p) en fonction de la fraction volumi-

que de particules.
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Variation probable de la fonction f (p) en fonction de p déduite

des courbes expérimentales.
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ANNEXE IV

DETERMINATION DU COEFFICIENT N DE SENSIBILITE DE LA VITESSE
A LA CONTRAINTE DANS LES MATERIAUX SUPERPLASTIQUES

Le coefficient n qui mesure la sensibilité de la vitesse de défor-
mation 3 la contrainte d'é&coulement ou plutdt son inverse m est considéré, au
méme titre que l'allongement & la rupture, comme une caractéristique essentielle
du comportement superplastique. Il n'est pas étonnant dans ces conditions qu'un
certain nombre d'articles ait &té consacré 3 sa détermination. Trois méthodes

essentielles permettent d'atteindre ce coefficient :

- la méthode des sauts de vitesse;

- 1a méthode fondée sur la comparaison des contraintes d'écoulement
lors d'essais de traction sur plusieurs &chantillons i différentes
vitesses de déformation;

- la méthode de relaxation.

|. METHODE DES SAUTS DE VITESSE

La figure A.IV.1. est une représentation schématique d'un essai type
utilisé pour la détermination du coefficient m. Une &prouvette est déformée 3
une vitesse v, jusqu'a ce qu'un régime permanent soit atteint; la vitesse est
alors augmentée instantanément d'un facteur 2 ou 2,5 soit'y2 , puis diminuée
3 nouveau jusqu'd VI .Cette procédure peut €tre répétée soit 3 des taux de dé-
formation différents : on &tudie alors 1'évolution du coefficient m pour une
vitesse donnée en fonction de la déformation, soit pour des vitesses différen-
tes permettant aussi d'atteindre la variation de ce coefficient en fonction de
la vitesse. Une variante de cette méthode consiste i effectuer des sauts de

vitesses de déformation (soit dans 1'exemple de la figure él’ éz, el).

Cinq méthodes ont &té proposées pour déduire de cette courbe la va-

leur du coefficient m :
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METHODE 1

Cette méthode due 3 BACKOFEN /1/ consiste 3 extrapoler la courbe
obtenue 3 vitesse V] jusqu'a un point C, de telle sorte que les dé&formations
en C et F (correspondant 3 la charge maximale 3 la vitesse VZ) soient égales.

Le coefficient m est calculé en utilisant 1'&quation :

Log P_/P
m, = F_C ol P_ et P_ représentent les charges en
1~ Log V,/V, F c P &
F et C respectivement.

METHODE II :

Cette deuxiéme méthode a &té proposée par NAZIRI /2/ et MORRISON
/3, 4/ : elle consiste i comparer les points correspondant 3 la charge ma-

ximale pour les vitesses Vl et V2 :

~ Log GF/OA
Log eF/ €s

METHODE III

/5/

-~

La courbe 3 vitesse VZ(Vl) est extrapolée jusqu'au point E(I).

m est calculé par l'expression :

Log PE/PB Log PG/PI

my = 535—75777 ISE—V;7V;-- pour le saut décroissant

METHODE IV : /5/

La ¥aleur de m peut étre calculée en utilisant les valeurs de la

charge immédiatement avant et aprés la charge.

o Log PD/PB Log EG/PH
4  Log vz/v] Log V'Q/vl

METHODE V :

Cette derniére méthode a &té proposée récemment par ARIELI et

ROSEN /6/. Elle consiste 3 calculer la contrainte et la vitesse de
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CHARGE
1

TEMPS

Représentation schématique d'un essai type utilisé pour la détermination
du coefficientmde sensibilité de la contrainte a la vitesse de défor-

mation par la méthode des sauts de vitesses.
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déformation pour différents points pris au hasard sur la courbe charge-
déplacement. La pente de la courbe Logo ~ Log € ainéi déterminée donne la
valeur du coefficient m soit m .
HEDWORTH et STOWELL /5/ , NUTTALL /7/, ARIELI et ROSEN 16/,

EDINGION, MELTON et CUTLER /8/, ont comparé les valeurs de m obtenues par
ces différentes méthodes. Les conclusions de ces auteurs apparaissent plus
ou moins contradictoires, mais les résultats montrent néanmoins que la va-
leur du coefficient m dépend de la méthode utilisée pour sa détermination
et de la fagon dont sont conduits les essais. En effet, il apparait que

toutes ces méthodes souffrent d'un ou plusieurs des inconvénients suivants :

- Comparaison de contraintes pour des taux de déformation diffé-
rents donc des structures différentes (cf. paragraphe II1.2,) (mé-
thode II et V).

- Nécessité d'extrapolations conduisant & des résultats différents
suivant 1'évolution croissante ou décroissante de la courbe

charge-déplacement (I,III).

- Valeurs de m incohérentes suivant la nature du saut de vitesses

(I,11) et son amplitude croissante (1,1II) ou décrdissantev(III,IV)/6/.

- Localisation trés imprécise du point obtenu immédiatement aprés le

saut, lie 3 1'élasticité du dispositif de traction (IV).

Compte tenu de ces inconvénients et de la dispersion des résultats qui ..
eri vésulte, cette méthode de sauts de vitesse n'a pas &té utilisée pour

la détermination du coefficient m dans le domaine supefplastique.

2. COURBE CONTRAINTE - VITESSE DE DEFORMATION

Cette méthode de mesure du coefficient m consiste & déterminer
expérimentalement la courbe contrainte-vitesse de déformation et & en cal-
culer la pente pour chacune des vitesses. Elle dépend donc de la validité
de la courbe Log o - Log ¢ . La méthode V exposée précédemment permet cette
détermination. Cependant, en général, la courbe est obtenue en déformant
plugsieurs &chantillons 3 des vitesses de déformation différentes et pour
lesquels la courbe contrainte-déformation est déterminée. Deux cas peuvent

alors étre envisagés :
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- la contrainte demeure constante au cours de la déformation.

- la contrainte varie.

Dans le premier cas, on peut supposer que la structure du maté-
riau n'évolue pas; la courbe contrainte-vitesse de déformation est alors
obtenue en associant d chaque vitesse de déformation la contrainte corres-
pondant 3 un taux de déformation quelconque : la valeur de m est alors in-

dépendante de la déformation.

Dans le second cas, le probléme est beaucoup plus compliqué : la
structure évolue au cours de la déformation et influence la contrainte
d'écoulement’ (cf.paragraphe I1I1.2.4)0n peut alors tracer différentes courbes
Log o - Log & pour différents taux de déformation comme le font la plupart
des auteurs. Nous avons représenté sur la figure A.IV.2. pour différentes
déformations les courbes Log ¢ - Log € obtenues d partir d'essais de trac-
tion effectués sur 1'alliage B 3@ 600°C et dont les caractéristiques sont
reportées dans le tableau II.l. On remarque que les valeurs de m déduites
de la pente de ces courbes dépendent de e . De plus, celles qui sont obte-
nues 3 partir d'une des courbes n'ont pas de sens, car pour chacun des points
la structure du matériau est nécessairement différente (bien que les dé&for-
mations soient identiques). Cependant, pour des taux de déformation faibles,
on peut supposer que quelle que soit la vitesse de déformation la structure
du matériau n'a pas encore &volué et qu'elle correspond & la structure ini-
tiale. Sur la figure A.IV.2 est reportde également la courbe Log o - Log €
correspohdant au point oii la charge passe par un maximum lors de 1l'essai de
traction, pour une déformation de 5 % environ. La pente de cette courbe est
égale 3 0,5, ce qui conduit & une valeur du coefficient n &gale & 2. La fi-
gure A.IV.3. représente les courbes Log ¢ - Log ¢ obtenues de cette fagon
pour chacun des alliages. La valeur de n est aussi égale 3 2 pour les alli-
ages A et C et & 2,5 pour 1'alliage D. Il faut remarquer que ces valeurs sont
obtenues sur des alliages 3 structures non équiaxes puisque déformées seu-

lement de quelques pourcents.

- METHODE DE RELAXATION

-

Cette méthode consiste 3 mesurer la relaxation de la charge appli-

quée 3 une éprouvette de traction pour une vitesse de déformation donnée
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Alliage B
o €-.05 n:-2
o €-.2° n-25
o €-.4 n:-33

Fig. A.IV.2.

Variations de la contrainte en fonction de la vitesse de déformation

pour 1'alliage B déformé a 600°C jusqu'd différents taux de défor-
mation. Les différentes valeurs obtenues pour le coefficient n

sont le résultat de la comparaison de structures différentes.




A.IV.9.

100

MPa

10°° €o mn' 9

Fig. A.IV.3.

Variations de la contrainte en fonction de la vitesse de déformation
pour les alliages A, B, C, D déformés dans le domaine superplastique.
La contrainte correspond au maximum de la courbe contrainte-défor-

mation.
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lorsque la traverse de la machine est brutalement arrétée /9,10/. La dé-
formation &lastique de 1'échantillon et de la machine est alors compensée

par la déformation plastique dans 1'éprouvette , de sorte que :

6=-Eé (A.IV.].)

oli E est le module d'YOUNG effectif de l'ensemble &chantillon-machine.
Pour un matériau superplastique sensible 3 la vitesse et pour lequel la
structure reste constante,

dLno = mdLné (A.1IV.2.)

L'équation A.IV.l. devient

dLn(-0)

% dLogo = ndLno (A.IV.3.)

La valeur du coefficient n apparait alors comme la pente de la
courbe donnant la vitesse de relaxation (-0) en fonction de la contrainte o
en échelle logarithmique. La validité de cette détermination repose sur le
fait que la structure reste approximativement constante au cours de l'essai
étant donné les tr&s faibles déformations mises en jeu. De plus, il a &té
montré que, lorsque la déformation est interrompue, la structure continue
a grossir, mais 3 une vitesse beaucoup plus faible que pendant la déforma-
tion /11/.

La figure A.IV.4a. est un exemple type de relaxation obtenue sur
1'alliage B aprés déformation de 3 7 & 600°C & une vitesse de déformation
-2

de 10

Des valeurs identiques ont &té obtenues sur 1'alliage A et sur 1'alliage C

mn-l. La valeur de n qui s'en déduit (Fig.A.IV.4b.) est &galed 2.

avec une erreur de z 0,1. En revanche, la valeur de n apparait plus &levée
(voisine de 2,5 3 2,6) pour 1'alliage D. Ces ré&sultats sont tout i fait en

accord avec ceux obtenus précédemment par la pente des courbes o=€ .

Des essais de relaxation ont été effectués sur les différents -
alliages aprés des taux de déformation variables (3,5, 10, 20, 30, 40 7) &
600°C 3 une vitesse de déformation de lorzmn-l. I1 apparait alors qu'aux

erreurs expérimentales prés, la valeur du coefficient n reste constante au
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Fig. A.IV.4.

a) Courbe de relaxation de contrainte obtenue sur 1'alliage B aprés

déformation de 3 Z & 600°C 3 une vitesse de déformation de

10 2mm .

b) Evolution de la vitesse de relaxation en fonction de 1la contrainte

en coordonnées logarithmiques.
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cours de la déformation, voisine de 2 pour les alliages A, B, C, voisine
de 2,5 pour 1'alliage D : elle est donc indépendante de 1'Etat structural

du matériau, qu'il soit & phases a allongées ou approximativement &quiaxes.
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ANNEXE V

GROSSISSEMENT DES GRAINS DANS LES LAITONS a/8

1. INTRODUCTION

L'étude du grossissement des grains dans les métaux purs et les
alliages monophasés a fait 1'objet de nombreux travaux. Généralement, la

cinétique de croissance des grains est exprimée au moyen de la relation

proposée par BECK et al /1/

1/p _ LI/P

L .
1

- Kt . A.V.l.

ol L. est la taille initiale des gralns et L est la taille des grains
aprés un recuit isotherme de durée t. K est une fonction de la temp&rature
de la forme K = K exp - i% ol Q est 1'énergie d'activation apparente de
croissance des grains. Lorsque L peut &tre considérée comme négligeable,

cette relation devient :

Q
L= (Kt)p = Kg exp (- p i%)tp ‘ A.V.2.

Le coefficient p a généralement &té trouvé voisin de %-pour la
plupart des matériaux et en particulier pour 1l'alliage superplastique
Sn-+1% Bi /2/.

Dans le cas des alliages biphasés, les &tudes ont essentiellement
porté sur la cinétique de croissance de préeipités lorsque ceux-ci sont en
proportion volumique relativement faible par rapport 3 la matrice. Des lois
du type précédent ont alors &té trouvées avec cependant des valeurs diffé-

rentes pour le coefficient p suivant le mécanisme qui contrdle la croissance /3/.

1 - - . . - .
P= 2 attribué 3 un mécanisme de grossissement controlé par une réaction

d'interface précipité-matrice /4,5/.
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p = %- pour une diffusion en volume dans 1'une ou 1'autre phase /4,5/.
p = % pour une diffusion le long des joints de grains de la matrice /6,7/.

Trés peu d'études ont été réalisées dans le cas d'alliages bi-
phasés dont les phases sont en proportions approximativement &gales. Une
étude partielle réalisée sur un laiton 60/40 a cependant montré qu'une loi
du type précédent avec p = %— rend compte du grossissement des grains sans
toutefois distinguer les deux phases /8/. Nous nous proposons donc d'appor-
ter un complément 3 cette &tude d'une part par l'influence de la proportion
des phases et d'autre part par la détermination de 1'énergie d'activation
apparente du phénoméne. Cependant il faut remarquer qu'elle a &té effectuée
sur des structures non &quiaxes dont le facteur de forme peut &voluer au
cours du recuit. Elle ne constitue donc pas une étude fondamentale de la
cinétique de croissance des grains dans les alliages biphasés; simplement
elle doit permettre de préciser les &volutions en vue d'une comparaison

ultérieure avec les cinétiques mesurées au cours de la déformation.

Les mesures de taillesde graimsont &té effectues aprés polissage
sur des coupes perpendiculaires & 1'axe des échantillons par la méthode
des interceptions linéaires décrite en annexe II. Aprés recuit, les &chan-
tillons sont trempés 3 l'eau afin d'&viter tout phénoméne de précipitation

au refroidissement. Les cinétiques de grossissement ont &té essentiellement

|

' mesurdes sur chacun des alliages 3@ 600°C (correspondant i la température des |

essais de déformation) ainsi qu'd 500, 550, 650 et 700°C pour l'alliage C
en vue d'une &tude directe de 1l'influence de la proportion des phases. De
plus, des recuits d'une heure a différentes températures ont &té effectués
sur chaque alliage afin d'estimer 1'&nergie d'activation apparente du gros-—

sissement.

CINETIQUE DE CROISSANCE DES GRAINS A 600°C

Cette cinétique a &té déterminée sur chacun des alliages et &
titre d'exemple, les micrographies de la figure A.V.]. montrent cette crois-
sance des grains pour 1'alliage C apré&s recuit 3 600°C de 60, 180, 400 et
900 minutes. On notera la présence de macles dans la phase o qui apparait

en clair sur les micrographies.




400 mn 900 mn 40um

Fig. A.V.I.

Micrographies obtenues sur une coupe transversale d'échantillons

d'alliage B aprés différents temps de recuit.
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Les figures A.V.2., 3, 4 et 5 représentent les variations en
coordonnées logarithmiques des tailles de grains L et Lgen fonction du
temps de recuit & 600°C pour les différents alliages. La pente des courbes
obtenues apparait proche de 0,25 pour les grains de la phase présentant
la plus grande fraction volumique, qu'elle soit a ou B ; elle apparait
légérement plus forte, comprise entre 0,25 et 0,30 pour les grains de la
phase minoritaire. Ce résultat semble en contradiction avec la courbe pré-
sentée en annexe II et qui donne 1'&volution du rapport EE = k(a) en fonc-
tion de la fraction volumique de phase a . Cependant, cette courbe a &té
tracée essentiellement pour des temps de recuit courts caractéristiques de
la plupart des essais de traction et il n'est pas impossible qu'elle soit
légérement modifiée pour des temps de recuits plus importants d'environ
16 heures. Deux hypothéses peuvent &tre avancées pour expliquer la crois-

sance plus rapide des grains de la phase minoritaire:

- La premiére tient i 1'évolution du facteur de forme de celle-ci
au cours du recuit. NICHOLS et al /9/ ont calculé la cinétique d'&volution
de quelques formes simples parmi lesquelles le cylindre infiniment long.
Ils ont aussi montré qu'une perturbation sinusoidale des génératrices du
cylindre s'amplifie au cours du temps conduisant au morcellement de celui-ci
pour peu que la longueur d'onde de ces oscillations soit supérieure 3 la
circonférence du cylindre. Il en résulte alors sur une coupe transversale
une taille apparente plus grande que celle qui serait mesurée & facteur de
forme constant et d'autant plus que la sphéroidisation progresse. Il faut
remarquer que selon la théorie développée par NICHOLS, ce phé&noméne évolue
exponentiellement dans le temps et qu'il ne peut & lui seul expliquer le
passage 3 l'état équiaxe observé au cours de la déformation pendant le

régime transitoire. Il se superpose simplement & 1'effet de la déformation.

- La deuxiéme hypothése tient au fait que la loi de grossissement

ot s . . L. PP < 1 .
de précipités sans interaction a généralement €té trouvée en t /3 : il est
. . . . 1/4
alors possible d'envisager un passage progressif d'ume loi en t / pour
. 1/3

les fortes fractions volumiques & une loi en t lorsque la fraction vo-
lumique de la phase considérée décroit. Cette hypoth&se apparait justifige
‘dans la mesure ol le coefficient n apparait d'autant plus proche de 1/2

que la fraction volumique est plus faible.
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Fig. A.V.2.

Cinétique de croissance des grains @ et B pour 1'alliage A recuit 3 600°C.
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Fig. A.V.3.

Cinétique de croissance des grains o et B pour l'alliage B recuit 3 600°C.
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1000

A.V.7.

Cindtique de croissance des grains o et B pour l'alliage C recuit a 600°C.
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Cinétique de croissance des grains o et B pour 1'alliage D recuit & 600°C.
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3.

CINETIQUE DE CROISSANCE DES GRAINS POUR L'ALLIAGE C RECUIT A DIFFERENTES

TEMPERATURES

Les cinétiques de croissance précédentes ont &té& obtenues a
température constante pour des alliages de concentrations en zinc diffé--
rentes conduisant aussi 3 des fractions volumiques de phases variables.

Une variation analogue de la proportion des phases peut &tre réalisée sur
un alliage de composition donnée en effectuant des recuits a différentes
températures. Ainsi, pour 1'alliage C, des recuits a 500, 550, 600, 650

et 700°C conduisent i des fractions volumiques de phases a respectivement
égales 3 0,83 , 0,75, 0,63, 0,56 et 0,52. Avec cet alliage, la phase o reste

donc la phase prédominante dans ce domaine de températures.

La figure A.V.6. représente les variations en coordonnées loga-
rithmiques de la taille des grains de la phase a en fonction du temps de
recuit 3 ces différentes températures. Les courbes obtenues sont approxima-
tivement paralléles avec une pente égale a 0,25, ce qui confirme les résul-

tats précédents pour la phase prédominante.

La figure A.V.7. représente les variations analogues pour la
phase B . Pour toutes ces températures, la phase B est minoritaire et la
pentes des différentes courbes apparait proche de 0,25 avec une tendance

toutefois & des valeurs plus é&levées comprises entre 0,25 et 0,30. Cependant,

dans ce cas la différence apparait moins nettement que précédemment.

INFLUENCE DE LA TEMPERATURE SUR LE GROSSISSEMENT DES GRAINS

Les figures A.V.6. et A.V.7. mettent trés nettement en évidence
1'influence de la température de recuit sur le grossissement des grains.
Pour un méme temps de recuit, la taille des grains est d'antant plus grande .
que la température est plus &levée. Cette évolution se traduit par une éner-—
gie d'activation apparente Q_, qui peut &tre déterminée 3 partir de la droite
d'ARRHENIUS log L = fc%) . La pente de cette droite vaut'aan (relation
A.V.2.) ol p est l'exposant du temps dans la loi L = (xT)P .

Cependant, dans le cas des laitons, une augmentation Je température
s'accomnagne également d'une variation de la proportion relative des deux

phases. Ainsi, @ partir des figures A.V.6., et A.V.7., il est possible de
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Fig. A.V.6.

Cinétique de croissance des grains o pour l'alliage C recuit & diffé-

rentes températures.
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Fig. A.V.7.

Cinétique de croissance des grainsB pour 1l'alliage C recuit i diffé-

rentes températures.
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tracer des courbes donnant 1'&volution du logarithme de la taille des grains
de chaque phase en fonction de 1'inverse de la temp&rature (figure A.V.8.).
Ces courbes conduisent pour la croissance des grains a3 une énergie d'acti-
vation apparente &gale & 65 KJ.mole—l.K_] et pour celle des grains de la
phase B 3 une valeur de 174 I(J.mole—].K-l en prenant pour p une valeur
moyenne égale a 0,25 dans chacun des cas. Ces valeurs trés différentes ne
peuvent &tre significatives d'un mécanisme de croissance de grains.De plus,

elles correspondent 3 des fractions volumiques différentes de phase © .

La détermination correcte de 1'énergie d'activation nécessite de
comparer les tailles de grains sur différents alliages recuits pendant un
temps donné i des températures conduisant 3 la méme proportion des phases.
Une telle &tude n'a pas été effectude; cependant, il est possible d'obtenir
une estimation de cette énergie d'activation de la maniére suivante :
un recuit d'une heure i 700°C sur l'alliage C conduit 3 une proportion de
phase voisine de 0,5 et dans ces conditions, la taille L, apparait égale 2
LB conformément aux résultats de la figure A.IL.2 présentée en annexe II.
Pour des températures plus basses, la taille L, est supérieure d la taille LB
et ce, d'autant plus que la température est plus faible; il est alors possi-
ble d'estimer la taille L, (= LB) 3 ces températures‘pour une fraction volu-
mique de phase &gale 3 0,5 en prenant la moyenne arithmétique des tailles

réelles Ld et LB données par les courbes de la figure A.V.8. L'énergie d'ac-

tivation déduite de la pente de cette courbe est alors &gale a 110 KJ.mole—l.K'

Cette valeur apparait trés proche de 1'énergie d'activation qui a été déter-
minée pour la déformation superplastique . Il semble donc que ce soit éga-
lement la diffusion en volume du cuivre et du zinc dans la phase 8 qui con-

tr6le les mécanismes de croissance des grains dans les laitons biphasés.
CONCLUSION

L'étude présenté a permis de déterminer les cinétiques de crois-
sance des grains des différents alliages en vue d'une comparaison avec celles
qui sont observées au cours de la déformation superplastique. Cette crois-
sance suit une loi en tll4 pour la phase prédominante alors que 1'exposant
apparait légérement plus &levé pour la phase minoritaire. Cependant, des
réserves doivent &tre émises quant aux conclusions de ces observations &tant
donné le caractére non équiaxe des structures dont le facteur de forme peut

évoluer au cours du recuit.
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Fig. A.V.8.

Détermination de 1'énergie d'activation apparente pour le grossis-—
sement des grains. Cas de 1'alliage C recuit une heure a différentes
températures. La courbe pour L est obtenue en faisant pour chaque

température la moyenne arithmétique des tailles L et Lg.
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L'énergie d'activation apparente détermin&e A proportion de phase
constante est approximativement &gale 3 l'énergie d'auto-diffusion dans la
phase B . Cette phase semble donc contrdler le grossissement des grains
comme elle contrdle la déformation dans le domaine superplastique. Cepen-
dant, ces résultats n'apparaissent pas suffisants pour préciser le mécanisme
de grossissement des grains dans les systémes biphasés lorsque les phases sont

en proportions approximativement é&gales.
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