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INTRODUCTION

1

Parmi les matériaux hexagonaux, il en existe trois qui ont
la particularité d'appartenir au méme groupe IVA de la clas-
sification périodique des éléments et de posséder des valeurs-
de rapport c/a trés voisines, ce sont le Titane, le Zirconium

et le Hafnium.

Si leurs modes d'élaboration et leurs propriétés chimiques
sont trés voisines, leurs destinées métallurgiques se sont sépa-

rées du fait de deux caractéristiques spécifiques :

- Le titane est trés utilisé en aéronautique (en particulier
dans les moteurs) pour sa faible densité (4,5 g/cm®) laquelle est

associée i une résistance mécanique élevée.

- L'emploi du Zirconium et surtout de ses alliages comme
éléments de gainage des combustibles nucléaires constitue au~
jourd'hui une réalité industrielle bien établie, de par sa faible
section de capture pour les neutrons thermiques (0,18 Barn) ce
qui le situe trés en—dessous de l'acier inoxydable (2,8 Barn), son
principal concurrent comme matériau de structure des réacteurs

nucléaires.



- Le Hafnium, élément 4 la fois lourd et opaque aux
neutrons, est un sous—produit de l'industrie du Zirconium ;

son prix de revient élevé limite fortement ses applicatioms.

Mais les exigences des industries productrices d'énergie
rapprochent & nouveau ces métaux; et en particulier, leur
propriété commune de résistance & la corrosion dans les milieux
les plus divers, leur ouvre la porte de l'industrie des échan-
geurs réfrigérants et d'autres éléments d'appareillage, en
particulier quand les liquides véhiculés sont aggressifs.
Cependant, ces applications comportent un revers : car pour
fabriquer ces piéces, il faut en effet, les mettre en forme au
prix de déformations parfois trés sévéres. Aussi, aprés de nom-
breux essais utilisant les techniques les plus diverses nées de
1l'expérience de 1'homme de 1l'art pour améliorer la "formabilité"
de ces matériaux en feuilles, force fut de reconnaltre que, se-
lon sa qualité, le Titane s'adapte différemment 3 la déformation
et qu'il se comporte de facon inhabituelle (par rapport aux ma-
tériaux généralement utilisés par les emboutisseurs) avec la

température.

Le Zirconium a, quant & lui, résisté aux efforts conjugués
de 1'amélioration de la technicité et du savoir-faire de l'em

boutisseur.

Deux problémes essentiels se posent alors :

- Quels sont les paramétres qui régissent les lois de la
mise en forme des matériaux hexagonaux et quels critéres per-

mettent de préjuger de leur aptitude au formage.

- Quels sont les phénoménes qui peuvent expliquer les grandes

différences de comportement notées entre ces trois matériaux, si

"proches" par ailleurs.



Nous tentons de répondre, du moins partiellement, & ces
questions en nous aidant éventuellement des différences de
comportement entre Titane et Zirconium et d'apporter des solu-
tions aux problémes de mise en oceuvre lors d'une opération de
formage & partir de tdles. Nous rasseﬁblons dans une premiére
partie de ce travail, tout ce qui est connu et nécessaire comme
bases de notre étude, tant sur les techniques et les modéles

que sur les matériaux eux-mémes.:

Puis, il nous a paru utile de ne pas entreprendre de
mesures inconsidérées des paramétres traditionnels (utilisés
par ailleurs pour les matériaux cubiques faces centrées) sans
adapter eu préalable A notre étude particuliére, les méthodes
de mesure. Ceci est notamment vrai pour les coefficients de
LANKFORD r et d'écrouissage n et pour les essais d'embou-
tissage. Pour ces derniers, une étude préliminaire de la lubri-
fication et des différents types d'essais a notamment été en-—

treprise dans ce but.

A la suite de ce travail, nous étions préts a étudier de
facon plus précise les différences de comportement entre Titane
et Zirconium. Afin de ne pas nous perdre en conjectures, nous
avons fixé au préalable, un certain nombre de paramétres. Par
exemple, nous avons choisi des tdles de méme qualité (T35 pour
le Titane et Qualité Nucléaire pour le Zirconium). Ces matériaux
possédent en effet des teneurs en impuretés comparables . De
plus, un recuit & 600°C pendant une heure leur confére des gros—

seurs de grains similaires.

Ensuite, nous avons étudié la texture et son évolution
durant la déformation, déterminé les paramétres r et n dé-

duits de 1'essai de traction ainsi que les courbes limites de



formage. Ceci a permis de préciser .le rdle des modes d'adap-
tation du métal (glissements ou maclage) de méme que la si-

gnification des critéres conventionnels et rationnels. Enfin,
nous avons comparé les courbes limites théoriques aux courbes

expérimentales.

Ces observations nous ont incité a prédéformer le métal
a basse température et a effectuer une étude systématique de
l'effet de différentes impuretés, qu'elles soient en substi-—

tution (Fe) ou en insertion (0,, N,).

A 1'aide de tous ces résultats expérimentaux, la troisiéme
partie de cet ouvrage a été consacrée 4 la discussion sur les
réponses 4 donner aux deux questions essentielles évoquées ci-
dessus, en précisant les paramétres qui régissent les mécanismes
de la déformation de ces matériaux et en comparant ces matériaux

entre—eux.

Nous avons également étendu les résultats aux matériaux
hexagonaux en général, griace a des compléments d'études effec-
tués sur le Hafnium et aux informations tirées de la bibliogra-

phie.

La seconde partie de la discussion a été axée sur 1'adap-
tation des critéres et des modéles existants aux problémes de
la mise en forme des matériaux hexagonaux. Les modéles et les
critéres en question ont été (et sont) couramment utilisés pour
1'étude des matériaux cubiques & faces centrées, matériaux dont
la symétrie est beaucoup plus élevée que celle des matériaux
hexagonaux. Aussi, ces théories basées sur des modéles simples
(anisotropie constante, coefficient d'écrouissage constant tiré

d'une loi de type LUDWICK) doivent-elles &tre complétées pour



8tre représentatives du comportement des matériaux hexagonaux
(anisotropie variable, lois de comportement complexes et dif-

férentes selon le sens de la contrainte).

En conclusion, nous essayé de tirer de cette étude, un
enseignement utile pour définir une gamme de transformation
permettant d'élaborer des tdles de Zirconium aptes a &tre

embouties.



1ERE PARTIE

PRESENTATION DES RESULTATS
DE LA BIBLIOGRAPHIE

I.A - TEXTURE,

Un solide cristallisé peut &étre considéré comme un agrégat
constitué en partie ou en totalité de domaines monocristallins

(grains séparés par des joints.

Dans un matériau ayant subi un cycle de traitements
mécaniques ou thermiques, la distribution des orientations
des grains n'est pratiquement jamais aléatoire (texture). Les
propriétés physiques macroscopiques d'un tel matériau seront

donc généralement anisotropes.



1.A.1. - APPROCHE EXPERIMENTALE.

Trés couramment utilisées, les méthodes statistiques
pour la détermination d'une texture sont celles qui consis-
_tent A mesurer une propriété moyenne résultant de l'action
simultande d'un grand nombre de grains. La plus utilisée est
1'analyse de la répartition spatiale de la diffraction d'un
rayonnement monochromatique,par un échantillon dont on fait
varier le plan en position de diffraction donc, 1'incidence du

faisceau.

Les résultats expérimentaux concernant les orientations
préférentielles sont pratiquement toujours présentés sous forme
de figures de pSles directes ou inverses. Une figure de pdles
directe est la distribution de la densité de pdles d'une famille
{hk2} dans toutes les directions de 1'&chantillon, tracées
en courbes d'isodensité en projection stéréographique, le plan

de 1'échantillon &tant généralement pris comme plan de projectiom.

Mis 3 part le cas des textures trd@s accusées, la recherche
des orientations idéales, correspondant aux maximums des figures

de pdles est souvent délicate et parfois subjective.

Le seul moyen de décrire sans ambiguité la texture cris-
tallographique d'un &chantillon est de déterminer la fraction
volumique de cristaux ayant l'orientation g , soit & unme
constante de normalisation pré&s, la fonction F(g) , que nous
appellerons Fonction de Distribution des Orientations Cristallines
(FDO ). Cette notion de fonction de distribution a &té intro-
duite pour définir la probabilité qu'a un grain, d'avoir

l'orientation g 3 dg prés.

L'exposé détaillé du calcul de cette fonction fait 1'objet

de 1'appendice I.



I.A.2. - CONSEQUENCE SUR LES PROPRIETES.

La présence d'une anisotropie structurale dans unmatériau,
et en particulier, la présence d'une texture entraine i des
degrés divers une anisotropie de la plupart des propriétés

physiques et mécaniques du solide polycristallin [l] .

Dans les matériaux de.réséau cubique, la résistivité élec-
trique est pratiquement isotrope, mais cen'est pas.le cas dans les
matériaux de structure hexagonale. Il en est de méme de la
susceptibilité magnétique, et plus généralement, de toutes
les propriétés physiques représentables par un tenseur

symétrique de rang 2 .

L'anisotropie des propriétés mécaniques d'une tdle est
matérialisée par la variation dans le plan de la tdle des
caractéristiques mécaniques : module d'élasticité, limite

d'élasticité, coefficient d'&crouissage, ductilité.

Cette anisotropie modifie plus généralement toutes les

propriétés liées a ces caractéristiques mécaniques.

Une texture nalt d&s la solidification du lingot, les
déformations la modifient progressivement et souvent 1'ac-
centuent ; la recristallisation primaire ou secondaire la
modifie également. -

Enfin, une connaissance précise de la texture du matériau,
permet de formuler des hypothéses claires quant aux différents
systémes de glissement ou d'accommodation possibles selon 1'axe

de la contrainte imposée au matériau et de fournir des rensei-

gnements précieux sur son comportement ultérieur.



I;B. - COEFFICIENT D'ANISOTROPIE,

La texture peut se traduire par une augmentation de la résis-
tance 3 1a déformation suivant une direction donnée. L'anisotropie
résultant, se manifeste de manire simple lors de la traction uni-

axiale dumatériau.

Lorsqu'un matériau est parfaitement isotrope, les
déformations en traction : €, (longueur); €, (largeur) ;

€, (épaisseur) ; se répartissent ainsi :
€, =~ 2g, = - 2g,

Or, ces &galités ne sont que rarement respectées. Pour

un alliage léger, par exemple :

€, = - 2,86, = ~1,53¢; . Les résultats

expérimentaux peuvent varier considérablement.

L'aptitude du métal 3 présenter, sous l'effet d'un
effort de traction, une contraction de la largeur plutdt
que de l'épaisseur (effet directement 1ié& 3 1'anisotropie
du métal), s'apprécie i l'aide d'un coefficient appelé
"coefficient d'anisotropie' défini par [2] :

de,

r = ——
de,

De par sa définition, ce coefficient dépend du sens de

prélévement de 1l'éprouvette.
Pour les matériaux i symétrie cubique, on calcule un
coefficient r moyen a partir d'essais effectués sur. :

des barreaux prélevés dans . le sens de laminage,
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Définition des repénes Lits
a £'Gprouvette et a La tile [16]



11

i 45° de cette direction et dans le sens perpendiculaire :

r09+ 21'450 + ]’.'900

r = A

La résistance i la déformation dans le sens de 1'épais-

seur est d'autant plus &levée que r est plus fort.

Le chemin de déformation en traction uniaxiale peut donc -

s'écrire (en tenant compte de la conservation du volume) :

Pour tout autre chemin de déformation, la description
du comportement anisotrope du matériau devient plus complexe.
Hill [3 ] propose 1l'utilisation de six coefficients intervenant

dans le calcul de la contrainte &quivalente sous la forme :

2 _ 2 2 2
o, = F(0,,= 033)° + G(0y3= 0y; )" + H(O)) = Ty, )

+2L0,3 2 + 2Q0%, + 2P0y,% .

L'introduction de ces coefficients permet de rendre

compte des distorsions de la surface de charge (0‘e = CSte)

dues i l'anisotropie du matériau.

Le coefficient d'anisotropie introduit précédemment

devient pour une traction dans le sens de laminage :

roo = 23 et dans le sens travers: r = '% .

G 90°

A partir des mesures expérimentales de Tge et r on

90°
peut donc déterminer les coefficients F, G et H.

Ainsi si s =
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= 5 =1
F l+r G 1+r H 1+r 0°

1l
v
<
]
(¢}
(2]

n
a]

i condition que la contrainte &quivalente soit égale 3 la

contrainte de traction dans un essai uniaxial.

Le coefficient mesuréd dans une traction uniaxiale & 45°
peut apporter des informations supplémentaires pour la déter-
mination d'autres coefficients. Cependant, lors de cette.
traction, le repédre principal des contraintes, ne correspond
plus au repére principal d'anisotropie comme dans les deux

cas précédents (fig.I.1) .

En recalculant dans ce systéme d'axe les contraintes

appliquées
o =0, cos’y+oO sin®y = 0.5 o
XX 11 22 * 11
o__ =0y sin?P + g,, cos®Y = 0.5 oy,
yy
o = (=0, +0,,)sinY cosy = 0.5 op,

Xy

on détermine les déformations principales

= 2 o200 o .
de,, de__cas‘y + d€nyln ] 2d€xyslnw cosy
de = de  sin?Y + de_ cos?Y + 2de__siny cos
22 *x ] vy ] Xy LU 17
de., = (- de_+ de sinPcosyP + de cos?y sin?
i2 ( <X yy) Ycosy xy( 1 Y

ce qui donne pour Y = 45°

de,, = [0.256 + 0.25F + 0.5P ] 0, dA
de,, = [0.256 + 0.25F - 0.5 ] o;; dA
de,, = O
de,, - 9 _ .
et - o _GHF=2P _ 2P(l+r) = (I+s)
45 dey, =2(F+G) 2(1+s)

ol dA est une constante de proportionalité.
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La connaissance du coefficient r,se permet donc
de déterminer le coefficient principal d'anisotropie en

cisaillement P .

Ce qui vient d'&@tre fait pour un angle particulier
peut tre généralisé 3 un angle quelconque Y et-il-est
possible de déterminer un coefficient d'anisotropie. pour
n'importe quelle direction faisant un angle Y avec la
direction de laminage.

de
r ) = o—

33

Les contraintes sont

: 2
=
Gxx: g,, cos Y

= . 2
ny o, sin P

g __ =-0,, siny cos
Xy 11 Y cosy

et les déformations : (dans le repére d'anisotropie)

de_, = d}\[ﬂ oy (cos?P - sin?Y) + G g, coszlp]
dsyy = d)\|:F O sin?p + H gy, (sin?y - coszlp)]'
dey, = - dA I:G oy, cos?p + F g, sinzw]

dexy =-d\P o, sin Y cos ¥

Les déformations principales deviennent :

de;
i
o 0111 = I:H(COSZUI - sin?Y) + G COSZII)] cos?y + [:F sin?y + H(sinly

- coszw)] siny + 2P sin®Y cos?yP
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de,
LI H(cos?p - sin?P) + G cos2¢ﬂ sin?y + [% sin?y +
dro,,
H(sin?y - coszwi} cos?P - 2P sin?P cos?P

ce qui permet de calculer le coefficient d'anisotropie

4r cos? 2y - [:1+'5'-2I’(1+r):]sin2 2y
2[1 + coszlp + s(1l - cos ZIP)]

r(¥)

2 . 2
2 Tge Tggo COS 2y + T,50 (r0o+r90o) sin“2y

r(Y)

ool = cos2yP) + 1y (1 + cos 2Y)

Ainsi, 3 partir de la connaissance expérimentale des trois
valeurs Tpe » Tyse et Tgge ©n peut en déduire la courbe

r(P) théorique dans le cadre de la théorie de HILL.

Il est important de noter que ces calculs définissent
le coefficient d'anisotropie comme &tant un rapport d'incré-
ments de déformation et que ces derniers sont déterminés ou

mesurés 3 un taux de déformation donné..

Le coefficient d'anisotropie &volue de fagon plus ou
moins importante selon les modifications de texture interve-

nant pendant un essai de déformation.

Cependant, pratiquement dans bien des cas, le calcul
des coefficients d'anisotropie montre qu'en traction simple
le changement de texture modifie peu les valeurs des coef- .

ficients.
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1.C. - DEFORMATION PLASTIQUE.

La déformation plastique est hétérogéne, elle crée
ipso facto des singularités &lastiques, sources de contrain-
tes internes, qui ne sont autres que des ensembles de dislo-
cations qui interagissent avec la sous-structure de défauts
présents dans le cristal. Ces remarques montrent qu'il serait
vain de tenter de donner de la déformation plastique, un

exposé déductif.

1.C.1. - GLISSEMENT.

A 1'échelle microscopique, la déformation plastique est
due dans la plupart des cas, au mouvement des dislocations
par glissement. La facon dont les dislocations se multiplient
et sont freinées ou arrétées par différents obstacles (autres
dislocations, joints de grains, impuretés..), détermine 1'ap-
titude & la déformation plastique du métal et 1l'importance de

1'écrouissage.

Les mécanismes intrinséques du mouvement des disloca-
tions (interactions avec les obstacles) peuvent &tre, soit
des processus "athermiques'" ol la scission critique néces-
saire § dépend peu de la vitesse et de la température [“],
soit des processus thermiquement activés se traduisant par
une scission critique § qui décroit plus ou moins rapidement
quand la température augmente et quand la vitesse de déforma-—-

tion diminue.
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Les principaux mécanismes d'ancrage des dislocations

(interaction élastique 3 courte distance, nuage d'impuretés

autour de la dislocation..) sont thermoactivés.

L'augmentation de la contrainte o(e) au cours de la
déformation plastique, indépendamment des effets diis aux
joints, résulte essentiellement de 1'augmentation de la den-
sité des dislocations dans le réseau et de l'accroissement

de leurs interactions.

Le glissement est caractérisé par un cisaillement du
réseau cristallin, selon un plan et une direction donnés,
qui provoque la translation des atomes d'une distance &qui-

valente 3 un nombre entier de distances interatomiques.

TAYLQR, aprés von MISES Eﬂ considére que pour qu'un
métal polycristallin soit capable de subir une déformation
générale homogéne sans apparition de fissures, au moins cing

systémes de glissements indépendants sont nécessaires.

Les systémes activ@s, lors d'une déformation quelconque,
sont ceux qui présentent les valeurs de-scissions critiques les
plus basses a condition que ces systémes soient orientés de fagon

favorable par rapport i la direction de la contrainte exercée.

Si dans le cas de matériaux cubiques 3 faces centrées,
le probléme de la détermination des modes de déformation est
relativement simple, il n'en est pas de méme pour les maté-
riaux 3 structure hexagonale, pour lesquels les modes défor-
mation sont diversifiés et pour lesquels la multiplicité de

symétrie est moins &levée.
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1.C.2. - MACLAGE.

Dans le cas de matériaux hexagonaux pour lesquels le
nombre de possibilités de glissements est réduit, le maclage

est un mode d'adaptation du métal assez fréquent.

Les atomes subissent une translation par cisaillement
du réseau parallélement au plan de macle et selon une direc-
tion dite de maclage telle que le réseau maclé soit symétri-
que du réseau primitif par rapport au plan de macle appelé
plan miroir ou plan de composition [6]. Le déplacement subi
par chaque atome est ici inférieur & une distance inter-ato-

mique.
Selon la convention de JOHNSEN,les &léments de maclage
sont définis par (fig.I.2) :
- plan de macle K;
- direction de maclage m

- le deuxiéme plan non distordu est K, avant

déformation et K; aprés.

- 1la direction de cisaillement par rapport & K

est mnz et elle se transforme en n; aprés maclage.

- 1le taux de cisaillement S = 2 cotg 2¢ ol 2¢

est l'angle entre les plans K; et K; .

Lorsqu'un métal subit une déformation plastique, les
glissements générent une accumulation de dislocations contre

un obstacle.
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La concentration de contraintes ainsi développée
peut déclancher le processus de formation de macle ainsi que
celui de croissance de macle. Une fois formées, ces macles
peuvent agir en tant que barriéres effectives contre le

glissement des dislocations.

Il existe deux types de macles qui différent par leur

mode de formation :

- les macles de croissance qui se forment au cours

de la recristallisation du métal,

- les macles de déformation (ou macles mécaniques)
pour lesquelles, sous 1'effet d'une contrainte, les atomes de
la partie maclée se sont déplacés parallélement & la direction

de cisaillement.

Le taux de cisaillement au cours du maclage (pour les
hexagonaux) est fonction du rapport €/4 3 on calcule faci-
lement (fig.I.3) que dams le cas od le plan de macle est du

type (1012), ce taux est &gal 3 :
3 - cz/az

STy

Pour c/a = V3 , le taux de cisaillement est nul, en effet,
le plan de maclage fait alors un angle de 45° avec le plan

de base et il constitue un plan de symétrie. Selon que les va-
leurs des rapports c/a sont supérieures ou inférieures & /3,
les cisaillements sont dans des directioms opposées (fig.l.4)

mais’ leurs valeurs restent faibles.

Par analogie avec les mécanismes de glissement, on
affecte 3 chaque systéme de maclage une valeur de scission

critique,. = 1'@nergie nécessaire 3 la formation de macle &tant
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proportionnelle 3 G.S, oi G dé&signe le module de scission.

1.C.3. - METAL POLYCRISTALLIN.

En ce qui concerne la déformation du polycristal, il
est difficile d'assimiler 1'agrégat polycristallin a um
monocristal moyen et de transposer directement les propriétés
du monocristal 3 1'édchelle du polycristal par un simple

calcul de moyenne.

Un grain du polycristal est compl&tement entouré par
ses voisins et les conditions d'accolement entre grains
contigus, sont autant de conditions aux limites qui s'exer-
cent sur un tel grain d'une maniére entiérement différente
de celle que connait le momocristal isolé, directement solli-
cité par un essai de déformation qui laisse libre la plus
grande partie de sa surface extérieure. Physiquement, cela
pose le probléme de l'influence des joints de grains sur la
propagation des défauts 3 1'origine de la déformation plas-

tique.

En outre, au cours de 1l'écoulement plastique, les
grains du polycristal sont en interactiom mutuelle; cela
provient de ce que la déformation plastique de chaque grain
est fortement anisotrope, puisque liée & 1'arrangement cris-
tallographique des atomes, alors que les grains sont dé&so-
rientds les uns par rapport aux autres; il en résulte une
incompatibilité globale,grain 3 grain, de la déformation
plastique responsable de contraintes internes , se superpo-
sant aux contraintes appliquées. Ces contraintes intermes,

bien que nulles en moyenne, affectent différemment chaque grain
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et la plasticité étant une proprié&té fondamentalement non
linéaire, leur effet global sur 1l'écoulement du polycristal,

le distingue parfaitement du monocristal moyen.

Ces deux types d'influences (celle des joints en tant
que tels et celle de la désorientation relative des graims),
qu'il est souvent difficile de séparer dans l'étude d'un
phénoméne particulier, se combinent avec les propriétés
spécifiques de l'&crouissage intra-cristallin du matériau
considéré pour déterminer le comportement plastique parti-

culier de tel ou tel type de polycristal.

1.D. - ECROUISSAGE.

L'écrouissage du mat@riau se caractérise par le fait
que la contrainte d'écoulement augmente continuellement avec

la déformation plastique.

Dans le domaine plastique, le coefficient d'écrouissage
n est généralement défini comme &tant le rapport du module
tangent Et au module sécant ES de la courbe rationnelle
(contrainte-déformation) pour un essai de traction simple.
(Fig.1.5.).

on voit que E,=— et E_=x—

30 € 3 log o
dl\ - e e e
ol n =

Og Bse 3 log €,

Le coefficient d'écrouissage peut ainsi &tre déduit
de la courbe rationnelle puisqu'il représente & chaque ins-

tant la pente de la courbe (log 0., log €,) pour une vitesse



Figure 1.5.

De4inition des modules [1¢]
secant ‘tE3 et tangent Et
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de déformation donnée.

11 est généralement introduit un coefficient d'écrouis-
sage constant avec la déformation et le chemin de déformation,
sa valeur &tant déterminée comme la valeur moyenne de 1'e-

crouissage au cours de l'essai de traction simple.

Dans le cas d'un coefficient d'écrouissage constant,
ce dernier s'interpréte comme Etant 1'exposant de la loi de
comportement parabolique [},8,9,10 ] . Différentes équatioms
mathématiques ont &té proposées pour exprimer la relation
entre O et € . Le modéle lé plus souvent utilisé est celui
de LUDWICK © = % + ke® dont une variante a &t& proposée

par HOLLOMON o = ke .

11 est parfois nécessaire d'utiliser plusieurs lois
de comportement successives, le coefficient d'écrouissage

prenant des valeurs différentes au cours de la traction [*].

I1 est souvent observé expérimentalement un comportement
différenf du matériau suivant le type de sollicitation. Ainsi,
en expansion &quibiaxée, 1'hypothése d'un coefficient comnstant
avec la déformation n'est pas vérifide, alors qu'elle 1'est en

traction uniaxiale (fig.I.6) [:11]

L'explication de ce phé&noméne n'est encore ni trés
claire ni trés précise; les théories de 1'écrouissage fon-
dées sur les interactions des dislocations entre elles et
avec les inclusions et précipités sont encore peu avancées.
Cependant ,.certains renseignements tirés de 1'étude des
microstructures formées au cours de la déformation suivant
des chemins différents, ont permis 3 RONDE-OUSTAU El2] d'a-

vancer certaines hypoth&ses et en particulier, d'affecter
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Laiton o

Figwte 1.6.

Evolution du coefficient d'Zcroulssage
avec La dégormation (16] en expansion



27

i la géométrie des cellules de dislocations, la responsabilité

desvaleurs différentes pour:le coefficient.-d'écrouissage .

I.E, - COURBES LIMITES DE FORMAGE.

I1.E.7. - INTRODUCTION.

KEELER E13] a constaté que si on reportait les valeurs
des déformations €; & rupture en fonction des valeurs €
(€1 et €5 déformations principales dans le plan de la tdle),
obtenues i partir de différents.types d'emboutis, on pouvait
mettre en évidence une courbe appelée courbe limite de for-
mage. Cette courbe limite de formage & rupture représente
la limite supérieure de formage d'une tdle, mais elle s'avére
généralement insuffisante car, avant la rupture, se produit
un phénoméne d'instabilité plastique donnant lieu & ume
striction localisée. Cette derniére induisant une sous-
épaisseur locale dans le matériau est inadmissible, car elle
diminue la résistance mécanique de la pi&ce. La courbe limite
de formage 3 striction marque la limite supérieure de formage
d'une tdle sans qu'il y ait développement d'une instabilité
plastique localisée [1“] . La détermination expérimentale
de ces courbes limites de formage est décrite dans 1'appen-
dice III.

I.E.2. - FORME ET POSTITION DES COURBES LIMITES DE FORMAGE.

Le niveau des courbes limites de formage (striction et

rupture) dépend beaucoup du matériau utilisé. Les différences
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les plus marquées ont souvent lieu dams le domaine de 1'expan-—
sion (£2>0), alors que dans le domaine du rétreint, les cour-

bes restent généralement paralléles.

I.E.2.1 - INFLUENCE DE L'EPAISSEUR DU MATERIAU.

Une tdle de forte 8paisseur présente, en général,
une limite de formage plus &levée que celle d'une tdle de
faible épaisseur.Cet a priori est bien connu de 1'homme de
1'art, puisqu'un remé&de i la difficulté de former une pidce
est, bien souvent, d'augmenter 1'épaisseur de la tdle a

former.

Une correction permettant de regrouper les courbes
limites de formage 3 striction en courbe unique indépendante
de 1'épaisseur, a été formulée par certains auteurs E15] .
Mais, cette technique sans fondement th&orique ne résoud pas
le probléme posé [ '®].J-M.JALINIER ('] montre, qu'au con-
traire, 1'épaisseur a une influence réelle sur la position de
la courbe limite de formage 3 striction et que l'approche
théorique de cette courbe par 1'endommagement est actuellement
1'une des seules permettant d'expliquer 1l'effet de 1'Epais-

seur sur la courbe limite de formage i strictiom.
1.E.2.2. - INFLUENCE DE IA TRAJECTOIRE DE DEFORMATION.

Les courbes limites de formage(d striction et & rup-
curé) sont déterminées en chemin de déformation linéaire.
Pour connaitre l'influence du trajet de déformation, des es—
sais similaires ont &té effectuds par l'intermédiaire de deux

chemins de déformations différents :
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- pré-déformation (3 différents taux) en rétreint, puis

déformation en expansion.

- pré-déformation (& différents taux) en expansion, puis

déformation finale en rétreint.

Les résultats expérimentaux montrent que la courbe
limite de formage en chemin complexe est trés différente de

celle obtenue en chemin direct (fig.I.7.).

La séquence traction-expansion conduit a un point plus
élevé de la courbe limite de formage qu'en chemin direct,
alors que la séquence expansion-traction diminue les possi-
bilités de formage du métal. L'étude de la microstructure [12]
montre que la configuration des cellules de dislocations est
tras différente selon le chemin de déformation suivi. La
microstructure, apréds un essai d'expansion, diminue les pos-
sibilités de déformations ultérieures alors qu'il n'en est

pas de méme en tractiom.

1.E.3. - CALCULS DES COURBES LIMITES DE FORMAGE.

L'analyse mathématique du processus d'instabilité
plastique qui limite la mise en forme, permet de prévoir la

forme et la position des courbes limites de formage.

La limite de stabilité se définit différemment selon

qie le matériau est homogéne ou non.

Pour un matériau homogéne (subissant une longue phase
de déformation quasi uniforme avant 1'apparition d'une ins-

tabilité localisée), la limite de stabilité est définie comme
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gtant le moment ol une déformation hé&té&rogéne peut se dévelop-
per dans l'éprouvette. Pour un matériau présentant un défaut
initial, lequel localise 1'&coulement dé&s le début de la dé-
formation, la limite de formage se concrétise par une vites-
se de déformation:de la partie voisine du défaut, inférieure

i la vitesse macroscopique de déformatiom.

L'essentiel de ces calculs fait l'objet de 1'appendice II.

L'introduction du paramétre endommagement dans la pré-
vision des courbes limites de formage & striction, permet
d'obtenir un bon accord entre la théorie et l'expérience dans
la prédiction de la forme et de la position de la courbe li-
mite de formage 3 striction pour un calcul mené dans le cadre

*
de la théorie de la déformation Els] .

I.F. - CORRELATIONS ENTRE LES CARACTERISTIQUES
DEDUITES DE L'ESSAI DE TRACTION ET L'EMBOUTISSAGE.

La détermination des courbes limites de formage
(Appendice III) nécessite un équipement assez complexe, et de
nombreux essais. Aussi, pour appréhender 1l'aptitude au forma-
ge d'une tdle, a-t-on cherché des critéres plus simples,
teiles, certaines caractdristiques déduites de 1'essai de

traction.

Ainsi, des crit@res comme Re, Rm, A7 et des mesures
de dureté peuvent renseigner sur la qualité des tdles, mais
ils ne permettent pas de préjuger, avec assez de précision, de

1'aptitude 3 1'emboutissage des tdles.

Les calculs prédictifs font intervenir deux théories :

- théorie de la déformation,
- théorie de l'écoulement plastique.



32

On a donc été conduit i raisonner sur des critéres
combinés, tels, Re/py ; Rm-Re ; Rm-A ; (Rm~Re)A. Ceux-ci
peuvent avoir une certaine efficacité lorsqu'ils sont asso=
cids entre eux et en particulier dans le cas de leur application
aux aciers doux. Malgré tout, ils perdent toute signification lors-
qu'ilésontemployéspoﬁrdesﬁétauxdontleéloisdecomportement

sont aussi variées que celles des aciers austénitiques.

Devant 1'insuffisance des caractéristiques mécaniques
conventionnelles dé&duites de 1'essai de traction, on a cher-
ché 3 utiliser les caractéristiques dites rationnelles ou

vraies obtenues 3 partir de la courbe rationnelle de traction.

1.F.1. - COEFFICIENT D'ANISOTROPIE.

La zone critique d'une pidce, soumise 3 un emboutissage
profond ou par rétreint, est la zone l&gérement amincie si-
tude au nez du poincon. La zone qui transmet au métal retenu
par la pression du serre-flan la totalité de 1'effort exercé
par le poingon supporte la contrainte la plus &levée. Il est
important d'éviter l'accentuation de l'amincissement. Cet
objectif est atteint en &levant la résistance du métal 3 la
déformation dans le sens de 1'@paisseur. Le probléme consiste
dans 1'emboutissage par rétreint, 3 favoriser la contractionm
dans le sens de la largeur par rapport d la contraction dans
le sens de 1'é&paisseur.

Nous avons vu § I.B., que le coefficient d'anisotropie

ce s .. des .
était défini par r = Fr i dernier est donc bien adapté
3

au probléme posé ci-dessus.
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Ainsi, on peut prévoir en premidre approximation qu'un
coefficient r &levé, laisse présager une bonne aptitude i

la déformation en rétreint.

1.F.2. - COEFFICIENT D'ECROUTSSAGE.

Un emboutissage par expansioh ou avec une prépondérance
d'expansion, implique un amincissement de la tBle située en
dehors de la zone serrée entre le serre-flan et la matrice.
Cet amincissement doit s'effectuer de fagon aussi uniforme
que possible, sous peine de provoquer un amincissement loca-
1isé, conduisant rapidement 3 la rupture. L'uniformité de

-

1'amincissement est favorisée si la déformation par expansion
s'accompagne d'une augmentation de la résistance du métal 3

la déformation. En effet, 1'augmentation de la résistance 3

1a déformation d'une zone soumise & un amincissement, tend 3
déplacer la déformation vers les zones voisines. Celles-ci
participent aingi 3 l'opération et mettent 3 contributiom le
métal retenu par le serre-flan, qui s'écoule en vue de compen-

ser l'amincissement.

Cette augmentation de la résistance du métal i la dé-
formation, correspond & un écrouissage &levé. Et dans de
nombreux cas, en particulier pour certains métaux cubiques a
faces centrées, é.une valeur élevée de n correspond une

bonne aptitude au formage en expansion.

I.F.3. - SIGNIFICATION ET LIMITATION DE CES DIFFERENTS CRITERES.

L'expérience et la corrélation avec certains essais de

simulation d'emboutissage simples, montrent que les coefficients
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r et n (r moyen etn moyen), donnent des indications géné-

rales utiles pour certains types de déformations :

- pour des déformations en expansion biaxiale (poingon

sphérique, matrice liquide, matrice souple) on a intérét a

choisir les nuances ayant un coefficient d'écrouissage élevé.

- pour des déformations Eélevées en rive, telles que les
évasements des trous, il est préférable d'avoir un coefficient

d'anisotropie élevé.

Pour les déformations en rétreint, oli 1'une des direc-
tions principales est sollicitée en traction et la direction
perpendiculaire en compression, on choisit de préférence une
nuance 3 &crouissabilité moyenne; en effet, les risques de
rupture par striction locale sont &cartés si 1'écrouissabilité
est suffisante, mais une écrouissabilité trop &levée entraine,

par ailleurs, une résistance excessive au mouvement du poingon.

La connaissance des coefficients r et n permet donc,
dans certains cas, de faire une premidre sélection d'un ma-
tériau adapté i une opération d'emboutissage dont on connalt

le mode de déformation principal.

La restriction &voquée dans la phrase précédente est
due au fait qu'il ne s'agit ici que de comparaisons totalement
+ +
Tpo*2r,co r90o)

4
et une propriété peu quantifiable de la tdle. Il semble assez

qualitatives entre un coefficient moyen (ex: r =

clair, par exemple, que dans le cas de tdles tré&s anisotropes,
le coefficient r n'ait que peu de signification et que les

relations suggérées ci-dessus soient sujettes &d caution.
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La signification du coefficient d'&crouissage est
également limitée 3 des renseignements d'ordre général pour

diverses raisons :

- le coefficient d'écrouissage classique (dans la mesure
oli il est constant pendant la traction) ne rend pas compte de
fagon claire de ce qui se passe au-deld du domaine des allon-

gements uniformément répartis;

- d'autre part, si dans de nombreux métaux CFC le
coefficient d'écrouissage est un paramétre représentatif du
durcissement, il n'en est pas de méme pour la plupart des
métaux CC et HC, Ceci s'explique en terme de différences
inhérentes 3 la nature méme de composantes d'é&coulement
thermoactivées EI7]'. Dans les métaux CFC, la composante
thermiquement activée est faible, ce qui n'est pas le cas dans
les CC et HC. Pour ces derniers, la composante thermoactivée
augmente rapidement quand la température décroit et la contrain-—
te de traction pendant l'essai est plus grande, ce qui abaisse

la pente des courbes Lnd, Lne.

- Enfin, le déclenchement d'un ph&noméne local d'ins-
tabilité dépend de toute altération ponctuelle dans la répar-
tition des déformations. Aussi de nombreux facteurs, comme la
grosseur du grain, la rugosité superficielle, la quantité d'in-

clusions, modifient la ductilité locale du matériau.

Mais les paramétres les plus importants, initiateurs

de 1'apparition de déformations localisées, sont souvent



36

des facteurs extermes :

- jeu entre poingon et matrice.
-~ lubrifiant.

- qualité de surface de la tdle.

I.G, - ETAT ACTUEL DES CONNAISSANCES SUR LA
DEFORMATION DES HEXAGOMAUX.

1.G.1. - INTRODUCTION.

‘Les trois métaux du groupe IVA de .la‘classification
périodique présentent des structures identiques, hexagonales,
avec des rapports ©/a trés voisins (1.592 pour Zr , . 1.587 pour

Ti et 1.568 pour Hf) inférieurs & la valeur idéale 1.633.

Contrairement au cas des métaux 3 symétrie cubique
pour lesquels la déformation s'effectue normalement par glis—
sement, les métaux hexagonaux sont sujets au phénoméne de
maclage, qui intervient d'une maniére compétitive avec le

glissement cristallographique.

Pour ces matériaux, les contraintes nécessaires 3 la

formation de macles sont relativement faibles.

Les métaux hexagonaux de rapport €/ > 1.633 présen—
tent comme mode de glissement principal, le glissement basal
(0001) <1120> alors que pour les métaux dont le rapport C/a
est inférieur 3 1.633, ce sont sur les faces prismatiques

qu'a lieu le glissement (exception faite pour le Beryllium).
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La définition des propriétés mécaniques du Titane ou
du Zirconium non alliés est difficile, car l'affinité de
ces deux métaux pour l'oxygéne et l'azote notamment, fait
que 1'on ne peut pas les obtenir au méme degré de pureté

que les autres métaux.

Par ailleurs, il existe deux méthodes de purificationm,
le procédé KROLL qui est le plus répandu industriellement et
le procédé VAN ARKEL plus onéreux, mais qui conduit 3 un

affinage plus poussé. Selon la maniére dont le métal a été

préparé, ses propriétés varient considérablement.

Enfin, ils présentent tous deux, une variété allotro-
pique, de structure cubique centrée & haute température :
au-dessus de 862°C pour le Zirconium et de 882°C pour le

Titane.

I1.6.2. - TEXTURE.

I.G.2.1. — MATERIAUX HEXAGONAUX.

Parmi la vingtaine d'éléments métalliques pré-
sentant 3 température ambiante une structure heiagonale
compacte, six d'entre eux seulement font 1l'objet d'études
approfondies. Comme leur mode de déformation est dépendant
de leurs paramétres, ils sont souvent cit&s par ordre crois—

sant ou décroissant de leur rapport ¢/a -[%ig. 1.8

Les études de textures sur duZinc et duMagnésium sont
relativement moins développées que celles effectuées sur

les quatre autres matériaux(Ti, Zr, Hf, Be).

Les textures de laminage de ces derniers présentent

de fortes similitudes. Dans tous les cas, la normale au



nappont ¢/a

cd 1 1.885
*In 1 T1.857
1 1.732

4+ 1.633

* Mg 1 1.623
Co + 1.622
*In 1 1.592
*TL 1 1.587
*He 1 1.569
*Be JL 1.568

Figuie I-8.

Classement de certains matéirniaux hexogonaux
en gonction du happort ¢Cja
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plan de base fait un angle compris entre 15 et 40° avec la
normale au plan de laminage et c'est la direction <1010>

qui est paralléle 3 la direction de laminage [?8] .

I1 faut.remarquer que la caractéristique commune 3
ces quatre &léments, est la valeur du rapport ©/_ ; elle
est inférieure 3 la valeur du rapport de compacité idéale :
1.633 (Tableau I-1. fig. I-9 réf. [19-20-21]).

Pour le Magnésium laminé, la normale au plan de lami-
nage se trouve généralement paralléle 3 la normale au plan
de base, mais cette orientation ne se développe qu'en surface.
"A coeur, la texture du Magnésium est assez proche de celles

des matériaux 3 bas rapport ¢/, [ 225 1 .

A puretd donnée, 1'augmentation du taux de réduction
tend & rapprocher la normale du plan de base de la normale

au plan de laminage; ceci est vrai pour tous ces matériaux.

Les &léments intersticiels présents dans certains
alliages entrainent la naissance de pics secondaires sur la
figure de pole {0002} & + 20° de la normale au plan de la-
minage et dans la direction de laminage. En revanche, les

8léments en substitution n'ont que peu d'effet.
q P

Dans le cas du Zinc, la texture de recristallisation peut
&tre décrite par une direction <0001> inclinée & * 30° de
la normale au plan de laminage dans la direction de laminage,
la direction <1120> est paralldle i la direction de laminage
[!'®%] . cette texture se déduit de la texture de laminage

du Zinc par simple rotation de 30° autour de <0001> .

Pour les autres métaux (Ti, Zr, Hf, Be), lau:

détermination précise de la texture de recristallisatiom



Fig. 1.9. -

a) 2Zirconium 99.8%
b) Titane 99.7%
e) Beryllium 84 %
d) Hafnium 70 %

Figures de PolLes <1070> pour différents métaux
hexagonaux Laminés [[18
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Taux de Angle eniye La nonmale Dinection
= . au plan de base et fa parallile & La s
Metat ;igﬁ;é;?g) normale au plan de direction de Reference
? Laminage Laminage
Zincondium
haute puwrets 97 36 <1070> 18
’ 98,5 32 <1070> 18
96 30 <1070> 22
Titane
pureté commercdiale 91,6 25 - 30 <1070> 18
BénylLium -
§4 35 <1070> 20
Hagnium
97 % 70 15 <1070> 20

Tableau 1.1, -

Texture de Laminage des matériaux
hexagonaux @ bas rapport ¢/,

iy
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est plus complexe. Elle nécessite généralement la connaissance

de trois angles :

- § — angle entre la direction de laminage et l'inter-—

section du plan {0001} et du plan de laminage.
- y - angle entre le plan de base et le plan de la tole.

- B - angle entre la direction <1010> et la direction de

laminage

Le tableau I.2 et la figure I.i0 montrent 1l'effet de

la température de recuit sur la texture de recristallisation.

I.G.2.2. - TITANE.

La texture de laminage du Titane T40 a été décrite

de fagon quantitative par DERVIN et al. EZG :l .

Les figures de poles {0002} présentent un renforcement
dans la direction transverse, le maximum étant 3 *35° de la
direction normale au plan de laminage, mais avec une disper-—

sion importante autour de ce point.

Les figures de poles {1010} montrent une forte concen-
tration des directions <1010> dans la direction de laminage
avec une dispersion d'environ 20° autour de ce point.

Ces auteurs ont mis en évidence, l'existence d'une
composante majeure {2115} <0110> qui croit avec le taux de
laminage.

L'étude des textures de recristallisation & 800°C, se—
lon le taux de réduction initial par laminage, révéle qu'aprés
307 de déformation la composante {2115} <0110> reste prédo -

minante. Au-deld de 30% une composante {1013} <1210> apparatit



Taux {Textunre de Temperature de Hrecudlt
Métal Pureté jréduction) Laminage Régénence
% Y 500°C | 600°C
' Y88 18
Van Ankel 97 36 35720
§B{yd&BlydB § B8
0,5% HF 99, 8 40 500 |381414{357 20 05 2 20
Zinconlum
Y& B
gponge 96 30 300 3 22
y 8 8 Y&B |y 88
0,01 % Cu 97 27 270 0 270 0 270 0 18
6B lyd&sB Yy S8
Titane |Van Ankel 99,9 49 200 1351414 35171 20
Purete y § 8
commenciale 91,4 30 300 0 18
Tableau 1.2, - Descrnipiion des textures de recuit

du Titane et du Zirconium,

£y



a)
b)
e)
d)
e)

f)
Fig. 1.70 -

400°c
500°c
700°C
950°c
1050°c
1125°C

~ Figures de Poles <1070> du titane
Laming @ 99 % et recuwlt une heure
a difgerentes temptratures [ 23]

= 42°
= 35°
= 35°
= 35°

<=2
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14°
17°
20°
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et lorsque le taux de réduction atteint 907 on obtient un

développement &égal de ces deux composantes.

I.G.2.3. - ZIRCONIUM.

Au fur et i mesure que le taux de réduction augmente,
les figures de pdle {0002} présentent sur la direction trans—
verse, un renforcement qui s'intensifie et dont le maximum est
3 +20° de la normale au plan de laminage E27 ] . Les figures
de pdles {1010} montrent que la direction <1010> est paralléle

i la direction de laminage.

-~

Lors du recuit, l'axe c¢ conserve 3 peu prés son orien-
tation. En revanche, 1'axe a d'une partie des grainms, tourne.
Ainsi, apparait une composante mineure dont la directiom <1120>

est parallé&le i la direction de laminage.

En ce qui concerne le Zirconium, les &tudes de textures
des tubes sont tr&s développées. Par contre, les &tudes des
tdles sont succinctes du fait de leurs applications plus li-

mitées.

I.G.2.4. - MODELISATION.

De nombreux auteurs [28&33] ont tenté de donner
un modéle permettant de prédire les textures de déformation
des matériaux cubiques faces centrées. Parmi eux, CALNAN et
CLEWS EZBZ] ont &tendu leur théorie & 1'&tude des textures
de déformation des matériaux hexagonaux. Dans leur analyse,
la déformation se limite au glissement sur le plan de base
et au maclage suivant {1012} . Ces calculs nécessitent la
connaissance des contraintes critiques de maclage et le pro-
gramme n'est utilisable que pour un &coulement axosymétrique.

Appliquée au Magnésium et au Zinc, cette méthode donne de bons



46

WILLIAMS et EPPELSHEIMER [ °* ] ont utilisé la théorie
de CALNAN et CLEWS pour la prévision des textures du Titane.
En comparant de nombreuses textures calculées aux téxturés
expérimentales correspondantes, ils en déduisent que la dé-
formation s'effectue principalement par glissement basal et
maclage sur les plans {1072} et {1122}, avec pour ces trois
modes des scissions critiques &gales. En outre, la scission
critique de glissement prismatique est supérieure de 27 &
celle du plan de base; celle du glissement sur {1011} est de

107 supérieure 3 celle du plan de base.

Plus récemment, aprés que BUNGE Eas ] ait généralisé
les hypothéses de TAYLOR [36 ]'au probléme triaxial, VAN HOUTTE
et AERNOUDT E37'38:l en ont &tendu l'application au cas de
déformations quelconques, y compris des rotations. Ces mémes
auteurs ont &laboré un programme (décrit dans 1'appendice V)
qui, & partir des bases évoquées précedemment et en tenant
compte de la symétrie cristalline et des différentes valeurs
des SCCR™ de glissement et de maclage, permet de prédire les

textures de déformation d'un matdriau, quel qu'il soit.

D'excellents résultats ont &té obtenus dans le cas de

matériaux cubiques |:39 ] avec cette méthode d'investigation.

1.G.3. - DEFORMATION PLASTIQUE.
I.G.3.1. - MATERIAUX HEXAGONAUX.

1.6.3.1.1. - Mécanismes

Les métaux hexagonaux pour lesquels le rapport C/a
des paramétres cristallins est assez grand, se déforment prin-

cipalement par glissement sur le plan de base. Cependant, pour

% . . ., . . . .
seisstons eritiques de ctisaillement résolues.
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certains types de sollicitations ou dans certaines conditions
de température, d'autres mécanismes peuvent opérer : glis-

sement sur les plans'pyramidaux ou maclage.’

GROVES et KELLY [ *" ] ont analysé les modes indépendants
de systémes de glissement dans les cristaux hexagonaux com—
pacts et les ont répertoriés (Tableaux I.3 et I.3a). Les deux
systémes de glissement les plus communs, glissements basal et
prismatique, ne présentent entre eux que quatre modes indé-

> el
pendants avec des vecteurs de Burgers a [: ] .

La compétition entre les modes de glissement des métaux
hexagonaux compacts a été analysée géométriquement en compa-—
rant les "scissions critiques de cisaillement ré&solues" par
CHIN et MAMEL [*?7] .

Sous l'action d'une contrainte appliquée, les systémes
de glissement d'un ou plusieurs modes peuvent &tre activés en
fonction de la valeur de la SCCR et de l'orientation du ou des
systémes de glissement. Ainsi, 3 SCCR égale, certains systémes

de glissement peuvent &tre inopérants s'ils sont mal orientés.

Si on désigne par qj ~e;€ az\ les rapports, de SCCR
du glissement prismatique et pyramidal & la scission CCR du
plan basal et par O 1l'angle entre les normales aux plans
(0001) et (0111), on note qu'en général, le glissement basal
est inopérant si a, < sin 6 ; que le glissement prismatique
n'intervient pas si 0, < o sin 8 et enfin que le glissement
pyramidal est inactif si o, < cos ® + 0, sin 6 . Puisque la
valeur de 60 est fonction du rapport ¢/, , les valeurs limi-
tes de @, et Q, dépendent des paramétres cristallins
[Fig. I.11] .

o = 11010 o, = T10T1
* 2~ 70001




Dinection

Plan

ELements

Nombre de modes

enistallographiques Andependants
Plans de bases {0002y .<1120> 2
a PLans prismatiques {1700} <11Z0> 2
Plans pyramidaux {1702} <1120> 4
2.2 PLans pyramidaux {hkit} <1173> 5
Maclage {k} <7 > 0.5

% voin Le détail des éléments tableau 1.3a.

Tableau T.3. ~

Modes de défommation indépendants dans Les
métaux hexagonaux.

8%
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{1072} {1077} + <1077> ’ + <1071> + 1 <1710>
{1071} . {1073} <107%7> <3032> + <1210>
{1122} {1124} L <1123 % <2233> <1700>
{1121} {0002} + <1726> 5 <1120> <1100>

Tableau I.3a. - ELéments crnistalloghaphiques du maclage
dans Les métaux HCP.

6%
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Y = V3

50



51

En résumé, les scissions critiques des différents
modes de glissement des métaux hexagonaux sont trés variables
selon la valeur du rapport ¢/, . Si celui-ci est grand, c'est
généralement le glissement basal (plan dense) qui intervient ;
ce dernier se produit 3 contrainte relativement basse. A 1'in—
verse, si le rapport c/a est faible,‘lé glissement prisma-
tique (plan pseudo—dense) est prédominant, lequel posséde une

scission critique généralement élevée.

Pour tous les métaux hexagonaux, 1'une des conclusions
les plus importantes est que le nombre de systémes de glis-—
sement intervenant est limité, et, dans bien des cas, le ma~

clage prend une place importante.

Sous des &tats de contraintes appropriés, tous les
métaux hexagonaux possédent le mode de maclage : (1012)<1011> .,
Ce systéme est unique dans le Zinc et le Cadmium, de méme que
dans le Beryllium. Dans les autres métaux, différents types de

macles sont observés ( Tableau I.4 ). [**]

Du point de vue micrographique, il est assez facile de
reconnaitre les macles de type (1012) ; elles se présentent
sous forme lenticulaire d'épaisseur variable. Les autres ma-
cles ont un aspect plus classique de plaquettes de faibles

épaisseurs.

Les déformations par maclage sont toujours trés limi-
tées; les plus grandes correspondent aux matériaux possédant
les valeurs extrémes du rapport ¢/, : Beryllium et Cadmium.
Dans ces deux cas les allongements équivalents maximum sont

de 1'ordre de 7%.



METAL | ¢/a Ta/Té* Tt/Té* ggéggiégat Plan de glissement | pyay de mactage
Co | 1.6235| 0.17 0.39 0001 {1122} {1071} {1072} {1121}
cd 1.8856 | 0.5 | 0001 {11223 {10713{1070} | {1072}

n 1.856 | 0.43 0001 {1122Y{1070}{1071} | {1072}
Be 1.568 | 0.19 0.98 0001 {1070} {1172} {1072} {1124}
Mg 1.623 | 0.32 001 {11223{10703{1071} | {10Tn}
H 1.5811 | 0.12 0.58 {1070} {00013(1071}{1122} | {1072} {11%Zn}
Ti 1.5673 | 0.15 0.60 {1070} {1071} {0001} {1072} {112n}
n 1.5931 | 0.14 0.53 {1070} {10713€00013{1122} | {1072} {112n}

% Ta = Température ambiante, T§ = Température de fusion, Tt = temperature de transformation.

Tableau 1.4. - ELEments cristallographiques de glissement
et mactage observes dans différents matérniaux hexagonaux

[49
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I.G.3.1.2. - Consolidationen traction plane.

Les métaux hexagonaux présentent généralement peu
de modes de glissements activables et la compatiﬁilité de
déformation de grains voisins est difficile 3 réaliser. Cer-
tains mécanismes secondaires, comme le maclage, devront in-
tervenir. Mais, le plus souvent, des déformations aux joints
sont nécessaires ; les propriétés de ces métaux dépendent
alors fortement de la température. D'autre part, une consé-
quence importante de la faible symétrie est la créatiom, par

suite de 1'anisotropie de dilatation, de contraintes internes

au cours d'une variation de température.

Dans le domaine plastique, on observe avec le Cadmium
et le Zinc, des courbes de traction qui peuvent E8tre décom—
posées en trois parties plus ou moins développées, suivant
la pureté de 1'échantillon et des conditions expérimentales.

La figure I.12 représente cette décomposition sur les courbes
dg
de
grande vitesse. Mais dans le cas du Zinc, la forme de la

= f(g) dans le cas de polycristaux de Cadmium &tirés i

courbe est parfois plus difficile i définir par suite de la
présence de grands -décrochements dis & la formation de ma-

cles se propageant 3 travers le grain. (éprouvettes 3 gros

grains).

Pour ces matériaux, au fur et 3 mesure que la tension
augmente, les dislocations sur le plan de base viennent
s'empiler sur les joints et la vraie déformation plastique
ne peut apparaitre que si des glissements d'accomodation se
développent sur les plans secondaires, ce qui nécessite une

tension locale suffisamment Elevée.



A da/de (kgi/mm?)

0.7}
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Si on admet que les conditions de déformation sont
fixées par le développement du glissement secondaire, le
maclage n'étant qu'un mécanisme accessoire, on congoit qu'il
puisse exister une consolidation rapide, laquelle ne se con-
serve pas du fait de 1la basse température de fusion de ces

métaux.

Le Magnésium, lui aussi, se déforme principalement par
glissement sur le plan de base. En revanche, 1'analyse des
formes des courbes de traction du Magnésium ne révéle pas

de discontinuité du second ordre, comme précé&demment.

I.G.3.2. - TITANE.

I.G.3.2.1. - Mé&canismes.

Selon la température et l'orientation de la con-
trainte, des glissements sur trois familles de plans ont &té
constatés

(1070) <1120> ; (1011) <1120> ; (0001) <1120>
‘prismatique - pyramidal - basal

La plus grande partie de la déformation cependant
a lieu par glissement sur les plans prismatiques (1010) a
température ambiante. CHARRIER E““:] a mis en &vidence une
possibilité de glissement double sur les plans pyramidaux de
premiére espéce (1011) das un écrouissage de 2%, alors que
de 4 3 87 d'écrouissage, seul, le glissement prismatique
(0170) <1120> est possible ; ceci pour une déformation 3 la
température ambiante et lorsque l'orientation de 1'axe de la

traction est &loignée de la direction <0001> du cristal.
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BREHM Eu5] n'a jamais observé le glissement basal,
méme dans le cas oli 1'orientation initiale des cristaux &tait
favorable i la mise en jeu de ce mode de déformation ; il
en conclut que la scission critique pour ce type de glisse-
ment est au moins 1,6 fois supérieure 3 celle nécessaire au
glissement prismatique. A la température de l'azote liquide,
geule la famille de glissement prismatique intervient, mais
la proportion des glissements pyramidaux augmente avec la
température pour devenir tr@s importante i 800°C. WILLIAMS ;
EPPELSHEIMER et CHURCHMAN cités par YOO [?4 ] ont montré
que dans le Titane, la scission critique est plus faible pour
le plan prismatique que pour le plan pyramidal et que la
plus forte valeur est affectée au plan de base. CHURCHMAN

note les valeurs suivantes :

Ti (100 ppm d'intersticiels) (1010) : 1,4 daN/mm?
(0001) : 6,3 daN/mm?

Les valeurs des scissions critiques varient avec le
taux d'impuretés intersticielles; selon le plan concerné,
elles augmentent plus ou moins rapidement quand la propor-

tion globale en &léments intersticiels augmente [?6 ] .

Bien que la déformation se fasse pour une trés large
part, par glissement prismatique, le maclage (1012), inter-
vient méme dans le cas d'éprouvettes prélevées selon la
direction de laminage. La formation de macle reldche les
contraintes dans la mesure ol elle entraine un allongement
du cristal dans la direction de traction mais, en outre,
elle a pour conséquence de modifier 1l'orientation initiale

du cristal et de l'orienter de maniére tr@s favorable au



K 0 n AmpLitude du

2 1 2 cisaillement
S

1073 } < 1017 » 5 3032 > 0.105

1077 } < 1017 > < 1071 > 0.167

1173 } < 1123 > < 2233 > 0.225

1127 } <1121 > < 11?3 > 0.254

1125 } < 3367 > < 55702 > 0-523

0002 } < 1726 > < 1120 > 0.638

Tableau 1.5. - Modes de maclage du Titane.

LS
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glissement prismatique [:“5] . La déformation par macle (1012)
‘intervient surtout lorsque l'orientation de la direction de
traction est relativement proche de la direction (0001), c'est~

3-dire dans le cas ofi le glissement (1010) est difficile.

Le maclage (1121) <1126> se produit lors d'une traction
le long de 1'axe c¢ ; alors que celui (1071) <1012> intervient

pendant une compression le long de 1l'axe c ["73 .

Des &tudes faites par OBINOKOVA [“9] ont montré qu'une
augmentation de la vitesse de déformation et un abaissement de
la température augmentent la déformation réalisable ensuite &
1'ambiante, par relaxation des contraintes, aux interfaces de

macle par maclage secondaire.

Une traction uniaxiale en sens long sur du Titane com—
mercial fait apparaitre des macles de type (1122), alors

qu'en sens travers, les macles (1012) prédominent qu] .

Selon ROSI, DUBE, ALEXANDER, CHURCHMAN, PATON et
BACKHOFEN, le Titane présente six systémes de maclage diffé-
rents, que l'on trouve répertoriés par ordre de scission cri-

tique croissante dans le tableau I.6.

I.G.3.2.2, - Comnsolidation en Traction Plane.

L'allure des courhes de traction du Titane est
hyperbolique dans le domaine plastique; ces courbes comportent,
en outre, généralement, un décrochement 3 la limite d'E@lasti-

cité et un palier.

Comme dans le cas du Cadmium et du Zinc, le domaine

plastique peut 8tre décomposé en plusieurs parties,
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La représentation des courbes do/y. = £(€) |:j%g.1213 1
montre que ces domaines sont plus ou moins importants, selon
la température et la teneur en intersticiel . Chaque domaine
est caractérisé par une valeur précise du coefficient d'é-

crouissage ["6’50’51] .

Si tous les auteurs qui ont noté ce phénoméne sont
d'accord sur son existence, les explications qu'ils en

fournissent ne sont pas toujours convergentes.

CONRAD [“G] a étudié la conformation des cellules
de dislocations et tente d'expliquer ainsi cette &volutionm.
REED HILL ESI ] accorde au maclage un rdle prépondérant.
D'aprds cet auteur, en effet, le maclage serait responsable

des transitions observées.

En fait, le r8le du maclage, objet du litige qui op-
pose ces auteurs Esz,ssj n'est pas clairement défini. T1
faut considérer que chaque auteur travaille sur des nuances
différentes et , connaissant le rdle que jouent les &léments
intersticiels, ce fait peut expliquer la divergence des points

de vue.

L'oxygéne, l'azote et le carbone, en positions inters—
ticielles dans le réseau, dilatent inégalement les axes,
tendant & rapprocher le rapport ¢/ de la valeur idéale 1.633.
Entralnant ainsi une distorsion du réseau, ils créent un
durcissement important E5“’55] . Enfin, ces &léments en in-

sertion sont respons$ables de phénoménes de vieillissement

[56,57] .
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I.G.3.3. = ZIRCONIUM.

I.G.3.3.1, = Mécanismes.

Dans le Zirconium, le glissement s'effectue en
premier lieu, sur les trois syst@mes de glissement prismati—-
que (1010) <1120> .

A une température de déformation de 530°C, les é&chan-
tillons prélevés dans le sens travers présentent une struc-—
ture en bande. Ces bandes tendent 3 se former préférentiel-
lement dans les grains qui ne sont pas bien orient&s pour le
glissement prismatique. Ce ré@sultat indique que le glissement
basal apparait probablement aux tempé@ratures &levées dans les
grains orientés de maniére moins favorable au glissement pris-

matique.

Cependant, pour les &chantillons prélevés dans le sens
long, ol la majorité des grains possédent des plans de base
paralldles i 1'axe de la contrainte, le glissement prismatique
est probablement encore le m&canisme de déformation prédominmt
aux températures élevées. Des traces de glissement le long des
plans (1011) et (1122) ont &té notées dans des polycristaux

de Zirconium 3 gros grains déformés en torsion i - 196°C.

Le mode principal de maclage pour le Zirconium, est
(1121) quelle que soit la température, le systdme (1012)
n'intervenant que rarement. La scission critique de maclage

suivant (1121) &tant croissante ayec la température, ce

-

dernier type de macle interyient plus rarement 3 température

élevée [58] . A 25°C pour des é&chantillons transverses, le

maclage se produit presque exclusivement sur (1012), compor-—

-~

tement différent de celui observé d -196°C oli le maclage
(1121) prédomine [:59 ] . Les modes importants de maclage du



Amplitude du
K, K, \ m N, cisaillement s
{ 1072 } {1077 } < 1017 > < 1071 > 0.167
{ 1171 } {0002 } < 1176 > < 1170 > 0.63
{ 1172 } { 1124} < 1123 > < 2233 > 0.225
Tableau 1.6. ~ Modes de maclage du Zircondum.

(4
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Zirconium sont répertoriés dans le tableau I.6. La fraction
volumique maclée dans une éprouvette sens travers est géné-

ralement supérieure & celle obtenue dans une éprouvette sens long.

Une traction normale au plan de base favorise le ma-
clage sur (115_1) et (10_?2_) alors qu'une compression favo-
rise le maclage sur (1122) [ %° ] . En revanche, une traction

paralléle au plan de base génére un maclage sur (1122) .

REED HILL et DAHLBERG [Gl ] ont observé qu'avec une
prédéformation de 1%Z a -196°C, génératrice de nombreuses ma-
cles fimes (1121), l'allongement consécutif & la température
ambiante était augmenté de 507 par rapport a celui obtenu

sans prédéformation.

A basse température (-196°C) la fraction volumique maclée
dans le Zirconium devient importante, A cette température cepen-
dant, dans les échantillons de Zirconium possédant une texture
telle que les plans de base des grains sont paralléles a2 1'axe de la
traction, la déformation s'effectue en premier lieu, par glissement
prismatique Eeo ] . A-196°C, le Zirconium tend 3 se macler, dés le
domaine des allongement répartis, sur les plans (1 122)et le maclage
prend une part importante de la déformation totale. Tous ces auteurs
s'accordent i dire que, généralement (dans les mémes conditions et
pour des matériaux comparables), le Zirconium se macle moins que le

Titane.

I.G.3.2.2. - Consolidation en traction plane.

La forme des courbes de traction duZirconiumest similaire

a celle du Titane.

Le Zirconium devrait, par suite de son anisotropie

de dilatation et de sa température de recristallisation
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relativement &levée (50Q°C), présenter des contraintes internes
dues au refroidissement, En pratique, on observe sur la courbe
de traction, une limited'édlasticité définie aprés une portion de
courbe rectiligne. Ainsi, les tensions internes développées au
cours du refroidissement, ne font donc pas disparaitre la li-

mite d'élasticité.

Les courbes de traction du Zirconium dans le domaine
plastique, peuvent &tre décomposées, comme dans le cas du

Titane, en plusieurs parties Eez] .

L'effet des impuretés intersticielles est similaire 2

leur effet dans le cas du Titane.

1.6.4, - EMBOUTISSAGE.

Peu de matériaux hexagonaux ont fait 1'objet d'études
détaillées dans ce domaine. Aussi ce paragraphe se réduira-t-il
aux données ( rares et dispersées ) concernant le Titane et
le Zirconium. Il n'existe 3 notre connaissance que quatre
courbes limites de formage du Titane publiées i ce jour;
celles=ci ont &té réalisées sur des tOles de Titane non

allié de nuances T40 et T50 ESB-GS] .

BOURGEOQIS EG"] note que l'indice ERICHSEN est plus
faible pour le Titane et ses alliages quand le mode de dé-
formation est purement biaxial, i 1l'inverse de l'acier
inoxydable Z 3CNT 18, L'auteur explique cette remarque par
le fait que le coefficient d'anisotropie de l'acier inoxy-
dable est faible (= 1) et le coefficient d'écrouissage est
élevé (=0,33), alors qu'inversement, le coefficient d'ani-

sotropie du Titane est &levé (=2,3) et le coefficient
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d'écrouissage, faible (=0,11).

En expansion biaxiale, le Titane offre des possiﬁilités
assez limitées 3 cause d'un coefficienf,d'écrouissage modes=
te (n < 0,15) alors que vis—d~vis du rétreint il est favorisé
par un coefficient d'anisotropie moyen T trds &levé. Ainsi,
1'emboutissage profond (type "Godet'") est facile mais avec

“une tendance assez marquée 3 la formation de cornes d'embou-

tissage en raison d'une anisotropie plane &levée.

Pour le Zirconium, les déformations par emboutissage
entralnent des difficultés du fait de son &crouissage rapide
et de sa capacité de déformation assez limitée 3 la tempéra-

ture ambiante.

A notre connaissance, aucune courbe limite de formage
n'a &té publiée 3 ce jour.
Les données industrielles obtenues par la Société CEZUS

font apparaitre que l'allongement réparti est de fagon géné-

rale, faible et le coefficient d'écrouissage modeste (=~ 0,088).

Une &tude faite par la Société CEZUS Ess ] qui visait
de réaliser par emboutissage des plaques en Zirconium pour
échangeurs de chaleur, montre les difficultés liées 3 1'embou-

tissage de ce matériau.

Le Tableau I.7. donne quelques valeurs obtenues avec

des éprouvettes de Zirconium Nualité Nucléaire.

Tous les essais de mise en forme de plaques d'échangeurs
avec des tBles recuites 3 50Q, 650 et 700°C ont &té& négatifs.

Ce rapport suggére qu'une amélioration pourrait &tre obtenue



ALLongements ALLongement Indice Enichsen Duwrete
nepantis % total % IE HVS
SL 13,6 30,8 16 144
3 h 500°C
ST 5,7 24,6
‘ SL 15,1 36,9
3 h 550°C
ST 7 32 15,3 139
SL 17,2 33,5
3 h 650°C
ST 8,9 30,8 13 143
Ecroul a 40 % 5,3 195
Tableauw 1.7. - Donndes nelatives au Zirconium Qualité Nucliaire.

99
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partir :

d'un état métallurgique différent,

d'un métal comportant moins d'oxygéne (afin de voir

1'influence de cette impureté sur l'emboutissage),
d'une mise en ceuvre d'autres modes de lubrificationm,

d'une mise en forme 3 tempdrature moyenne (300°C)

67
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2EME PARTIE

ETUDE  GENERALE

II.A, - METHODES EXPERIMENTALES UTILISEES.

 I1.A.1. - MICROGRAPHIE

Les examens micrographiques (micrographie optique) ont
été effectuds 3 1'aide d'un microscope photonique type REICHERT

Me F2 sur des échantillons préparés comme suit

Aprés enrobage et polissage m@canique automatique sur
papiers 320, 600, 1200, suivi d'un polissage au diamant sur
feutres 6y, 3u, lu, on effectue un polissage é&lectrolytique
au tampon 3 l'aide d'un ensemble ELLOPOL , sous une tension
i.vide de 40V et avec un électrolyte dont la composition en

volume est la sulvante

- acide perchlorique 15Z

- ether monobutylique  85%

Aprés enrobage et polissage mécanique automatique sur
papier 320, 600 ét 1200 sous fort arrosage, le polissage
8lectrolytique s'effectue 3 l1'aide d'un ensemble LECTROPOL
constitué d'un bloc de commande (réglage de 1l'intensité et

-~

du temps de polissage avec pompe et bac 3 électrolyte.
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L'électrolyte utilisé est 1'électrolyte A3 distribué
par VERTEC , sous une tension de 20V correspondant & une

densité de courant de lA/cm® et pendant 25 secondes.

Il est égalémént possible de procéder avec le méme
appareil i uné attaque &lectrolytique en mode externe, sous
une tension de 10V avec une densité de courant de 1A/cm?
pendant 3 secondes. L'@lectrolyte utilisé dans ce cas, a la

composition suivante :

- anhydride chromique 1g

- eau permutée 100 ml

Cette attaque produit un film anodique violet trés

caractéristique.

L'avantage de cette derniére technique est qu'elle permet
1l'observation de la structure en lumidre polarisée. L'attaque
produit un film mince correspondant i une oxydation ménagée
en épitaxie mettant en évidence les erientations relatives des

grains et faisant cependant apparaitre les macles.

Les micrographies par transmission ont ete rialise sun
un apparecid de type JEOL 200 RV et Les fractographies sur
un MEB de type CAMECA.
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I1.A.2. - DETERMINATION DES COEFFICTENTS DE LAVXFORD
ET D'ECROUISSAGE.

II.A.2.1, — COEFFICIENT DE LANKFORD.

La mesure du coefficient d'anisotropie s'effectue
généralement, en admettant l'invariance du volume de 1'&prou-
vette, 3 partir des déformations rationnelles, en largeur et

en longueur [ 67. ] .

Ceci nécessite habituellement l'utilisation de deux
extensométres, ou de jauges de contraintes, ou encore d'ar-
réter l'essai de traction afin de mesurer au palmer la lar-
geur de 1l'éprouvette 3 certains taux de déformation. Or,
aucune de ces méthodes ne pouvait convenir i notre probléme,
en raison des petites dimensions de certaines de nos éprou-
vettes et des problémes de relaxation entrainant des dis-

continuités au niveau des courbes de traction.

Nous avons mis au point une méthode de mesure pour surmonter
ces difficultés. Un réseau trés fin de 5 droites orthogonales
a 1'axe de l'éprouvette plane, est déposé par procédé photo-
graphique. Il permet la mesure de la longueur avant et aprés
traction entre 5 et 127 d'allongement. Les variations d'épais-
seur et de largeur ont &té simultanément dé&terminées au niveau

de ces droites [63 ] .

Toutes ces mesures ont &té& faites sur une machine 3

pointer avec une précision globale de * 2,5um.

Le traitement mathématique habituel des données reposant

sur le principe de la conservation de volume (g + €, + €3 = 0)
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met en &vidence une croissance parfois importante, aucours
de la traction du coefficient de Lankford, calculé i partir

des mesures de largeur et de longueur.

Ce résultat semble provenir en particulier d'une hété-
rogénéité des déformations dans le domaine des allongements
répartis (g; + €2 + €3 de l'ordre de 10-3) alors que les
mesures de densité effectuées ne montrent pas de variations

. - e - -3
relatives supérieures 3§ 10 "7 .

-

Grice 3 une modélisation mathématique de 1'é&volution de
la largeur et de 1l'épaisseur en fonction de 1'allongement,

il est possible de remonter aux valeurs de r instantané :

r = %%5 ou encore en utilisant de; + dez + dez = 0
3
« - [P+l -Pr]le
r =
[Pe+1 = Pg] Ly +[ Lesl —Lt:lbt
avec
Ly = Longueur de 1l'éprouvette 3 1'instant ¢t
L,; = Longueur de l'éprouvette i l'instant t+l
by = Largeur de 1'éprouvette 3 1'instant ¢t
b ., = Largeur de 1l'éprouvette 3 l'instant t+l

Cette méthode permet de s'affranchir des problémes dé
mesure 1i8s au type d'éprouvette utilisé. Le coefficient de
Lankford a également &té &valu@ au cours de la déformation
par une mesure des trois dimensions i 4, 8, 12 et 167 de

déformation.
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I1.A.2.2. - COEFFICIENT D'ECROUISSAGE.

Avant toute mesure du coefficient n il fallait déter-
miner la loi mathématique traduisant au mieux 1'allure des
courbes de traction dans le domaine des allongements répartis,
ces courbes présentant pour les deux métaux des phénoménes
du type PORTEVIN-LECHATELIER et pour le Titame, un décroche-
ment 3 la limite d'élasticité[:sgsm-] .

La meilleure modélisation de la courbe rationnelle (0,€)
tracée 3 partir des points expérimentaux, s'obtient 3 partir

de représentations du type :

ni
. =0_., + h.c. our €.<¢
A oL L A P s 1
h'
o' =o', + ket pour €.>¢g,
A oL A A A

On remarque en effet, dans la présente étude que la valeur

de n varie au cours de la déformation. A partir de la
courbe expérimentale, nous avons choisi une suite des valeurs
de € en progression géométrique :

(-1 . .
€, 7 &1 X (na)L &a= raison de la progression

Pour chaque valeur de EL on reléve Gi :

n

n L-1
G. = 0_+he: o+ X K
L k,c o) R (&) x )

o}
L \n

+ x
(l\'0 R (g1 /t.a )

Q
+
1]



73

(=9
e}
=
|
Q
"

i-1n,. n _
k(e, x n, =) (/Lar-l) = Aci

By x (e ) (-1

n n
k €; (ha-1)
- n-
et : Log AGL = Log(k X(na 1)) + n Log €

En tragant la courbe Log AGL = §(Log ei) il est possible

de voir, suivant les différentes pentes que prend cette courbe
au cours de la déformation s'il existe une ou plusieurs valeurs
de n . Le tracé automatique de ces courbes permet de suivre
1'évolution du coefficient d'&crouissage au cours de la dé-
formation et de préciser les différentes portions de courbes
obéissant 3 des lois différentes, puis de calculer sur chacune

d'elles les valeurs de o, , ket n .

11.A.3. - COURBES LIMITES DE FORMAGE.

Pour déterminer les courbes limites de formage , il faut
connaltre les déformations subies par les flans emboutis. Ces
mesures s'effectuent 3 1'aide de grilles composées de cercles
entrelacés de type HOOGOVENS IJMUIDEN de deux millimétres de

diamétre, déposées sur les flans par procé&dé photographique[:n]

Ces flans sont soumis 3 certains essais simulatifs, sui-
vant différents chemins de déformations permettant d'établir

tout ou partie de la courbe limite de formage [ 725%™ 7] .

IT.A.3.1. - ESSAIS DE TRACTION.

Les essais de traction plame sont réalisés 3 partir

d'éprouvettes de géométries différentes, déformées sur une
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machine de traction simple.

L'éprouvette lisse correspond 3 la traction uniaxiale,
les éprouvettes entaillées permettent de se rapprocher de la
déformation plane, d'autant plus que le rayon & fond d'entaille
est plus faible. Cependant les forts gradients de déformation
qui se développent dans ces derniéres éprouvettes rendent les

mesures difficiles .(fig. II-1.) .

Ces essais permettent de couvrir le domaine du rétreint.

II.A.3.2. - ESSAIS DE GONFLEMENT HYDRAULIQUE.

L'essai JOVIGNOT consiste 3 appliquer une pression d'huile
sous un flan encastré dans une matrice présentant une ouver-—
ture de forme elliptique ou circulaire. Il n'existe pas de
contact outil-piéce et seul le comportement du métal est
testé (fig. II-2.) .

Ces essais permettent de couvrir tout le domaine de

1'expansion et donc de compléter les essais de traction plane.

IT.A,3.3. — ESSAIS NAKAZIMA.

-~

Cette méthode consiste 3 emboutir 3 1l'aide d'un poingon
hémisphérique, des flans rectangulaires de différentes lar-
geurs. Le fait de faire varier la largeur permet de décrire

toute la courbe limite de formage.

Ce type d'essai simule mieux l'emboutissage réel a cause

de la présence du frottement dli au contact pidce-outil (fig.II-3.).
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Eprouvettes utilisées pour Les essals de traction.
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A.II.3.4. - METHODES DE DETERMINATION DE LA STRICTION.

Les différéntes méthodes de détermination cherchent &
cerner, avec ie plus de précision possible, le point d'ap-
parition de la striction donnant le niveau de la courbe limite
de formage 3 striction. La courbe limite de formage 3 rupture

se détermine 3 partir d'emboutis rompus.

Parmi toutes les méthodes proposées pour la détermination
de la courbe limite de formage & striction, nous avons utilisé
la méthode de BRAGARD.E7“]. Elle consiste, & partir de la ré-
partition des déformations 3 rupture, & définir le point cor-
respondant au niveau de la striction, par lissage mathématique

de la parabole ainsi amorgée (fig. II-4.) .

La mesure des déformations 3 rupture présente quelques
difficultés, dans le cas du Zirconium, i repérer le cercle ol
s'est initié la rupture. En effet, le Zirconium a une stric-
tion qui ne devient visible qu'immédiatement avant la rupture.
De plus, une fois amorcée, cette derniére se propage instan-
tanément sur une trés grande longueur. I1 est donc nécessaire
de réaliser plusieurs éprouvettes pour obtenir un seul point

de la courbe limite.

I1.A.4.- ESSAIS DE PRE-DEFORMATIONS EN EXPANSTON BIAXTALE.

Cet essai est habituellement utilisé pour déterminer les
caractdristiques des tSles en relation avec leur emboutissabi-
1it&. Le Plan du disque, bloqué sur la matrice est sollicité
par pression hydraulique jusqu'a atteindre le taux de défor-

mation désiré.
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Fig. 11.4.

Méthode d'interpolation pour calculer
La déformation & striction d'aprds BRAGARD [[7*7]
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Nous avons utilis& la cellule de la figure II-5. ,
perméttant d'essayer des disqués de diamétre 50 mm et d'é-
paisseur 1 mm. Le rayon 3 1l'encastrement "r" (10mm) est tel
que 1'embouti peut sé décomposer en une calotte sphérique,
tangente 3 une portion de toré(fig-II-G)- Cette décomposition
permet de définir "R" rayon de la calotte sphérique 1ié a
"F" 13 Fléche et a "II" diamétre utile d:: disque par la relation
de JOVIGNOT : '

_ 4F%+ 12
R——-—SF—'I’

Or, l'expression de la contrainte "o" suivant le méri-

dien est &gale 3 la contrainte tangentielle au pdle.

P pression du fluide en MPa
PR 0 contrainte tangentielle au pSle en MPa
° % 2 R rayon de courbure de 1'embouti en mm
e @épaisseur de l'embouti au pGle emn mm

Le rayon d'encastrement est suffisamment important afin que le
pdle soit la zone de contrainte maximale ou, par- conséquent, se
produit toujours la rupture. De ce fait, on s'affranchit des
problémes de reproductibilité@ d'encastrement et on dispose de

plusieurs techniques pour déterminer les déformationms.

Au pdle du disque,la déformation est biaxiale sphérique,

on a H

€ méridien = ¢ tangentielle = ¢ radiale
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Installation standard de rupture ds disquss

RESERVQIR HAUTE PRESSION (1600 bars)

MANOMETRE

VANNE D’ARRET

POMPAGE

COMPRESSZUR A MEMBRANE
VANME D'ARRET

7 VANNE MICROMETRIQUE

8 MANQMETRE (3 aiguille trainante)

9 CELLULE CHOISIE. MESURE DE FLECHS
10 UTILISATIONS DIVERSES

11 CAPTEZUR DE PRESSION

12 VANMNME D'ARRET

Installation standarnd de rupture de disques
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Cellule de rupture sous pression d'huile ou gazeuse
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La conservation de volume lors de la dé&formation

plastique s'écrit :
€ tang. + € rad. + € mer. =0

d'ol € tang. = € rad. = - 1/2 € nper.

On remarque, que dans l'essai JOVIGNOT, les matériaux
plastiques se consolident géométriquement par déformation ;
en effet, lorsque la fléche croit, le rayon de courbure '"R"

décrolt et par suite, la contrainte 'g"

La procédure de détermination de Ty (seuil de plasti-
fication) consiste en une série de cycles charge-décharge
(Fig.II-7 et 1I-8) & partir desquels on mesure la flé&che rési-
duelle au pGle, gri3ce 3 un capteur de déplacement ; connais-
sant les pressions qui correspondent 3 des flé&ches ré&siduelles
successives, on obtient ™o en extrapolant au cas ol lapres-
sion maximum donne une fl&che résiduelle nulle ; m, corres-
pond & 17 de fléche résiduelle aprés décharge.

Le dépouillement des ré@sultats permet de tracer la courbe

* . . g )
P = f(%%? qui donne immédiatement la valeur de g .

*P ot Wo représentent respectivement la contrainte et
la fléeche au pdle.
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Fig. 11.§.: Etude defaplasiigication du zirconium.
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11.A.5. - ETUDE PRELIMINAIRE DE LA LUBRTFICATION.

MM. VEERMANN [75' ] et BRAGARD l: 7"'] font remarquer que
les mesures de déformation sur grilles sont d'autant moins pré-
cises que le gradient de déforﬁatiqn entourant la zone rompue
ou strictionnée est plus important. Ils préconisent domnc, pour
le tracé des courbes limites de formage & striction, de ne re-
tenir que les éprouvettes présentant un faible gradient de dé-
formation. La réduction de ce dernier nécessite une excellente
lubrification. Nous avons étudié l'influence de différents lu-
brifiants solides, liquides, associés ou non, sur la mise en

forme du Zirconium.

L'amélioration de la lubrification favorise en outre
1'apparition de la rupture en expansion (essais NAKAZIMA) et
permet d'obtenir des cassures situées plus prés du sommet de

1'embouti.

Plus la lubrification devient performante et plus le
gradient de déformation se trouve réduit. De ce fait, on sé-
pare mieux 1l'augmentation des déformations imputables 3 la

striction.
On note par ordre décroissant d'efficacité :

- le film polyethyléne,
- le caoutchouc vulcanisé

les huiles extrémes pression (140C,-140C,UT-FR 54),

1'huile minérale.

Une lubrification particuliérement efficace résulte de
l'adjonction d'huile extr@me pression & deux feuilles de po-

lyéthylene.
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II.B. - MATERIAUX UTILISES.

Pour une grande partie de cette &tude (sauf le chapitre
concernant les impuretés), nous avons utilisé des tdles de

Titane et de Zirconium fournies par la Socié&té CEZUS.

Bien qu'élaborées avec beaucoup de précisiom, leur
composition et leur cycle de fabrication correspond @ ceux de

produits industriels.

La caractdrisation de ces produits est la suivante :

11.B.1. - TOLES DE TITANE T35.

Le matériau de départ se présente sous la forme de tdles

d'épaisseur 1 et 2 mm, livrées & 1'état écroui de 507.

a) Composition.

I1 s'agit de la qualité de Titane doux dénommée : T 35.

-

Les analyses sur lingots ayant servi 3 réaliser ces tdles

ont donné les résultats moyens suivants :
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Epaisseur coulée Teneut en impureté xw™

6

T.35

en polds
.en. mm | } C S F N 0 H
- 1 e
2

291 102 190 100 400 80 530 30

5 437 | 150 100 400 80 900 60

b) Elaboration et transformation.

e TOle de 2 mm d'épaisseur :

lingot ¢ 830 mm

forgeage en brames de section 1100 X 100
usinage mécanique de toutes les faces
contrdle aux ultra-sons

laminage 3 chaud au train tandem en bobine,
jusqu'a 1'épaisseur de 4,1 mm

grenaillage

recuit | h & 620°C sous argon

décapage

laminage 3 froid sur quarto en tdle 3 tdle,

jusqu'a 1l'épaisseur de 2 mm.

e T6le de ! mm d'épaisseur :

lingot ¢ 830 mm

forgeage en brames de section 1100 x 100
usinage mécanique de toutes les faces
contrdle aux ultra-sons

laminage & chaud au train tandem en bobine,

jusqu'a 1l'épaisseur de 3,6 mm.
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~ grenaillage
- recuit 1 h a 620°C. sous argon
- décapage
-~ laminage en bande sur SENDZIMIR
jusqu'a 1'épaisseur dé 2 mm
- recuit 1 h 3 620°C sous argon
- décapage, déroulagé, découpe en t61é
-~ laminage 3 froid sur quarto én t61é i tdle,

jusqu'a 1'épaisseur de 1 mm

11.B.2. - TOLE DE ZIRCONTIUM DIT DE QUALITE NUCLEATRE.

Ce sont des tBles d'épaisseur 1 et 2 mm livrées 3 1'état

écroui de 507 .

a) Composition.

Toutes les tBles proviennent du méme larget, lui méme
issu du lingot n° 278 870. La composition correspond & une
qua 1 ité nucléaire déhafnide "suivant la norme ASTM B.350-73

grade 6 0001 (UNS).

Précisons que le larget ayant servi 3 réaliser les tGles,
correspond i la partie milieu du lingot. Les analyses de ces

tSles ont donné les résultats moyens suivants
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Tmpunet?s \S@oifiation| Tete Milieu Pied
AL 75 51 48 48
B 0,5 0,5 0,5 a,5
C 270 70 72 76
cd. 0,5 0,5 0,5 0,5
Co 20 10 10 10
Cu 50 10 10 10
H 25 2 3 4
H4 100 75 70 §7.
Mg 20 20 20 20
Mn 50 10 10 10
Mo 50 20 20 20
N 80 22 24 46
NL 70 20 20 25
0 1100 900 900
Pb 20 20 20
Sié 120 48 48 53
T4 50 12 11 18
u 3,5 0,5 0,5 0,5
v 20 20 20
W 100 30 30 30
Ch 200 100 100 60
Fe 1500 325 340 380
Sn 52 44 33

tenewns en impuretés (ppm en poids)
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b) Elaboration et transformation.

o T8le de 2 mm d'épaisseur

- écroutagé du lingot $600 mm par usinage mécanique
- réchauffage du lingot & 1100°C

- forgeage 3 la présse (séction : 480 X% 85“mm)

- sablage

- usinage mécanique des grandes faces

- contrdle aux ultra-sons

- laminage 3 chaud de 85 & 6 mm

- brossage et décapage (0,3 mm)

- recuit a 650/700°C sous vide (IO-Qtorr)

- laminage 3 froid jusqu'a 1'épaisseur de 2 mm

- dégraissage, polissage des tdles de 2 mm

o Tole de | mm d'épaisseur :
- dégraissage
- recuit 3 650/700°C sous vide (10~ "torr)
- laminage 3 froid jusqu'ad 1'épaisseur de | mm
- dégraissage, polissage des td3les de 1 mm

(cisaillage des rives).

11.B.3. - CHOIX D'UNE TEMPERATURE DE RECUIT.

Ces tbles livrées, 3 1'dtat écroui, doivent subir un
recuit sous vide. Il convient donc de déterminer les températu-
res de restauration et de recristallisation des métaux en &tu-
diant 1'évolution de la dureté 'du métallen fonction:de la tem=-
pérature de recuit et en suivant la croissance du grain par

&tude micrographique.(Fig.II-9.) .



200 300 400 500 600 700 800 T C
Fig. 11.9.

Evolution de La duneté en fonction de La température
de neculit powr un temps de maintiende: 1 heure.
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Pour le Titane, on observe une décroissance réguliére
de la dureté en fonction de la température et une croissance
continue du grain i partir de 550°C. Pour le Zirconium, la
décroissance de la dureté est régulidre jusqu'a 550°C. Dés
cette température, apparait une remontée qui devient nette
vers 600°C. Cet accroissement de duretd semble 1ié & la pré-
sence d'impuretés interstitielles (oxygéne notamment, comme
nous le verrons par la suite); les examens micrographiques
montrent en particulier, que le grossissement du grain du
Zirconium avec la température est alors trés faible au-dessus
de 600°C.

Nous avons alors fixé les températures et temps de
recuit & 600°C, 1 h; de sorte que tout au long de l'étude,
le paramétre taille de grain (de l'ordre de 25 3 30 um pour
les deux métaux) n'intervienne pas et qu'il y ait similitude

entre Titane et Zirconium.

' 11.B.4. - METAUX DOPES.

Ces matédriaux ont servi i la réalisation des chapitres

concernant 1l'étude des impuretés.

A partir de Titane pur et Zirconium pur refondu, nous
avons &laboré différents alliages dont les compositions sont
réunies dans le Tableau (II.1) selon le procédé de fabrication

"type" suivant

- les &léments gazeux, oxygdne et azote, sont ajoutés
au préalable par traitement thermique & 1000°C sous courant

de gaz. La quantité ajoutée est mesurée par pesée de l'échantillon.

- 3 1'étape suivante on effectue une fusion sous arc,

pendant laquelle est ajouté le fer si nécessaire.
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Le schéma de transformation est en tout point

identique pour toutes les élaborations, i savoir :

- laminagé i chaud sous~gainé d'acier a 750°C, aprés
usinage par-éliminatibn des défauts de fonderie.

- recuit 3 650°C pendant | heure sous enveloppe

- élimination de l'enveloppe et décapage soigné

- laminage 3 froid de 6 4 4 mm

- traitement thermique sous vide de 2 h i 650°C

- laminage 3 froid de 4 & 1 mm, correspondant 3 un

taux d'é@crouissage de 75 7 .



TABLEAU 11

g,

| ISTE DES TENEURS EN IMPURETES DES DIFFERENTS ALLTAGES '

Dénomination |Teneur 0, Tenewr F, . Teneur N,
" pom ppm ~ ppm
.,,A{ AL L W R
{ Tso, §00
o (TR T
= T90, #F, 900 400 80
Y 7 N O O M
~ ___250,4F, | 2500 | 400 4 80 |
= T9g, R 900 700 80
TTT9o, 70k, | 900 | 1000 | s |
\IZT?’OEZFZ’EJZI""W"“"""?*55""1""'1'5'0 """"
T90, 4F, 3N, 900 w0 | a0 T
{7 O OO
4F 400
o, s [
R TN I 17 I I
~ E50.3F | 500 | 30 ]
Sl Beesr 1 sec | 0 ||
o N __ ‘1803 | 1800 | 340 |t ]
= _taso 3k, | 2500 540 24
SR A .
290, 10F, 900 1000 | 24 ]
TTZ94, KN, 900 | 340 | 150
b"""z?,»b; 's're‘s'ﬁz""""qbb"" T 0 T s
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I1.C, - ETUDE DES MATERIAUX. |
TITANE “T35” ET ZIRCONIUM "QUALITE NUCLEAIRE”.

IT.C.7. - INTRODUCTION.

Ce chapitre est consacré & 1'étude du titane '"T35" et
du Zirconium dit de "Qualité Nucléaire", sous la forme de
toles de 1 mm ayant subi le méme cycle de transformation. Ces
matériaux possédent des teneurs en impuretés identiques et le
recuit de 1 heure & 600°C leur confére une méme grosseur de
grain,

.

Ainsi, tous ces paramétres fixés a 1'avance permettent

une comparaison plus simple du comportement de ces matériaux

"quasi-purs".

Qu'entendons-nous par comportement ? Nous étudions
en fait ici, la texture et son évolution, les mécanismes de
la déformation et les caractéristiques mécaniques des deux
matériaux dans chaque cas de sollicitation (traction simple,

plane, expansion biaxiale).
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11.C.2. - TEXTURE.

II.C.2.1. - TEXTURE DES TOLES DE tmm (2 1'état de livraison).

Dans le cas du Titane, les pdoles {0002} se trouvent
localisés dans la direction travers avec une densité notable
en deux positions symétriques situées & +35° de la normale
au plan de laminage. La direction <1010> est parallidle 2 la

direction de laminage, mais la dispersion est asses importante.

La composante majeure de la texture de laminage du Titane
est proche de {2115} <1010> .

La texture du Zirconium est voisine de celle du Titane,
a3 la seule différence prés que l'inclinaison des pdles {0002}
n'est que de *20° par rapport 2 la normale au plan de laminage.
La composante majeure de la texture du Zirconium est proche de

{2116} <1070> . (fig. II.10) [7¢]

IT1.C.2.2.~ EVOLUTION DE LA TEXTURE DURANT
UN ESSAI DE TRACTION.

Une traction dans le sens de laminage modifie peu
cette texture; l'orientation des axes c¢ reste inchangée et
la composante majeure s'intensifie. En revanche, une traction
dans le sens travers se traduit par une modification trés
importante de la texture de départ. Les axes c se regroupent
tout d'abord au centre de la figure de pdle {0002} , puis
s'en écartent légérement dans la direction de laminage.

L'axe a , originellement paralléle (en moyenne) a la direc-
tion de laminage, se trouve distribué de facon totalement alé-

atoire dans l'espace (fig. II.11).



DL ZIRCONIUM bL

W

Fig. 1I1.10.
al {0002}
b} {1071}

pour Le titane T35 et Le zirconium dit de
qualité nucliaire & L'état de récepiion.

Figure de pdles



Fig. 1I.11.

Figure de pdles (00.2) du titane défoame ew
tuction sens travers.
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II.C.2.3. — EVOLUTION DE LA TEXTURE PENDANT
UN ESSAI D'EXPANSION.

En expansion équibiaxiale, la modification des
orientations est également importante. Elle se traduit pour
le Titane et le Zirconium par une diminution de 1l'angle d'in-
clinaison de la plupart des axes ¢ par rapport a la normale
au plan de laminage. Cette évolution est moins marquée pour
le Zirconium, celui-ci ne se déformant que peu avant la

rupture des éprouvettes (Fig. II.12 et II.13) .

Pour le Titane, on observe en outre, une dispersion
d'une partie des axes c dans tout l'espace des orientationms,
ce qui semble &tre di a une intervention importante du maclage
au cours de la déformation. L'axe a, quant 3 lui, se trouve

distribué de facon aléatoire dans 1l'espace.

IT1.C.3. - DEFORMATION EN TRACTION SIMPLE.

IT.C.3.1.~ MORPHOLOGIE DES COURBES DE TRACTION.

Pour le Titane, les courbes de traction présentent
toutes un décrochement a la limite d'élasticité, suivi d'um
palier. Ce palier varie avec la direction de prélévement ; il

est maximal dans la direction travers . (Fig. II.14).

Pour le Zirconium, les courbes de traction sens travers

présentent un point d'inflexion (Fig. II.15).

Les courbes de traction des deux matériaux comportent
une succession de petits paliers dans le domaine plastique.
Ce phénoméne rappelle quelque peu un phénoméne du type

PORTEVIN-LECHATELIER. Si ce phénoméne a été effectivement
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Fig. 11.12.

Figwte de pdles (00.2) du zirconium déforme
en expansion biaxiate.

@
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Fig. 11.13.

Figure de pdles (00.2) du Zitane défonmé en
expansion biaxiale.
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b}

Figure TI.14 : Counkes de traction du Titane

a) sens travers (décrochement et paliers)
h) sens Long (decrochement)
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500 DaN

FA

500 DaN =

b)

Figure II.15 : Couthes de traction du Zirconium

al sens travers
B} sens Long (point d'inglexion)
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observé sur du Titane pour des températures supérieures a
100°C-[7®7 il semble qu'il n'avait, en revanche, jamais
été mis en évidence sur du Titane ou du Zirconium pour des

déformations a la température ambiante.

Ces anomalies peuvent également &tre associées au
développement d'un ou plusieurs systémes de maclage pendant

la traction.

I1 faut cependant préciser que la succession de petits
paliers est un phénoméne si peu marqué, qu'il convient de
rester prudent quant & l'affirmation de leur existence et

encore plus quant 3 l'explication de leur origine.

II.C.3.2.~ DOMAINE PLASTIQUE.

II.C.3.2.1.- Modélisation des courbes rationnelles.

Elle s'effectue & partir de représentations du type

JAOUL-CRUSSARD |:a°] comme l'indique le paragraphe II.A.2.2.

I1 existe en effet deux stades pendant la déformation,
entre 0 et 12Z d'allongement dans le domaine des allongéments
répartis et ce, quel que soit le sens de la traction et le ma-
tériau. Chaque portion de courbe peut &tre décrite par une
relation empirique du type o = ggo; *+ kienl {%ig.ll.16,a,b,c,d}.

S

Le premier stade est toujours associé 2 un coefficient

d'écrouissage élevé (0,2 3 0,8)."

Aprés 5% de déformation (environ), le second stade est
caractérisé par un écrouissage faible et les valeurs de n
sont comprises entre 0,03 et 0,06, selon le matériau et le

sens de prélévement de l'éprouvette.
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Figwte I1.76.a
Courbe Log(ac) = §(Logle}) pour Le Titane
Lors d'une traction dans Le sens Long
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Figure  T1.16.b

Courbe LoglAc) = §(Logle))  pour Ze Titane
soumis & une fraction dans Le sens travers
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Figure 11.16.c

Coutbe Loglac) = §(Logle)) pour Le Zirconium

soumis & une traction dans Le sens Long
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II1.C.3.2.2, - Aspect micrographique.

Aprés une traction a 127 d'allongement, la grosseur et
la forme du grain sont peu modifiées. Les micrographies ef-
fectudes sﬁr la surface d'éprouvettes prépolies, puis déformées,
montrent que les glissements qui apparaissent dans l'éproﬁvette,
ont souvent une direction commune (au début de la déformation).
Ceci est dii au fait que la plupart des grains ont des orienta-
tions proches et qu'il s'agit du méme systéme (prismatique) qui

intervient.

Une autre conséquence de cette texture prononcée (lors
des premiers 7 de la défofmation), réside dans le fait que les
glissements "traversent' facilement les joints de graims, car
la désorientation entre grains voisins est faible (Fig.II.17).
Lorsque le taux de déformation croit, d'autres directiomns de
glissements apparaissent dans un méme grain (3 120° ou 60° des
premiers). Il s'agit de glissements sur un autre plan prisma—

tique (Fig. II.18).

Dans le cas du Titane, et en particulier lorsque la
traction s'effectue dans le sens travers, les micrographies
indiquent la présence de quelques macles lenticulaires du type
{1012} dans lesquelles apparaissent les stries dues i l'inter-

vention du glissement (Fig. II.19) .

Le maclage est absent dans le Zirconium, quel que soit

le sens de prélévement de 1l'éprouvette.

I1.C.3.2.3. -Détectionde 1'émission acoustique.

La méthode a été testée par B. PIGE [®17] sur des maté-

riaux présentant en traction uniquement du glissement comme
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Fig.17 Glissement traversant les joints de grains

éprouvette de titane deformée en traction
dans la direction de laminage; T =3a47
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Fig 1118 Glissement double

Eprouvette de titane déformée par traction
dans la direction de laminage; € =107



~

FiglI.19 Macles

Fprouvette de titane
(2 1'interieur de la macle apparait
le glissement)
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mode de déformation et sur des matériaux pour lesquels le
maclage est, au contraire, le mécanisme de déformation pré-
pondérant aﬁ cours de la traction. Elle a ensuite été utilisée
pour suivre la réponmse acoustique en traction du Titane et du
Zirconium. La figure 1II.20 établit un rapprochement entre la
réponse acoustique globale au cours de la déformation et la
fonection 108[2_23 = f(e) pour des tractions sens long et sens

travers du Titane T35.

La figure II.21 donne le méme type de résultats pour
le Zirconium, dit de qualité nucléaire. Les points particuliers
de 1'une des courbes, lorsqu'ils existent, correspondent a 17
de déformation prés, aux singularités de l'autre courbe, ce
qui nous a encouragé i approfondir 1l'étude des correlations
entre les courbes de réponse acoustique et les différents sta-—

des de la déformation dans le domaine plastique d'un matériau.

Pour compléter ces informations, des micrographies ont
été réalisées pour les deux matériaux a chaque étape de la
déformation. Lorsque la réponse acoustique "RMS"* est quasi
horizontale, elle correspond aux pentes faibles de la fonction
Log %%- , donc & de petites valeurs du coefficient d'écrouis-
sage. Ces phases de la déformation sont exemptes de maclage ;
seul, le glissement intervient. Lorsqu'il y a intervention du
maclage, la réponse acoustique "RMS" est importante et la
pente de la fonction Log %% est élevée, comme c'est le cas,
par exemple, pour le domaine supérieur a 127 d'allongement

lors d'une traction dans le sens travers du Zirconium.

*RMS : Root mean square (valewr quadratique moyenne).
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Fig. 11.20.

a) varniation de £'émission acoustique et de La contrainte en fonction
de La déformation (Eprouvette de titane perpendiculaine @ La
direction de Laminage) .

b) graphe de La fonction Loa(Aé) = f(Loacey) cormreswondante.

contrainte (M Pa)
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117

Le maclage, par ailleurs, intervient tout au long de la
déformation du Titane et n'est pas localisé en fin de
déformation..'ﬁé“ée fait, les pentes de la fonction

Log(%%) = f(Log €) sont toujours plus grandes poﬁr le Titane

que pour le Zirconium.
II.C.3.2. DOMAINE STRICTION-RUPTURE.

La zone entre striction et rupture correspond a un
domaine étendu (en Z d'allongement) pour le Titane, alors
qu'elle se trouve relativement réduite dans le cas du Zir-
conium. Ainsi, il est trés difficile d'arré@ter la traction
dés qu'apparait la striction dans le Zirconium, car la rup-
ture suit, quasi-instantanément, ce qui n'est pas le cas pour

les éprouvettes de Titane.

L'analyse micrographique ne montre que quelques macles
3 la striction dans le Zirconium, alors que le volume maclé du
Titane est trés important. L'étude de la réponse acoustique
confirme ces résultats, car elle met en évidence une émission
trés importante entre striction et rupture, ce qui est carac-—
téristique d'un maclage important. Ainsi, lorsque la strictiom
apparait dans le Titane et que les contraintes ne sont plus
planes, le maclage se développe de facon telle, que 1l'appari-
tion de la rupture est retardée. En revanche, 1'absence de

maclage dans le Zirconium précipite sa rupture.
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I1.C.4. - CARACTERISTIQUES DEDUITES DE L_’ESSAI DE TRACTION .

Les caractéristiques mécaniques des deux matériaux
(tdles de 1mm recuites 1 h & 600°C) sont résumées dans le

tableau II.2.

II.C.4.1. = COEFFICIENT DE LANKFORD.

Les mesures du coefficient de Lankford ont été -
effectudes grice a une méthode originale évoquée au para-

graphe II.A.2.1.

Au cours d'un essai de traction sur des éprouvettes
prélevées dans le sens de laminage, la valeur du coefficient
de Lankford varie peu pendant les premiers pour cent de la
déformation, mais ensuite il crolt légérement. Une opération
similaire menée sur des éprouvettes prélevées dans le sens
travers indique que la valeur du coefficient de Lankford

décroit tout au long de cet essai (tableau II.3) .

Par ailleurs, il ne faut pas perdre de vue que les
valeurs du coefficient de Lankford ne doivent pas &étre
utilisédes comme des valeurs absolues, car elles sont sujettes
a2 fluctuations en fonction des dimensions de 1'éprouvette
utilisée et des conditions d'essais, comme 1'a montré

J-J. GONCALVES [ ®e/68%7 |

Les valeurs du coefficient de Lankford ont été également
mesurées sur des éprouvettes prélevées a 30°, 45° et 60° de
la direction de laminage. Les valeurs moyennes obtenues entre
0 et 10Z d'allongement pour tous ces essais sont répertoriées

dans le tableau II.4.



Sens de Limite d'éLastioits Change AlLongement AlRongement
prélevement a 0,2% maximale néparti a rupture
(da N/m ) (da N/t ) 3 :
Titane 29,5 40,9 23 41,9
Lirconium 24,6 38,5 21,1 35
Tableau 11.2.

6lL1



$ d' allongement 4 -8 12

n T4 sens Long 1.2 1.25 1.33
qommuu’d

(T35) sens thavens 3.2 2.95 2.8

n sens ALong 2.95 3.00 3.05

commencial sens  travens 5.2 4.8 4.6

Tabfeau 11.3.

0zt



Tableau 11.4.

Matériaux n0° 430, 1450 n60° v “90°

Titane
T35 1.2 1.6 2. 3. 2.8
(1 mm)

Zineconium
0N 2.7 3.4 4.2 5.3 5.5

(1 rm)

Valewrs du coefficient d'anisotropie (moyenne enthe 0 et 10% d'allongement)
pour différents angles de traction par rapport & La direction de Laminage

(¥4
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La courbe t(¥)* théorique a été calculée pour les
deux matériaux dans le cadre du modéle de Hill, & partir

des trois valeurs r°

o o .,
o0  Tys 6L Typ

2 2
¥ = 2r; rg, cos 2¥ + Ty (r® + r; ) sin 2¥

rg (1 - cos2¥) + r3; (1+cos2¥)

(report § 1.B)

Les points expérimentaux r3, et rg  servent alors de

comparaison.

Sur la figure II1.22 apparait l'écart entre ces points

expérimentaux et la courbe théorique.

Pour le Zirconium, la dispersion n'est pas excessive.
En revanche, pour le Titane, 1l'écart enregistré pour la mesure

a 60° est notable.

.

Nous nous gardons a ce niveau de l'étude, de tirer des
conclusions de ces résultats. N'oublions pas en effet, que
les mesures de r sont sujettes a fluctuations et que le
calcul dans le cadre de la théorie de Hill est d'une part,
symétrique par rapport aux contraintes et d'autre part, fait
totalement abstraction des mécanismes d'adaptation tels que

le maclage.

II.C.4.2. - COEFFICIENT D'ECROUISSAGE.

Les mesures du coefficient d'écrouissage ont été

effectuées selon la méthode développée au paragraphe II.A.2.2.

Yy dtant L'angle entre La direction de prélivement de
L'éprouvette et La direction de Laminage de La tile.
(c§. 44g. I.1) .
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) T T 1 | T >
10 30 45 60 30 ¢
° points expérimentaux
— Courbe théotu',éue

Figute 11.22,
Evolution du coegficient d'anisotropie
avee L'orndientation de La traction
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Le tableau II.5 donne les valeurs du coefficient
d'écrouissage n (moyen entre 0 et 127 d'allongement) et
du coefficient d'écrouissage pour chaque stade de la dé&-

formation.

Au premier stade correspond un coefficient d'&crouis-
sage élevd, quel que soit le matériau et le sens de la trac-
tion. Le second se caractérise, en revanche, par un coefficient

d'écrouissage modeste.

11.C.5. - COURBES LIMITES DE FORMAGE.

Elles ont &té tracBes i partir d'essais simulatifs
répertoriés au paragraphe II.A.3. , et pour la détermination

de chaque point, trois &prouvettes ont &té utilisées.

Les techniques de tracé des courbes limites de formage
mises au point pour les aciers sont adaptables au Titane et
au Zirconium, moyennant quelques modifications, principalement
en raison de la faible aptitude de ces matd@riaux au pliage
sous tension, au niveau des arétes et des rayons de matrice,
surtout pour le Zirconium. L'é&tude compléte et détaillée des
techniques mises en ceuvre et des courbes limites de formage

fait 1'objet du mémoire de A. VINCENT [ 82a2u] |

IL.C.5.1 - COURBES REALISEES A LA TEMPERATURE AMBIANTE.

Selon le type d'éprouvettes utilisées, les courbes
limites de formage ont une forme différente (Fig.II.23 & II.24).
Le niveau le plus élevé correspond aux essais NAKAZIMA, le plus
bas aux essais IRSID. Cette différence s'explique par la géomé-

trie des éprouvettes employées pour les essais IRSID : les



n

n n
coef fleant décrnouls-
EPROUVETTE sage moyen entre Stade 1 de Stade 1T de
0 et 12 % - , . ,
d' ablongement La défonmation La déformation
taction
sens Long 0.178 0.369 0.092
TITANE
Aens thaverns 0.132 0.817 0.634
frhaction
sens Long 0.342 0.355 0.065
ZTIRCONTUM
sens thavens 0.17 0.92 0.03

Tableauw  11.5.

Valeur des coefficients d'écrouissage du Titane et du Zirconium.

¢l



126

Rupture
_____ Striction \~\\ /
S2a ]
i T
et a8 R o) 0 )
" Fig. 11.23.

_ Courbes Limites de formage
(Eprouvettes prélevées dans Le sens traverns)

Ces counbes sont des courbes moyennes ; La dispersion
des podiints expirimentaux n'est pas supérieure d (.03 en
e] et €5 de part et d'autre de ces courbes



127

Fig. 11.24.

Courbes Limites de formage
(Eprouvettes prélevées dans Le sens travers)
Méthode NAKAZIMA
Ces counbes sont des courbes moyennes ; La dispersdion
des points expérimentaux n'est pas supirieune d 0.03 en
€] et o de part et d'autre de ces courbes
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-

éprouvettes entaillées conduisent 3 un fort gradient de dé&-
formation et l'on sous-estime beaucoup la déformation a
1'apparition de la rupture. En revanche, dans les essais
NAKAZIMA, le contact t8le-outillage induit une contrainte
normale qui peut permettre des déformations plus importantes

avant striction.

Les éprouvettes prélevées parallélement au sens de
laminage donnent en général des valeurs de € plus fortes
que celles prélevées perpendiculairement (Fig. II.25.) ,
hormis pour le Titane dans le domaine de 1'expansion. Dans
le domaine du rétreint, l'allure des courbes est sémBlable
pour les deux matériaux (Fig. II.23.) . Dans le domaine de
1'expansion, les possibilités de déformation du Titane, bien
que faibles, sont nettement supérieures & celles du Zirconium,
ce qui explique les difficultés rencontrées lors de 1'emboutis-
sage de tdles de Zirconium. Du point de vue structural, une
nette différence apparait entre les deux métaux aprés une dé-

formation en expansion.

Le Titane voit sa structure fortement maclée, alors que
celle du Zirconium permet d'exclure touté contribution appa-
rente du maclage et ce, aussi bien dans le cas de 1'expansion
biaxiale dissymétrique que dans celui de l'expansion biaxiale
symétrique. Le taux de grains maclés est maximum dans le
Titane lorsque la déformation est symétrique en expansion
(Fig. I1.26.) .
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Fig. 11.25.

Counbes Limites de formage du titane T35
et du zircondium dit de qualité nucléaire
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Expansion biaxiale disymétrique déformée a 'ambiante

Expansion biaxiale symétrique déformée a I'ambiante

oy 'Y i 5

Expansion biaxiale  symeétrique déformée & 175°C

Fig.11.26
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II.C.5.2. - INFLUENCE DE LA TEMPERATURE SUR LA POSITION
DES COURBES LIMITES DE FORMAGE.

Les essais de traction ont &té réalisés 3 l'aide d'une
machine INSTRON &quipée d'une enceinte climatique. Le mon-—
tage JOVIGNOT a &galement &té placé danms une enceinte cli-

matique (Fig. II.27).

L'augmentation de la température améliore tré&s sensible-
ment les valeurs des déformations & rupture du Titane et du
Zirconium dans le domaine du ré&treint ; elles augmentent pro-

gressivement lorsque la température s'éléve.

-

En expansion, les valeurs 3 rupture et 3 striction du
Titane décroissent de fagon continue lorsque la température
s'éléve, alors que celles du Zirconium s'accroissent légérement.
L'étude micrographique révéle qu'entre 175°C et 200°C en par-
ticulier, le maclage est inexistant dans les deux métaux.

(Fig. II.26.) .

II.C.5.3.- INFLUENCE DE LA VITESSE DE DEFORMATION SUR
LA POSITION DES COURBES LIMITES.

‘Les déformations i rupture et & striction du Titane
diminuent dans le domaine du rétreint lorsque.la vitesse de
déformation augmente (dans la plage de vitesse considérée)
(Fig. 1I.28).

-~

Les valeurs des déformations & rupture ne varient pas

pour le Zirconium dans la gamme de vitesses allant de 0,005 cm/mn

i 5 cm/mn.

Elles décroissent ensuite pour des vitesses supérieures.

Dans le domaine de 1l'expansion, une augmentation de vitesse
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-1,2 -0,8 0,4 o 0,4

Q@ 20°C
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Fig. I1.27.
Influence de La température de dé fonmation
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In§luence de £a vitesse de déformation
surn L'aptitude au formage du Titane
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entraine une légdre amélioration des valeurs des déformationms
3 rupture et 3 striction du Titane. Les essais JOVIGNOT sur
le Zirconium n'ont pu &tre poursuivis i vitesse Elevée en

raison de ruptures prématurées au jonc.

II.C.5.4. - TRAJECTOIRES COMPLEXES.

Des travaux antlrieurs E.83/8“ ] ont souligné que
les chemins de déformations utilisés pour la déterminationdes

courbes limites d'emboutissage 3 striction et & rupture,

influent fortement sur leur forme et leur position.

Les travaux entrepris dans cette partie de 1'étude
ont tout d'abord pour but de vérifier si, comme pour les aciers,
le trajet de déformation a une influence sur le niveau de dé-
formation ultime que peuvent atteindre localement les tGles de
Titane et de Zirconium, et de constater &ventuellement, les

gains de déformation que l'on peut obtenir.

Nous avons exploré les chemins complexes du type
expansion biaxiale - traction uniaxiale (sens long et Sens
travers et traction uniaxiale (sens long et sens travers) ,

suivie d'expansion biaxiale (Fig. II.29).

Ces résultats confirment, pour ces matériaux hexago-
naux, diverses &tudes anté&rieures sur l'influence des chemins
de déformation effectuées sur des matériaux c.c et c.f.c.
Ainsi, en vue d'une déformation ultérieure, une premiére dé-
formation en traction (qu'elle soit effectuée parallélement
ou perpendiculairement 3 la direction de laminage) ne modifie
pas la résistance 3 l'amincissement de la tdle, alors que cet~

te résistance se trouve notablement diminuée lorsque la premiére
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Fig. 11.29.
Trajectoirnes complexes.
A Trnaction - expansion bilaxiale
X Expansion. blaxiale - traction
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déformation a &t& une expansion hiaxiale [:85:] . L'analyse
au microscope &lectronique i transmission de la gométrie des
cellules de dislocations conduit i penser que cette géométrie

est un paramétre important 3 comsidérer.

Les cellules de déformation en traction (qu'elle soit
longitudinale ou transversale) sont régulilres et de forme
rectangulaires (Fig. II.30). En revanche, en expansion bi-
axiale, cette régularité et cette forme géométrique n'ap-—
paraissent plus. Nous n'avons pas non plus retrouvé cette
géométrie dans les éprouvettes prédéformées en expansion, puis

déformées en traction simple.

De toute fagon, il est préférable de réaliser les sé-
quences rétreint-expansion, plutGt que les séquences expan-—
sion-rétreint. Et, bien que le gain pour le Zirconium soit
faible, les résultats laissent 3 penser qu'il est possible de
tirer un meilleur parti du métal en le sollicitant, suivant

une trajectoire appropriée.

II .-C .5.5. - MODELISATION DES COURBES LIMITES DE FORMAGE.

Les courbes limites théoriques ont &té tracées selon
le modéle et le programme correspondant décrits au paragraphe
I.E.3 et dans 1'appendice 2. E 86 ] .

Ces calculs sont basés sur :

- la loi de comportement, c'est—-3-dire les valeurs de
k et n (loi du type o = keP®) et éventuellement + co,kf etn'

(loi du type o0 = , + kel) .
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Fig.IL30 Cellules de dislocations en traction uniaxiale

TTTANE . . s . .
(Microscopie i transmission)
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- les valeurs r o et r du coefficient d'anisotropie.
Q

909
- 1'spaisseur du matériau et le paramétre F, caracté-

risant 1'endommagement initfal (ici Fo = 0,01) .

Les figurés II.31 et II.32 représentent les courbes
expérimentales et théoriques & strictiom, respectivement pour
le Titane et {E_Zirconium. Les courEes théoriques ont &té
obtenues dans ce cas, i partir des va.eurs moyennes de
Tio- et Tgymo entre 0 et 127 d'allongement, et des valeurs du

coefficient d'8crouissage tir@es de la loi d'HOLLOMON.

Pour le Zirconium, les valeurs théoriques et expéri-
mentales sont assez voisines. En revanche, les courbes théo-
riques du Titane sont beaucoup trop basses et inversées par

rapport aux courbes expérimentales.

Un calcul différent, basé sur les valeurs du coefficient
d'écrouissage tirées de lois de comportement du type

g =0, + ke® (Fig. II.33) , a 8té effectué.

Cependant, les résultats sont aussi peu satisfaisants ;
et 1'8cart relatif entre courbes théoriques et courbes expé-

rimentales est toujours supérieur a 100%.

11.C.6. - DISCUSSION DES RESULTATS.

Ces résultats expérimentaux et les données bibliographi-
ques sur les scissions critiques de glissement et maclage
(§ I.G.3), nous permettent d'analyser les mécanismes de la
déformation de chaque métal, selon le mode de sollicitationm,

puis de comparer leurs comportements en déformation.
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Counbes Limites de formage tracies pour Le Titane.
Le modele thiorique utilise La Loi d'Hollomon.

#* Courbes expérimentale

@ Courbe théornique
sens Long.

sens traverns.

O Counbe thiornique

0 Counbes expérimentale
sens Long.

sens trhavens.
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Figure 11.32.
Counbes Limites de formage tracZes pour Le Lircondium.
Le mod2le thiornique utilise La Loi d'Hollomon.
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Ei
. Courhe expérimentale e Courbe expérimentale
sens Long sens travers
€ Courbe expdrimentale O Courbe experimentate
sens travers sens Long
Figure TT.33.

Courbes Limites de formage tracdes pém-ﬂe Titane
Le modele thiorique utilise La Lol de Ludwich
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D'une fagon générale, la texture de départ conditionne
fortement 1'aptitude i la mise en forme du matériau, en ce
sens que, selon la direction de la contrainte, certains sys—

témes de glissement ou maclage seront sollicité&s ou non.

Par ailleurs et en guise de préliminaire, il faut
souligner que pour le Titane et le Zirconium, les scissions
critiques de glissements hasal et pyramidai A température am-—
biante sont trds supérieures 3 celles du glissement prismati-
que. Les scissions des différents systéme de maclage sont
supérieures ou égales 3 celles des glissements basal et

pyramidal (Tableau II.6) .

Comme la texture de ces matériaux est trés marquée, nous
allons raisonner par rapport & un monocristal dont 1'orienta-
tion correspond a4 la composante majeure de la texture du po-

lycristal.

Lors d'une traction dans le sens de laminage, la
position des hexagones est telle qu'elle permet au glissément
prismatique d'intervenir; le facteur de SCHMID pour 4 des 6
plans est de 0,43 pour les deux métaux (Tableau II.7) . Ce
mode de glissement &tant &galement le mode principal d'adap-
tation rencontré lors du laminage, on congoit qu'il n'y ait
que peu de modification de la texture sous une contrainte
uniaxiale parallé@le 3 la direction de laminage (le taux

d'écrouissage préalable subi lors du laminage &tant important).

Une traction dans le sens travers n'est pas incompatible
avec la possibilité de glissement prismatique (facteurs de

SCHMID, respectivement de 0,29 pour le Titane et 0,38 pour le



" Tableau I1.6.

Valewrs connues des diffénentes scissions critiques de glissement et de maclage pour Le Titane
_ (eg. 0, = 0.1 % A), d'aprds CONRAD (9)

SYSTEME | S.C.C.R
| (daN/mm?) 6 = 20°C

GLissement sun {1070} (prismatique)
, . 30
du type a

GLissement sun {0001} (basal)
' 80
du type a

GLissement sun {1071}  (pyramidat)
(10)

12

du type a gwbememt basat

Mactage swr {1072} 0,167

<
u

Mactage sun {1122} 60 Y 0,225

T

N.B. : 1L n'existe pas de valeurs précises powr Le Zinconium (eq. 0,= 0.1 A) mais quelques données
fragmentaines qui indiquent que fe glissement prismatique posséde une S. CC R beaucoup plus
faible que cefles de tous Les autres (17).

el



Tableau J| 7

Valeurs des facteurs de Schmid correspondant aux différents systémes de glissement. Une contrainte
unixiale est appliquée selon la directlion de la contrainte principale & un monocristal placé dans
1'orientation {7115] 1010 > pour le titane et { 2116] £ 10107 pour le zirconium.

traction sens long ; traction sens travers : expansion biaxiale
Systéme de glissement : : : : : :
titane : zirconium : titane : zirconium titane : zirconium

{rolo} <1210 43 . o3+ 029 i 038 i 0.4 i 0.05
{rioo}  ¢nZo> . o043 i 043 i 0.29 . 0.8 i 014  :  0.05
loﬁo} <o © o 0 0 S Lo S
{oomr}  L1Zi0> i .: 0 : 033 i 0.4 . o6 :  o.10
{oom} ¢ 1z ;o - . 0.33 ;0.4 . 0.16 . 0.10
{0001} (< 71103 i o ;o P oo : o i ;o
{10‘11\) 1210 7 L 0.36 L 0.36 : 0.39 : 0.50 L o.16 . 0.06
{01'1'1} <7e > S ;o N I Lo Lo
(o (uZo ' o6 . 036 : 039 i os0 i o016 : 0.6
o]z © 036 . 046 . 00 + 017 i 0.a6 i 0.06
{oﬁl] {2110 . 0 i o N .0 ;0 . o
{_ﬁo;] {1130 636 . 036 : o0a0 i 017 : o0.16 : 0.06

Pt
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Zirconium) mais elle entrafne une réorientation des grains,

ce qui explique en particulier, la dispersion de 1'axe a

et 1'évolution de 1'axe c¢ . Il en résulte une diminution de
la valeur du coefficient d'anisotropie, du fait de la dimi-

nution d'acuité de la composante majeure et une modification

du trajet de déformation, lequel s'incurve fortement.

Ainsi en régle générale, le glissement prismatique
simple ou dévié orchestre et gouverne la déformation en
traction uniaxiale, avec dans le cas du Titane 1'apparition

de quelques macles.

Ces hypothéses sont confortées par les comportements
des deux matériaux (en température, avec la vitesse de
déformation...) dans le domaine du rétreint. Ces mécanismes

expliquent la bonne ductilité en traction des deux matériaux.

En expansion &quibiaxiale, 1l'orientation initiale des
réseaux cristallins n'est pas favorable i la possibilité de
glissement suivant les plans prismatiques (direction de
glissement <1120> proche ou dans le plan de la tdle). Le
facteur de SCHMID est, en effet, de 0,14 pour le Titane et de
0,05 pour le Zirconium. Les autres modes de glissements (ba-
sal et pyramidal) possé&dent des valeurs de scissions critiques
trés élevées et ne sont guére plus avantagés par leurs fac-
teurs d'orientation (la direction de glissement est commune
aux trois systémes). La striction et la rupture se produisent
alors trés tdt dans le cas du Zirconium soumis 3 ce type de
sollicitation. En revanche, le Titanme se macle au cours de
la déformation & la température ambiante (macles de type
{1012} et {1122}).

A 175°C, le maclage est absent dans les deux matériaux,

et leur comportement en expansion est médiocre.
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11 semble donc que ce soit le maclage qui soit respon-—
sable de la meilleure aptltude i la déformation en expansion
biaxiale du Titane (& la température ambiante) . Nous cherche-

rons 3 préciser au chapitre suivant, comment et pourquoi.
Mais il semble d'ores et d&ja possible d'avancer :
1 - que le maclage explique la position des courbes limites

de formage, sens long et sens travers du Titane.

1 - que le coefficient d'écrouissage déterminé en traction
gsimple ne peut en aucun cas 8tre représentatif du comportement
en expansion biaxiale du Titane. Ce dernier point sera déve-

loppé dans la troisiéme partie de cet ouvrage.



147

II.D., - PREDEFORMATIONS A BASSE TEMPERATURE.

I11.0.1. - TINTRODUCTION.

Les expériences de déformation du Titane et du
Zirconium révélent des différences importantes dans le
domaine de 1'expamsion. L'étude micrographique indique la
présence du maclage dans le Titane commercial déformé i
1'ambiante alors que le Zirconium, déformé dans les mémes
conditions, ne se macle pas. Il semblait donc inté&ressant
de prédéformer i basse température le Zirconium afin d'y
développer différents systémes de macles et d'améliorer
ainsi les capacités de déformation en expansion de ce

métal.

Aussi, en se basant sur les idées émises par
REED. HILL et al. [61~] , une série d'essais de prédé-
formations 3 basse tempdrature, suivie de dé&formations em
expansion biaxiale a-t-elle &té entreprise . Ce travail a
&té précédé d'une étude de la plastification des deux maté-

riaux.
Le double but de cette démarche se résume comme suit :

- rechercher les conditions de prédéformations opti-
males 3 basse température (le maclage se développant toujours
plus facilement 3 basse température) dans le Zirconium de
fagon que les macles induites par ce procé&dé, permettent une

meilleure déformation ultérieure en expansion.
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- comprendre les mécanismes du développement du ma-

clage au cours de la déformationm.

Parmi les paramétres auxquels la formation de macles
est sensible, nous examinerons la température et le taux de

prédéformation.

11.D.2. - ETUDE DE LA PLASTIFICATION.

Dans ce cas particulier, la plastification désigne le
franchissement de la limite d'&coulement plastique du métal
considéré et Ho correspond au seul de contrainte corres-—

pondant.

Cette technique expérimentale mise au point au CEA,
permet, outre la détermination de Ho , la caractérisation
de la ductilité du métal au moyen de la courbe P = f(wp),
P et wo repré@sentant respectivement la contrainte et la
fléche (voir § II.A.4)

Le dépouillement des résultats permet, en effet, de
Awo
Wo
valeur de I, (produit de la pente de la courbe par la
fléche o) .

tracer la courbe P = £( qui donne immédiatement la

Les essais concernant le Titane et le Zirconium ont
8té effectués a la température ambiante et domnent les

résultats suivants

Dans le cas du Titane, la valeur de [ est de
0,82 MPa correspondant 3 une fléche &gale a 0,05 mm, alors
que dans le cas du Zirconium, la valeur de 1, est de 2,28 MPa

pour une fléche de 0,13 mm (Fig II.7 et Fig. II.8 [§II.A.§ .
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Cela revient & dire qu'il existe entre les deux métaux, un
coefficient multiplicateur de 2,5, tant du point de vue

pression, que du point de vue fléche.

Les indications ainsi recueillies précisent un peu
mieux les choses en ce sens, qu'une faiﬂle valeur de I
pour le Titane implique une plastification rapide, alors
que pour le Zirconium, la valeur du seuil d'Ecoulement est
plus élevée, ce qui tend 3 montrer qu'une partie de 1'énergie
nécessaire i la déformation totale a déja été utilisée pour
vaincre la déformation élastique, avant méme d'attaquer la
capacité de déformation du métal dans le domaine plastique.
L'étude des courbes '"fléche au pdle en fonction de la pression"
(w, = £ (P)) (Fig. 11.34) apporte également des données in-
téressantes pour la caractérisation des matériaux. Ce type de
courbe, en effet, renseigne sur la ductilité du métal i.e.
sur sa capacité de mise en forme et, par voie de conséquence,
sur un coefficient (n*) en expansion. Une courbe pfésentant
une faible pente est caractéristique d'un matériau 3 fort
coefficient d'8crouissage; une courbe 3 forte pente est, &

‘1'inverse, caractéristique d'un matériau 3 faible coefficient

d'écrouissage.

Ainsi, la comparaison des courbes tracges pour le
Titane et le Zirconium commercial, fait apparaltre que la
pente enregistrée dans le cas du Titane est nettement moins

accentuée que celle du Zirconium.
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Figure TI.34.

Cournbes reprisentant La pression en formation de La §LZche
pour Le Titane et Le Zircondum
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I1.0.3. - EFFET DES PREDEFORMATIONS SUR LES COURBES
LIMITES DE FORMAGE.

Les conditions opératoires des essais préliminaires et
des essais de prédéformation, sont détaillées dans le mémoire
de P. LEMOISSON [ 87 ] . Les essais ont &té menés i des tempé-
ratures de prédéformation de - 50°C et - 196°C avec des taux
de prédéformations en expansion de 2 a 4% et & une vitesse
de 2 MPa . mn—1 ou 120 MPa . mn--1 . D'autres essais de
prédéformations ont &galement &té réalisés par laminage et
par compression. Tous ces essais ont &té suivis par une dé-
formation en expansion biaxiale 3 la température ambiante et
a 175°c.

II.D.3.1~ PREDEFORMATIONS PAR LAMINAGE ET PAR COMPRESSION.

L'étude micrographique montre que les modes de prédé-
formation par compression ou par laminage n'ont pas entrainé
de changement de structure notable dans le Zirconium; notam-
ment, il n'y a pas d'apparition de macles. Ceci s'explique
par le fait que la texture de la tdle de Zirconium de départ
est trés affirmée et le développement des systémes de macles
est trés sensible 3 l'orientation de la contrainte. Le lamina-
ge, par exemple, n'est qu'une superposition de contraintes en
compression pure et en traction pure, alors qu'en expansion
biaxiale, les directions de contraintes sont plus diversifiées
et 1'on peut ainsi obtenir des &tats de contraintes plus favo-

rables d@ l'initiation du maclage (Tableaux II.8 et II.9).
I1.D.3.2. - PREDEFORMATIONS EN EXPANSION BIAXTALE..

C'est dans ce cas seulement qu'un taux de macles nota-

ble a &té obtenu dans le Zirconium.
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L'étude micrographique sur les t8les seulement pré-
déformées fait apparaltre que, dans les deux cas, l'abais-
sémént de la température de prédéformation se traduit par ume
augmentation du volumé maclé. Ce dernier est d'autant plus
important que 1é taux de prédéformation est plus &levé (dans
les limites, bien entendu, du domaine de prédéformation exa-

mingd) (Fig. II.35 et II.36).

Si dans le Titane prédéformé i 4% et & — 196°C . le
volume maclé est de l'ordre de 757 du volume total, la frac-
tion volumique maclée du Zirconium déformé dans les mémes

conditions reste cependant faible (= 107).

L'augmentation de la vitesse de prédéformation n'apporte,
non seulement aucune modification du volume maclé&, mais au-
cune amélioration non plus du comportement en déformation

ultérieur du Zirconium (dans le domaine de vitesse considéré).

Les tableaux II.8 et II.9 donnent les valeurs des

couples €; et g, obtenus aprés la déformation ultime a

2
1'ambiante et 4 175°C. Le gain optimal de déformation pour
le Zirconium s'obtient lorsque les prédéformations sont ré-

alisées dans les conditions suivantes :
~ température de prédéformation égale a - 196°C,

- taux de prédéformation &gal i 47 ,

- vitesse de prédéformation &gale 3 | sous 2 MPa . on *

et que la déformation ultime est effectuée 3 175°C. Dans ce
cas, le gain en déformation i striction obtenu par rapport
aux valeurs notées i 1l'ambiante sans prédéformation, est de

367 en € et de 507 en €, . Une augmentation semnsible de



155

Figll.35  INFLUENCE DFE LA
TEMPERATURE DE PRE-DEFORMATION

Ti Lumiere polarisee
X 480

2 MPa.mn~'

%4




Figll36 INFLUENCE DE LA
TEMPERATURE DE PRE-DEFORMATION

Zl‘ Lumiere polarisee
X 480

-1
2 MPa.mn -196°C
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ces valeurs est toujours associée i 1'augmentation du volume
maclé lors de la prédéformation. Des essais similaires ont
été menés sur le Titane i titre de comparaison et ils confir-

ment ce qui vient d'@tre dit.

"Le Titané présente aprds prédéformation i basse tempé-
rature, un volume maclé important. Aprés la déformation ultime
i 175°C (ol le glissement intervient seul) les performances
atteintes sont égales ou supérieures selon le cas, aux dé&-

formations obtenues en trajet simple 3 20°C.

Dans certains cas, lorsque le volume maclé aprés la
déformation est trop important, il y a rupture prématurée,

ce qui explique les valeurs faibles en ¢, et €, .

11.D.4. - DISCUSSION DES RESULTATS.

Dans le cadre de cette &tude, nous avons fait varier
les paramétres taux, tempérautre et vitesse de prédéformatiom.
Pour le Zirconium, les meilleurs résultats sont obtenus lors-
que la prédéformation en expansion &quibiaxiale est réalisée

dans les conditions suivantes :

température de prédéformation &gale & - 196°C,

taux de prédéformation égal 3 47 ,

vitesse de prédéformation &gale 3 1| sous 2 MPa.mn-l,

- température de déformation ultime égale i 175°C.

En opérant dans ces conditions, on créé quelques macles
lors de la prédéformation et pendant la déformation finale &
la température ambiante ou 3 175°C; il n'y a pas formation dé
macles secondaires, comme le montrent les micrographiés dé la

figure II.37.



196TC, 4%

Zirconium  predeforme a

Figl1.37

aj 20°C
by 1754

a

puis deformé
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Pour le méme typé de déformation, le Titane continue,
quant 3 lui, & se macler lors de la ‘déformation ultime & la
température ambiante. Ceci explique la faible différence
existant pour ce matériau, entre les valeurs du couple
€

€ avec ou sans prédéformations (Fig. II.38). En re-

1 72
vanche, lorsque la déformation ultime s'effectue & 175°C, le
Titane ne se macle plus durant cette derniére &tape ; toute-
fois, le taux de macles induit lors de la prédéformation est
suffisamment important pour que la déformation totale donne
des valeurs du couple ¢£; €, pratiquement &quivalentes a

celles résultant d'une déformation directe a 20°C.

Ces observations tendent 3 montrer que les macles créées
3 basse température, servent seulement & réorienter les grains
de manidre i permettre aux systémes de glissement, non encore
activés, d'opérer dans les parties réorientées (voir § I1.C.3.2.2)
Ces résultats corroborent ceux de REED HILL et DAHLBERG qui
ont observé une augmentation de 507 des allongements pour une
prédéformation de 1% & - 196°C . I1 ne faut cependant pas
perdre de vue que l'interprétation comparative est délicate,
du fait que REED HILL et DAHLBERG [ 617 ont effectué des
essais de traction alors que nous sommes en mode d'expansion
équibiaxiale.

Les essais de prédéformations tendent &galement & mon-
trer que 1'apparition du maclage permet une meilleure répar-
tition des contraintes, si bien que 1'on se rapproche de la
triaxialité pure (symétrie parfaite ¢g;= ;2) lors des essais
de déformation ultérieurs. Cette théorie est en accord avec
celle de KOCHS et WESFLAKE [:88 ] . Ceux~ci avancent l'hypo-
thése que le maclage qui intervient, sé développe 13 ol les

contraintes localisées sont les plus &levées.



FiglL33  Titane predeforme a =196, 4%

vis deformé¢ a3, 20°C
P by 175C
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La conclusion la plus importante, mais aussi la plus
"inquiétante" résultant de ces essais, est qu'il est trés
difficile d'ohtenir des macles dans le Zirconium dit "de
Qualité Nucléaire'" et ce, quel que soit le sens de la con-

trainte.

11 semble donc difficile de réaliser de meilleurs ré&sul-
tats, sauf, peut-8tre, si les essais de déformation sont

effectuds a trés grande vitesse (essais de choc).
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[I.E. - ETUDE DE L'EFFET DES IMPURETES.

I11.E.1. - INTRODUCTION.

I1 apparait donc, au vu des résultats des chapitres
précédents, qu'a grosseur de grain égale, le Zirconium se
macle beaucoup moins facilement que le Titane et ce, quelle
que soit l'orientation de la contrainte exercée. Peu de
données existent dans la littérature, mais il semble que les
valeurs des scissions critiques de maclage soient différentes

pour les deux matériaux.

Pour confirmer ou infirmer cette hypothése, nous avons
&laboré différents alliages de Titane et de Zirconium
(voir § II.B.4) dont les teneurs en oxygéne, azote et fer
sont différentes; les valeurs des scissions critiques sont

fonction, en effet, de la teneur en impuretés.

Parall@lement, nous avons pu observer 1l'évolution de
la texture, des caractéristiques mécaniques et des courbes

limites de formage avec le taux en impuretés.

IT.E.2. - TEXTURE.

Les matériaux dopés décrits au paragraphe II.B.4 ont
été laminés dans les m@mes conditions jusqu'd | mm d'épais-
seur, de maniére que les t3les soient dans un &tat &crouil
d'environ 50 & 757. Les échantillons ont &été& recuits 1 h
a 600°C.
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Toutes les textures des différents échantillons sont
trés proches de cellés décrites au paragraphe TII.C.2.
Cépendant, uné.augmentation de la teneur en oxygéne dimi-
nue légérément 1'inclinaison de 1'axe ¢ par rapport 3 la

normale au plan de laminage.

Ces résultats sont analdgues avec ceux donnés par
LARSON et al.[:23 J pour des alliages de Titane dbpés.

I1.E.3. - COURBES DE TRACTION.

Les conditions d'essais et 1l'effet des impuretés
sur les caractéristiques mé&caniques du Titane et du Zirco-

nium sont rassemblés dans le mémoire de C. BAUDET EBS] .

ITI.E.3.1. - MORPHOLOGIE DES COURBES.

L'allure générale des courbes décrites au paragraphe
II.C.3.1. est conservée; seule, 1'amplitude de chaque phé-

noméne décrit, varie avec la teneur en impuretés.

Pour le Titane, la longueur du palier qui suit lé dé-
crochement i la limite d'élasticité ainsi que la hauteur du
décrochement, augmentent avec la teneur en €léments inters-
titiels. Pour le Zirconium, plus la teneur en &léments
interstitiels est &levée, plus 1'apparition d'un point

"d'inflexion" est fréquente.

Enfin, 1'acuité des petits paliers observés sur les
courbes de traction des deux matériaux augmente avec la
pureté. Elle est particulidrement netté pour les &prouvettes
de Zirconium haute pureté ou dopé en fer. Or, 1'Gtude micro-
graphique montre que les systémes de maclage {1012} et {1121}
de ces matériaux sont activés lors d'une déformation en

traction.
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Ces remarques rendent plus crédible encore 1'hypothése
que ces petits paliers successifs traduisent 1'apparition du

maclage (§ II.C.3.1) .
II.E.3.2. - ANALYSE DU DOMAINE PLASTIQUE.

Comme pour le Titane T35 et le Zirconium dit de
Qualité Nucléaire, il existe, pour tous les alliages de
Titane et de Zirconium &tudids, au moins deux, voire trois
stades pendant la déformation entre Q0 et 127% d'allongement
dans le domaine des allongements répartis. Le premier stade
correspond toujours & un coefficient d'écrouissage n rela-
tivement &levé. Il existe dans tous les alliages et quel que
soit le sens de la contrainte. Son domaine s'étend parfois
jusqu'da 5% d'allongement. Il est r&duit & 1 ou 27 lorsque
les matériaux sont trés purs. En revanche, le coefficient
d'écrouissage associé au second stade est trés faible, voire
pratiquement nul dams certains cas. A ce stade, omn n'oBserve
jamais de macles dans le Zirconium, quelle que soit la te-
neur en interstitiels, alors que quelques macles apparaissent
dans le Titane; elles sont d'autant plus nombreuses que ce

dernier est plus pur.

Le second stade s'étend jusqu'a 127 de déformation,

sauf dans deux cas :

1) Pour le Zirconium VAN ARKEL wultra pur ou dopé en
fer (c'est-d-dire ne contenant que trés peu d'éléménts inters-
titiels) ol un troisidme stade apparait entre 6 et 87 de
déformation (Fig. I1.39). Il est associé 3 une valeur rela-
tivement élevée du coefficient d'écrouissagé et les micro-
graphies faites 3 ce stade de la déformation de 1'éprouvette

présente de nombreuses macles (Fig. II.40) .
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-(Ao)

0,5 1

Figwte  11.39.

Zirconium purt
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. : ur
FigIL40-  Micrographje de zirconium p

déformeé (|0 %) en traction
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2) Dans les alliages dé Titané fortement dopés en
oxygéne et en azote oill un autre typé de "stade IITI" apparait
aprés 8 3 127 dé déformations, le "coefficient d'&crouissage"
s'avére Etre négatif. Il s'agit vraisemblablement d'un stade
au cours duquel la striction diffuse a &été atteinte dans

1'éprouvette (Fig. II.41) .

Une augmentation en taux d'impureté&s interstitielles
(0, et Nz) se traduit par une augmentation simultanée de la
déformation et de la contrainte du point correspondant au

début du second stade.

L'insertion d'oxygéne et d'azote dans le Zirconium
entraine une diminution tr&s rapide du taux de maclage
dans 1l'éprouvette étirée de telle sorte, qu'a partir de
400 ppm d'impuretés (0, ou N,) , le maclage est inopérant et
le troisidme stade disparéit. Dans le cas du Titane, le ma-
clage intervient 3 tous les stades de la déformation, 3 con-
dition toutefois, que la teneur en &l8ments interstitiels

soit inférieure & 2000 ppm.

IT.E.4. - CARACTERISTIQUES DEDUITES DE L'ESSAT
DE TRACTION.

La limite d'élasticité (Re) et la charge i rupture
(Rm) ainsi que les valeurs de 1l'allongement maximal uni-
formément réparti (Au) et de 1l'allongement 3 la rupture

(A) sont portés dans le tableau II.I10,

L'oxygéne augmente notablement les valeurs de Re et Rm;
cet effet est d'avantage marqué pour le Zirconium que pour le

Titane. Parallé@lement, les valeurs de Au et A décroissent.



_Tww N

Figue  T1.41.

Titane dopé 6xgg gne
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Caracténistiques de Traction

169

Té n
Désignation] A% |Aug| Re Rm Hv |[Dsignation| A% | Aul Re Rm | Hv
.tia,te‘;ééaux To0, 4F, | OL| 48,8| 26 125,9] 38,2 150 |15, 3F, |DL| 44,3| 18 | 27,3| 37,5|,,,
base oT) 49,4| 14 |34 | 35 or| 38,1 13,5 31,1/ 38,9
Tis0,4, oL| 37,1 16,7 39,5 4.9 177 Zg 4,57, oL| 35,9] 15 [ 39,8] 48,3115
. oT| 35,4 12,6|43,8| 47,3 ot 36,5{ 13,2 43,5] 45,4
2
Tzso,4re DL| 33,7 15,5(43,8| 53,4| 0. s 4,57, oL| 33,6 13,2] 52| 56,7 |31
ot | 36,5] 13,4l46,5] 52,5 or| 33,4 12,4] 54,4 57,1
To0,7F, oL| 47,7| 25,6{28,11 38,2| ;5 4, 77, oL| 43,2| 19,2 27,9| 39,2},
- - lor| 46,91 14,7]33,6] 35,9 oT| 35,4 12,4| 34,1| 37,9
e
1'901,05 oL | 48,3| 26,5/27,5 38,3 |, 2o, 10F, oL| 41,5)19,3] 28,7| 39,3}, 0
oT| 53,8| 14,9{32,8]| 35,3 : or| 38,7| 13 | 33,8| 38,5
Tger, [OL] 378 18,7[35,5] 44,3, | %y, ?Fe OL[ 39,6] 16,8] 31,8 41,65,
" W lor) 39,6) 12,1739 | 42,7 M Jor] sz | 13,2] 35,1] 40,4
-
9@;53 oL 39,5] 20 |29,7| 41,85, [%0, gza OL| 36,2| 16,4 36,4] 46,3|;,,
oT| 41,8 11,2|35,8| 40,1 ! lor| 31,4 12,3] 41,9| 46,5
Matériaux DL} 60,9 45,5] 10,6] 25,4
z 86
purs oT| 54,4} 37 | 14,7| 21,3
27F, [PL]59.6]45,6] 9 |24 |
. F oT| 65,7 38,3 13,2 20,1
e
24 (DL 61,61 46,5| 9,4|23,3] o
ot | 68,9] 38,2 12,2] 19,5
Tso, |[DLSE1|26,418,6] 33,6050 |l 2, DL| 58,8) 39,6| 11,3] 27,1, .
ot | 47,1 12,5]25,4] 32,5 * ot 55,8 16,2] 16,3] 23,9
4-01
oo L4t 12,925,501 39,4 5 |, oL 53,6] 28,4] 17,1] 31,2],
¢ [or|39,8| 11,6]32,2] 38,6 80, |oT| 45,5| 14,4 21,7| 29,7
vRe v 0 [Ty o oL| 53,9] 34,717,7| 38,1, |, - OL| 53,4 28,4] 14,9] 30,11,
t2'e T 44,9 21,2| 26,6 32,5 %3 15T 49,3 13,8 20,7] 27,3
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Le fer a peu d'influence sur ces paramétres.
7 Les valeurs du coefficient d'anisotropie (moyen entre
0 et 12% d'allongement) & 0°, 45° et 90° de la direction
de laminage sont résumées dans le tableau II.11. Quel que
éoit le sens de prélévement et le type d'alliage, les valeurs -
de r enregistrées pour le Zirconium sont toujours plus éle-

vées que les valeurs correspondantes pour le Titane.

Les valeurs du coefficient d'écrouissage pour les
différents stades de la déformation décrits au paragraphe
II.E.3.2. sont regroupées dans les tableaux II.12. pour

le Titane et II.13. pour le Zirconium.

11.E.5. - COURBES LIMITES DE FORMAGE.

Elles ont été tracées a partir d'essais simulatifs
du type IRSID, et seulement dans les cas limites de la
traction uniaxiale et de l'expansion biaxiale symétrique.
Dans le domaine du rétreint,

Dans le domaine du rétreint, les meilleures caractéris-

tiques correspondent, dans les deux cas (Titane et Zirconium),

aux matériaux purs ou dopés en fer (Fig. IIL.42 et II.43).

L'effet de l'oxygéne est trés marqué pour le Titane
dans le domaine de l'expansion biaxiale. Une croissance de
la teneur en oxygéne correspond a une décroissance marquée
des déformations principales €, €, & la striction et a la
rupture. Un enrichissement en fer ne modifie que peu les
valeurs des déformations principales a striction et a rupture.
Notamment, le couple de valeurs (e;, e,) s'éloigne de la

biaxialité lorsque le taux en fer augmente.
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Coefficients d'anisotropie
T4 2
Designation Rgo | Mygo 7500 Désignation g0 Xy o _"90”
Matiniaux| T %0, 3F,
atovianx, Tog, ake| 2,27 | 3,23 | 4,10 6,16 | 7,44 | 8,99
T .
vo, |80, 4F,| 2,53 | 3,57 | 4,07 180,3F, | 6,05 | 6,79 | 9,25
Ts0, 4F,| 4,16 | 5,26 | 5,63 ||250,3F, | 5,92 | 5,96 | 5,82
T 7
‘F, 0, 7F,| 2,51 | 3,5 | 4,11 |[290,7F, | 4,42 | 6,37 | 6,92
Yoo, 10F, | 2,56 | 3,58 | 4,22 |[%90,10F, | 4,75 | 6,13 | 7,93
T90,4kyy | 2,66 | 3,67 | 4,43 |[P90,3F, | 5,74 | 6,65 | 8,26
o, G
T 7
904y | 2,70 | 3,72 | 4,97 |[%%0, 3hgy, | 4,92 | 6,64 | 7,85
Materniaux
s z 3,67 | 4,80 | 5,48
L0k, | 3,76 | 5,14 | 5,7
+ Fe 7
.o Tso, | 2,09 | 3,54 | 4,07 || %30, 4,04 | 6,27 | 8,02
?
Tso, | 2,41 3,62 | 4,01 || %s0, 6,22 | 7,13 |11,91
+Fe +0, |50, 3F, | 0,95 | 2,03 | 2,92 |%%0, 3F, | 4,65 | 6,57 | 8,25
Tableau 11.11.

Valeurs moyennes de 1




Tableau

IT.12.
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Valeurs des coefgicients d'écrouissage du Zirconium

4

n n n n
Eprouveties Stade 1* | Stade11* | Stade 177*
-z SL|  0.224 0.501 0.0707 0.5
wtra pur | ST | 0.269 0.3 0.04 0.441
z st | o0.279 0.479 0.0749 0.557
400 ppm Fe | ST | 0.279 0.499 0.179 0.5
z SL | 0.1103 0.981 0.0009
§00 ppm
0, ST 0.185 domaine
. 2124
néduit
Zo00ppm0, | SL | 0.342 0.355 0.065
s40ppmF, | ST | 0.71 0.92 0.03
domaine
Z hes
500ppm 0, | SL | 0.84 0.84 es
340ppm Fo
ST | 0.93 0.93
Zoooppm 0, | SL | 0.299 0.393 0.053
10000om F, | ST | 0.476 0.77 0.028
Z00ppm0, | SL | 0.413 0.471 0.097
340ppm F, .
S00pmnC | ST | 0-6% 0.9 0.023

\ .
La dénomination des stades a é2¢ définie au paraghraphe T11.E.3.1.
et surn Les 54’.gwr.e_a 17.39 et 11.41.



Valeuns du coefficient d'écrouissage du Titane.

Tableau

IT.13.
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Eprouvetie n n n n
Stade 1* | Stade II1* | Stade II1*
T .203 0.365 domaine - 0.36
800 ppm 0, SL N | esnidudit
ST .346 0.652 domaine - 0.34
s nedult
T SL 178 0.369 0.092
900 ppm 0,
400 ppm F, ST .132 0.817 0.034
T SL .329 0.416 0.021
2500 ppm 02
400 ppm Fo ST 571 0.856 0.03
T SL .200 0.35 0.05
900 ppm 0,
1000 ppm Fo | ST .090 0.52 0.02
T900 ppm 0, |SL .344 0.84 0.26 - 0.35
400 ppm F,
300 ppm N, ST 271 0.91 0.30 - 0.54

* La dénomination des stades a été définie au
paragraphe 11.E.3.1 et sur Les gigures
11.39 et 11.41.
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{\
Titane
.97
oL
: 900 ppmd,
. 400 pomFe
v | 7T ‘r'lJO;me<q
me? st 1000 pomFe . % 3¢ %
\, ! 900 ppm0, '
x L~ 400 ppmFe st
»*
T 700 ppmFe , ‘
* \ .4t ‘ 500 ppmd,
800 ppma, - 300 ppme,
. .aT -
1800 ppm0,
R al X 1800 ppoma)
’ 2
LT 2500 ppmd,
~: -2 -1 @ 1 -2 3 I ;
Fig. 11.42.

Stnictions de différents alliages de Titane
en traction uniaxiale et expansion biaxiale
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)
‘, Zinconi
‘ .97
|
} .at
|
7T

300 ppmd,
/www-PWt , 5+
’ * 900 ppmd, , 340-ppmFe I
700 ppme—vx %, "‘/

i = ‘____.1800 p1:>m02 4T

* * ~
\ 700 ppm
1000 ppmFe. 300 ppmN,,, 3+ 300 pp e
2500 ppmo, |30 pp,,wx /
-27 300 ppmd, 540 ppmie
) T 1800 ppmo,

| 00 ppm0,

-4 -3 -2 -1 a .1 .2 .3 4
\ | Fig. 11.43.

Stnictions de différents alliages de Zirconium
en Luction uwniaxiale et expansion biaxiale.
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Dans le cas du Zirconium, les valeurs obtenues pour
tous les alliages restent groupées entre 0.1 et 0.2 , aussi

bien pour €; que g, .

IT.E.6. - COMPARAISON ENTRE LE TITANE ET LE ZIRCONTUM.

En premier lieu, dans le domaine de 1'expansion, il
est difficile de relier la position des courbes aux diverses
séries de valeurs de coefficient d'écrouissage n déterminées
en traction (n stade I, n stade II, n moyen). Le maclage est
inexistant dans les alliages de Titane fortement dopés en
oxygeéne ainsi que dans pratiquement tous les échantillonms
de Zirconium dopés, lors d'une déformation en expansion.

Pour ces échantillons, l'aptitude au formage est médiocre.

Pour les matériaux dopés en fer, plus la teneur en
fer est élevée, plus la taille de grain est petite. Cette
diminution de la grosseur de grain entraine une régression
du taux de maclage. Donc, la diminution de l'aptitude au
formage entrainée par une intervention moins grande du
maclage est compensée par une diminution de la grosseur du
grain. Il en résulte un couple de valeurs (e,, €,) quasi
stationnaire pour tous les dopages en fer. C'est également
3 cause d'une grosseur de grain trop élevée que les maté~
riaux ultra purs (en dépit de la présence de macles) ne se
déforment pas beaucoup mieux que les qualités commerciales

(T35.Zr , Qualité Nucléaire).
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[I.F. - INFLUENCE DU LAMINAGE A FROID,

IT.F.1. - INTRODUCTION.

Les t8les que nous avons utilisées jusqu'alors ont
toutes &té Elaborées et transformées dans des conditions
similaires. En conséquence, toutes les tdles de Titame
d'une part, et celles de Zirconium d'autre part, présentent
les mémes textures. Or, ce dernier paramétre est important
puisque les chapitres précédents nous montrent que selon le
sens de la contrainte, certains systémes de glissement sont
actifs ou non. Or, comme pour ces matériaux hexagonaux, seul
le glissement prismatique semble facile & mettre en ceuvre.
On peut en induire que la texture joue un rdle déterminant

dans 1'aptitude 3 la mise en forme des matériaux hexagonaux.

Nous avons cherché 3 modifier la texture des matériaux
(T35 et Zr "QN") en effectuant différents cycles de laminage
& froid afin de préciser 1l'influence de certaines conditions
de laminage sur 1'évolution de la texture, des caractéristiques
mécaniques et de 1l'aptitude au formage du Titane et du Zirconium

polycristallins.

Ainsi, aprés un recuit de 1 h i 600°C, les tdles de 2mm
ont subi un laminage allant de 0 & 87,57% sans recuit inter-

médiaire, suivant quatre cycles différents :

1~ Laminage unidirectionnel paralléle i la direction

de laminage de la t8le de départ.
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2 - Laminage alterné paralléle & la direction de

laminage de la tdle de départ.

3 - Laminage unidirectionnel perpendiculaire 3 la

direction de laminage de la t3le de départ.

4 - Laminage alterné perpendiculaire 3 la direction

de laminage de la t8le de départ.

Les tdles ont subi ensuite un recuit de ! h 3 600°C.

IT.F.2. - EVOLUTION DE LA TEXTURE.
ITI.F.2.1. - INFLUENCE DU LAMINAGE A FROID SUR LE TITANE.

Quand le taux de réduction croit pour un cycle de
laminage donné, le pic correspondant & l'orientation des axes
c 4" 35° de la normale au plan de laminage dans la direc-
tion travers s'accentue. Il en va.de méme pour les directionms
<1010> , la dispersion s'atténue et lorsque le taux de ré-
duction est égal ou supérieur 3 87,57 , la composante

{2115} <1070> &tant alors trds marquée.

Le fait d'alterner le laminage n'a aucune incidence
sur la texture. Ceci n'est pas surprenant si l'on conmsidére

la symétrie de figures de pdle.

Effectuer un laminage croisé& entralne, en revanche, une
modification assez importante de l'orientation des axes ¢
qui tournent de 90° autour de la normale au plan de laminage
(Fig. II.44)
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Fig. 11.44.

Rotation enregistrée Lons d'un !.&xru‘.mge CNoLsE
(§4gure de paeef0007
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Fig. I11.45.

Figure de pdle {0002} du Zirconium
dit de Qualite Nucliaire éeroul a 93,75% .
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IT1.F.2.2. - INFLUENCE DU LAMINAGE A FROID SUR LE ZIRCONIUM.

Lorsque le taux d'Ecrouissage, quel que soit le
cycle dé 1aminagé, est inférieur 3 607 , les directions
paralléles i l'axe c sont distribuées dans la direction
travers et font un angle compris entre O ét + 20° avec la
normale au plan de laminage. Au-deld de 607 d'écrouissage,
1'orientation d'une grande proportion des axes c¢ é&volue
et ceux—-ci deviennent paralléles 3 la normale au plan de

laminage.

La direction <1010> reste, dans tous les cas, paral-

18le a4 la direction de laminage.

Dans le voisinagé de 607 d'écrouissagé, la texture
du Zirconium comporte deux composantes principales
{2116} <1010> et {0002} <1070> . Lorsqué.le taux d'8crouis-
sage croit, la composante de texture {0002} <1010> devient
prépondérante au détriment dé la composante {2116} <1010> .
Ainsi, 3 93,75% d'écrouissage, cette derniére composante a
pratiquement disparue (Fig. II.46). Les laminages alternés ét
croisés ont le méme effet dans le cas du Zirconium et du

Titane.

Nota : L'effet du recuit de 1 h i 600°C est peu marqué

lorsque le taux d'@crouissage reste inférieur i 607 . Pour
des taux de laminage élevés ( >757%) le recuit développe une
nouvelle composante dont la direction <1120> est parallale

d la direction de laminage.



182

II.F.3;5-EVOLUTIONDESCARACTERISTIQUESDEDUITESDE

L'ESSAT DE TRACTION. (sur éprouvettes recwites
1ha600°C aprislaminage).

Quel que soit le cycle de laminage subi par le matériau,
les valeurs du coefficient de Lankford dans le sens long sont

toujours inférieures 3 celles détermindes dans le sens travers.

Tous les coefficients d'anisotropie mesurés sont
supérieurs 3 ceux de la tdle avant laminage. Le Zirconium
présente des variations importantes du coefficient d'anisotri-
pie r dans la direction de laminage, en fonction des condi-

tions de laminage. Ces valeurs se groupent en deux familles

= celle des laminages croisés pour lesquels les
coefficients d'anisotropie sont voisins de 7, voire, légére-

ment supérieurs.

- celle des laminages unidirectionnels pour lesquels

les coefficients d'anisotropie sont compris entre 4 et 7.

On note un phénoméne analogue, toutefois moins marqué,

dans le cas du Titane (Tableaux II.l14, II.15, II.16) .

Les valeurs moyennes du coefficient d'é@crouissage
mesurées entre 0 et 127 de déformation pour les différentes
toles laminées, sont concentrées autour de celles mesurées i
partir d'éprouvettes découpées dans la t8le avant 1aminage[:68 ]
avec des valeurs moyennes plus faibles pour le Zirconium
(n=0,10) que pour le Titane ( n = 0,15 ) . Le coefficient
d'écrouissage dans la direction de laminage croit avec le taux
d'&crouissage pour les deux métaux, mais de maniére plus sen—

sible pour le Titane.
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Cas de laminage ™ T [l n Re ,| Ar % | Figure de
daN/mm p&le} 0002 §
DL 2,5
B P eefeomanea
‘_. 045 | 4,8 | 4,55
DT 6,2
DL 2
PSS PO P 7
Dl Ml Wi ot
DT 5,9
DL 2,2 i
- rn T i
—.I D45 3,5 3,6
DT 5,2 |
DL 4,8
—p |ecccccnjecca -
L_, D45 3,9 | 4,45
DT 5,2
]
Cas de laminage 1 T Nl n Re ,| Ar % Figure de
daN/mm polef0002 ¢

Tableau 1T.14.

Caractinistiques mécaniques du Titane et du Zircondium

Zorowis & 50% et recuits 1 h d 600°C
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r
| Cas de laminage * T n* o Re Ar % Figure de
§ daN/mm péled0002
DL 4,1
——p Jecocccalcececna
D45 4,3 5,95
——p | enevccc]ecnnnaa
pT 7
DL 3,6
——pr |evwoa EL R E T
— D45 5,5 5,6
L S (NP (R
DT 7,8
DL 2,5
—p } e ccccom=
—> | s | s,6 |4,715
—_—
DT 5,3
DL 5,5
— |eeeee [y P ——
D45 4,7 5,22
DT 6
Cas de laminage | ™ b o™ n Re ,| Ar % Figure de
daN/mm pSlet 0002}
DL 8,3 0,12
T PR P R g,
p4s | 14 12,8 | 0,07 | 0,09
B o DT Py N PO
DT 15 0,10
DL 4,1 0,12 |
—p |ccoee omjocscanesl == 0|eccccee
— |28 |53 ) 82 (o2 fou
DT 7,5 0,09
DL 5,8 0,13
— |emeaaea PO B [,
— D45 10 9,45 0,09 0,10
——p e ecermc)eccncnw] 000 |ecccmew
DT 12 0,08
DL 9,3 0,11
— |emeemccf el N P
D45 8,4 8,82 [0,10 [o,13
R L - |-
DT 9,2 0,11

Tableau T1.15.

Caractinistiques mécandiques du Titane et du Zircondium
Goroudls & 75% et necuits 1 h & 600°C
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ZIRCONTUM

Cas de laminage r# T ol T Re ,| Ar % | Figure de
daN/mm p8lef 0002 §
DL 2,2
—p lewcmewa ———a———
il I IR b
DT 5,8
DL 2,8
— cevsescue | ccccesa
— D45 5,9 5,07
— |eeweemmeloeaacn-
. DT 5,7
DL 2,3
i cemmane ] cecsese
—_— D45 5;3 4,82
——— eccammm|esemena
DT 6,4
DL 3,2
D < Ry P
< D45 s,1 | 4,75
DT 5,5
Cas de laminage o T of Iy Re ,| Ar % Figure de
daN/mm p6lef 0002 §
DL 4,6 0,13 26,5 | 17,3 oL
dETEREEE 0,12 | o1
— .2 3.3 1335 o1z 10,
DT 7 0,09
DL 4,2 0,13
—p | ccmccnc|escamas] 00 eceeae-
— | D45 7 6,75 1 o,11 | o,11
L o S Y DU SR AT,
DT 6,‘4 0,10
DL 3,9 0,12
——p | ccnccssleaccnee] 00 fevewecena
— D45 5,2 5,52 0,10 o,l0
mmaly | cecemwe emmcame) 000 0 Jeacecceo=
DT 7,8 0,09
DL 5,9 0,13
el § e ccvcnfocccane]l 000 Heeeceamew
lq—.. D45 6,1 6,47 0,12 /] 0,11
DT 7,8 0,10

Tableau TT1.16.

Caractinistiques mécaniques du T.itane et du Zirconium
Boroudls & 87,5% et recwits 1 h a 600°C
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I1.F.4. - EVOLUTION DES COURBES LIMITES DE FORMAGE.
II.F.4.1. - INFLUENCE DU CYCLE DE LAMINAGE.

Poﬁr les deux métaux, les td8les ayant subi un lami-
nage crolsé, présente une meilleure aptitude au rétreint, bien
qﬁe le gain soit faible pour le Titane.(Fig.II.46 et II.47) .
Cette évolﬁtion de 1l'aptitude au rétreint est en bon accord
avec les variations observées pour le coefficient de Lankford.
Ce sont les laminages unidirectionnels qui donnent les meilleurs
résﬁltats en expansion. Le fait d'alterner le sens de laminage
modifie peu la position des courbes limites de formage. Le
niveau des courbes limites de formage & rupture s'abaisse
lorsque le taux d'écrouissage croit. Toutefois, ces remarques
doivent @tre nuancées en raison des dispersions importantes
observées lors des essais sur les éprouvettes de faible épais-
seur, En effet, les variations d'une éprouvette i l'autre de
1'état de surface, de l'usinage des plans et de 1'épaisseur,

ont une influence non négligeable sur les résultats.

Malgré ces réserves, tous les essais confirment les
mauvaises performances du Zirconium en expansion. A l'inverse,
le Titane est malgré tout performant dans le domaine de 1'ex-
pansion, en dépit de valeurs de coefficients d'écrouissage

aussi faibles que pour le Zirconium.

IT.F.4.2. - INFLUENCE DE LA TEMPERATURE DE RECUIT.

Cette étude a été réalisée sur les tdles de T35 et
Zr "QN" de 1 mm d'épaisseur dams leur état brut de livraison.
Ces tOles dont le taux d'écrouissage est d'environ 507 , ont
été recuites a différentes températures entre 400 et 700°C

pendant 1 & 5 heures.,
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L'évolution des caractéristiques mécaniques et d'emboutis-
sage suit bien celle des duretés et de la grosseur de grains

(§ II.B.3) (Tableaux II.17 et II.18).

Les caractéristiques du Zirconium diminuent & nouveau
pour des températures supérieures a 600°C. Il en va de méme

pour le comportement en expansion du Titane.

I1.F. 5. - DISCUSSION DES RESULTATS.

Les variations des valeurs de l'anisotropie sont
cohérentes avec 1'évolution de la texture. Lors du laminage
croisé, la distribution des axes c¢ dans un cone entraine
une anisotropie plane faible et des valeurs de T plus élevées
que celles obtenues sur des tdles ayant subi un laminage uni-
directionnel et dont les axes c se rencontrent dans la di-
rection travers. L'importance de la composante {0002} <1OTO?
dans le cas du Zirconium pourrait &tre responsable des valeurs
élevées de r notées pour ce métal. Les cycles de laminage
croisé du Titane et du Zirconium ont, sans exception, une in-
fluence plus favorable sur 1l'aptitude a la déformation par
rétreint que les laminages unidirectionnels ; ceci est en

bon accord avec l'anisotropie plane résultante.

Par contre, dans le domaine de 1'expansion, et quel que
soit le cycle de laminage, 1l'aptitude au formage des deux ma-
tériaux a peu évolué. Ceci n'est pas surprenant dans la mesu-
re ot les divers cycles de laminage effectués pour cette étu-
de ne modifient pas de facon radicale la texture du matériau.
Ainsi, ce sont toujours les mémes systémes de glissement ou

maclage qui interviennent pour une méme contrainte donnée.



Limite d'élasticité| Charge maximale AlLlongement AlLongement a
Temprature | 5 9.2 4 (da N/mm*)|  (daN/mm? ) néparti en % nupture en %
Ecroud 46,4 56,6 2,95 12,65
400° - 1 h 45,6 50,3 3,15 16,85
400° - 3 h 45,6 51,3 3,45 16,7
400° - 5 h 45,2 52,2 3,2 17,2
500° - 1 h 38,6 45,3 5 21,75
\600” -1h 33,4 37,7 15,3 39,3
600° - 3 h 33,2 38 13,2 39,7
600° - 5 h 34 38,1 13,1 41,1
700° - 1 h 31,7 36,5 11,9 30

Tableau  11.1%. - ZIRCONIUM

Influence de La température de recult
sun Les caracténistiques mécaniques

061



Limite d'élasticitd] Change maximale AlLongement Allongement a

Température conventionnelle (daN /mm? ) neparti en % hupture en %
Ecroud  50% 57,9 75,8 2,6 5,1
400° - 1 h 51,6 62,1 4,5 15,7
400° - 3 h 51,2 62,2 4,65 18,4
400° - 5 h. 52,2 62,4 4,6 17,2
500° - 1 h 48 53,7 11,6 23,85
600° - 1 h 35 40,25 14,2 42,3
600° - 3 h 33,6 .38,6 14,3 39,1
600° - 5 h 34,4 40 13,3 40,3
700° - 1 h 30,9 38,1 11,1 42,7

Tableau 11.18 - TITANE

Influence de La tempénature de recult
sun Les caracténistiques mécaniques

161
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[TIEME PARTIE

DISCUSSTICN

II1.A, - MECANISMES DE LA DEFORMATION EN TRACTION
UNIAXIALE DU TITANE ET DU ZIRCONIUM,

Durant la déformation en traction uniaxiale, il existe
plusieurs stades dans le domaine plastique caractérisés par
des écrouissages différents ;- chaque segment de courbe peut

~

correspondre 3 un mode de déformation différent.

Le premier stade est toujours associé & un coefficient
d'écrouissage élevé. Ceci peut provenir des dislocations cou-
rant sur les plans prismatiques pour s'empiler sur les joints
de grains. La déformation plastique ne peut alors continuer
3 se développer que si les glissements d'accomodation s'ini-
tient dans les plans secondaires. Ces derniers nécessitent
une tension locale suffisamment élevée. Il en résulte alors,

une consolidation rapide, mais qui ne se conserve pas.

Le glissement dévié est alors responsable de l'apparition
du second stade i coefficient d'écrouissage faible. Ces hypo-
théses, concordantes 3 celles émises par d'autres auteurs ['W ],
sont étayées par l'étude micrographique et le fait qu'une aug-
mentation de la teneur. en éléments interstitiels implique une
augmentation de la déformation et de la contrainte de début du

second stade.
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Le maclage est actif tout au long de la déformation
dans le Titane, sauf lorsqu'il est trés fortement dopé. Les
macles sont du type {1122} en traction dans le sens long et
{1012} en traction dans le sens travers. Ce phénoméne est
localisé en fin de déformation pour les variétés de Zirconium

ultra pur ou dopé en fer.

[11.B. - MECANISMES. DE LA DEFORMATION EN EXPANSION
DU TITANE ET DU ZIRCONIUM,

Une étﬁde précise de ces mécanismes elit nécessité
1'enregistrement des courbes de déformation en expansion
o = f(e) et 1'étude micrographique détaillée ; nous n'avons
pu réaliser une étude aussi systématique. Cependant, nous
avons réunis quelques éléments permettant d'en cerner les

caractéristiques essentielles,

Ainsi, si le glissement intervient en expansion, il n'est

que peu responsable de la déformation. En revanche, lorsque le
maclage peut se développer dans ce domaine, il joue un rdle
prépondérant. Ce point sera encore développé dans les para-
graphes III.C etIII.D. Ainsi, lorsque le taux d'azote ou
d'oxygéne est élevé, les valeurs des scissions critiques de
maclage augmentent, & taille de grain constante, si bien que
le maclage ne peut plus intervenir. L'aptitude & la déforma-
tion en expansion décroit alors de facon trés marquée, notam-

ment pour le Titane.

Lorsque le grain est trés petit, comme c'est le cas
lorsque la teneur en fer est élevée, la déformation est éga-
lement facilitée (effet de taille de grain), ce qui entraine

une meilleure aptitude 3 la déformation.
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II1.C. - PARAMETRES CONTROLANT LES MODES DE
DEFORMATIONS MIS EN JEU.

La textﬁre eét éans doute et de loin le paramétre le
plus important & considérer. En effet, les matériaux hexa-
gonaux dont la syﬁétrie est plus basse que celle des maté-
riaux cubiques, éont plﬁs sensibles & l'orientation des
grains, notamment en ce qui concerne les modes de glissement

ou de maclage activés.

A titre préliminaire, il faut rappeler que pour le
Titane et le Zircomium, les scissions critiques des glisse-
ments basal et pyramidal a température ambiante sont trés
supérieures a celle du glissement prismatique (Tableau II.6)[?GJ.
Les scissions des différents systémes de maclage sont encore
supérieures ou au moins égales a celles des glissements basal

et pyramidal.

Lors d'une traction dans le sens de laminage, l'orien-
tation des mailles hexagonales est telle qu'elle permet au
glissement prismatique d'intervenir. Le facteur de Schmid
s'éléve a 0,43 pour 4 des 6 plans, et ce, pour les deux métaux
(Tableau II.7). Comme ce mode de glissement est également le
mode principal d4'adaptation déja rencontré lors du laﬁinage,
on congoit qu'il n'y ait que peu de modifications de la tex-
ture sous l'effet d'une contrainte uniaxiale ultérieure pa-
rallédle 4 la direction de laminage (surtout que le taux
d'écrouissage subi lors dﬁ laminage préalable est déja im-

portant).
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Une traction dans le sens travers n'est pas incompatible
avec la possibilité de,glisseﬁent prismatique (facteurs de
Schmid respectivement de 0,29 pour le Titane et de 0,38 pour
le Zirconiuﬁ)'mais elle entraine une réorientation des grains,
ce qul explique en particﬁlier la dispersion de l'axe a et
1'évolution de 1'axe ¢ . Il en résulte une diminution de
la valeur du coefficient d'anisotropie, du fait de la diminu-
tion d'acuité de la composante ﬁajeure et une modification du

trajet de déformation, lequel s'incurve fortement.

En expansion éqﬁibiaxiale, l'orientation initiale des
réseaux cristallins n'est pas favorable & la possibilité de
glissement suivant 1eé plans prismatiques (direction de
glissement <11§0> proche du plan de la tGle , ou contenue
dedané. Le facteur de Schmid ne vaut, en effet, que 0,14 pour
le Titane et 0,05 pour le Zirconium. Les autres modes de glis-
sement (basal et pyramidal) possédent des valeurs de scissions
critiques trés élevées et ne sont guére plus avantagés par
leurs facteurs d'orientation (la direction de glissement est
commune aux trois systémes). La striction et la rupture se
produisent alors trés tdt dans le cas du Zirconium soumis 2a
ce type de sollicitation. En revanche, le Titane se macle au
cours de la déformation a la température ambiante. (macles de
type {1012} et {1122} ).

Par ailleurs, HUTCHINSON [_93:] a noté que le glisse-
ment du type C:a dans le TA6V intervient lors d'une
compression de 1'axe c et que ce glissement se localise
dans le plan {1071}. Ce plan présente une inclinaison d'en-
viron 30° par rapport & l'axe c . L'examen de la structure

cristallographique des hexagonaux dont le rapport c/a est
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proche de '1.59, montre que les angles des plans de macles
{1072}', '{1152}'et’{11§1}v avec 1'axe c , sont respecti-

vement de 42°, 32° et 17° .

La éomparaison deé angleé précités avec les incli-
naisons respectiveé de 1'axe c¢ des composantes majeure de
la texture du Titane et du Zirconium avec la normale au plan
de laminogce (soit respectiveﬁent = 35° et = 20°) conduit
4 un facteur d'orientation favorable poﬁr le maclage de type
{1072} et {1122} dans le cas du Titame et {1121} dans le cas

du Zirconium.

Ces textures de laminage ont été obtenues dans les
mémes conditions poﬁr les deux matériaux qui possédent en
outre, des quantités en éléments interstitiels identiques.
Ce n'est pas davantage la faible différence de rapport c/a
(1.587 et 1.592) qui permet d'expliquer la différence d'in-

clinaison de 1'axe c¢ entre les deux composantes majeures.

En revanche, un second paramétre semble important a
considérer : les valeurs des scissions critiques de glis-
sement et maclage, elles mémes fonctions de la teneur en im~-
puretés, de la taille de grain et de la nature du métal con-
sidéré. Or, a taille de grain égale et 34 teneur en impuretés
identique, Titane et Zirconium offrent des possibilités de
glissement et maclage différentes et donc des textures de
laminage différentes, ce qui explique la disparité des fac-
teurs d'orientation observée. Ces hypothéses sont corroborées

par les observations suivantes :

- Les micrographies effectuées sur du Titane laminé
présentent des macles, ce qui n'est pas le cas pour le Zir-

conium rtse] .
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- Lorsque le taﬁx’de'laminage est important, la
texture du Zirconiﬁm se modifie fortement aprés 607
d'écrouissage et 1'axe c¢ devient paralléle a la normale
au plan de laminage. Cette nouvelle texture peut &tre fa-
vorable & l'intervention dfaﬁtres systémes de glissement

que le glissement prismatiqde.*

- A teneur en impureté (0, ou N,) élevée, le Titane
ne se déforme plus & l'aide du maclage et l'axe c se

rapproche de la normale au plan de laminage.

Ainsi, en conclusion, la texture de la tdle de départ
est déterminante dans le cas des matériaux hexagonaux car
elle conditionne le développement éventuel de tout systéme
de maclage. La texture n'intervient pas seule, mais en re-~
lation directe avec un second paramétre également important ;
3 savoir, les valeurs des scissions critiques de glissement

et de maclage.

Celles-ci évoluent beaucoup en fonction de la tenmeur
en impuretés (interstitielles) ; en particulier, ces valeurs
semblent augmenter plus rapidement avec la teneur en O,et N,
dans le Zirconium que dans le Titane. En effet, le maclage
est inopérant dans le Zirconium (Equivalent 0, * 1000 ppm)
alors que son intervention ne devient négligeable dans le Tita-
ne que lorsque celui-ci atteint un équivalent 0, de 1l'ordre

de 2000 a 2500 ppm.

. S
L'évolution de la texture correspond d'ailleurs 4 1'apparition

d'autres systémes de glissements.
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II1,D, - DIFFERENCE DE COMPORTEMENT ENTRE LE
TITANE ET LE ZIRCONIUM EN EXPANSION
BIAXIALE.

Les nombreux ouvrages qui traitent de la ductilité du
Titane et du Zirconium mentionnent une bonne aptitude a la

déformation des deux matériaux.

Cela pourrait paraltre surprenant, compte tenu de ce

qui a été vu au chapitre II.

Cette appréciation est essentiellement basée, en fait,
sur un comportement en traction simple. Or, nous avons vu
que pour les deux matériaux, la déformation en traction
simple s'effectue aisément au moyen du glissement prismatique,
ce qui leur confére la qualification de matériaux ductiles

avancée par différents auteurs.

Les résultats expérimentaux décrits aux paragraphes
II.C, D et E (C.L.F 2 la température ambiante a 175°C,
effet des impuretés) montrent la grande différence de com-
portement entre le Titane et le Zirconium déformés en ex-—

pansion biaxiale.

A la température ambiante, le Zirconium de qualité
nucléaire se déforme trés mal en expansion biaxiale, alors
que le comportement du Titane est nettement meilleur, sans
toutefois @tre trés satisfaisant. A 175°C, la déformation en
expansion condﬁit a ﬁne plﬁs grande similitude de comporte-
ment des deux métaux, dans la mesure ou le Zirconium se forme
un peu mieux et ol le coﬁple de valeurs obtenu pour le Titane
n'est plus auési élevé qﬁ'é la température ambiante. En effet,
1'étude micrographique révéle la présence de nombreuses ma-
cles de type {10712} et {1122} dans le Titane déformé 2 la

température ambiante.
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N

En revanche, lorsque la déformation s'effectue 2 1]5°C, le
maclage n'intervient plus et le Titane offre un moins bon

comportement a4 la déformation en expansion.

Le maclage est également absent des alliages de Titane
fortement dopés en oxygéne ainsi que de la quasi totalité
des échantillons de Zirconium dopés, lors d'une déformation

en expansion.

Ainsi, il semble légitime de comnclure que pour une
méme texture donnée (§ II.C.2), le maclage est certainement
le paramétre essentiel qui distingue la catégorie des maté-
riaux dits ductiles en expansion (Ti pur, Ti pe ) des
matériaux qui le sont moins (Zr'QN;’Zr dopé 02; Ti fortement
dopé 0, ) . Les essais de prédéformations i basse tempéra-
ture confirment cette hypothése; une prédéformation en
expansion biaxiale d'environ 4% du Zirconium 'bN"introduit
un volume de macles d'environ 107, si bien que la déformation
ultérieure & la température ambiante ou 3 175°C donne de

meilleurs résultats.

Les parties de grain ainsi réorientées par le maclage

permettent alors d'activer le glissement prismatique.

®  Ltabréviation ON désigne la qualité nucléaire
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ITI.E. - COMPARAISON ENTRE LES DIFFERENTS MATERIAUX
HEXAGONAUX .

Les textures de laminage du Titane et du Zirconium
sont analogues 4 celles de tous les matériaux (non alliés)
de rapport c/a inférieur a 1,633-[18 j. Noﬁs avons égale~-
ment déterminé la texture d'un échantillon de Hafniﬁm
(c/a = 1.565 plus proche du Titane que du Zirconium) dont
le cycle de transformation était similaire 3 celui de tous
nos échantillons de Titane et de Zirconium. Les quantités

en éléments interstitiels de ce matériau sont les suivantes :

L DT 4580 0 N F - I T4
Lo P}?m e L
350 18 <25 4% | <20

La texture du Hafnium écroui de l'ordre de 507 et

recuit est trés proche de celle du Titane

- axe ¢ incliné de 35-40° par rapport i la normale

au plan de laminage dans la direction travers.

-). . - 3
- axe a dans la direction de laminage.

Compte tenu des informations tirées de la littérature
et rapportées dans le paragraphe I.G.2 , il semble donc que
plus le rapport c/a diminue (lorsqu'il est inférieur 2 1.633),
plus 1l'axe ¢ est incliné par rapport 3 la normale au plan de

laminage.
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A fort taux d'écrouissage, les matériaux dont le
rapport c/a est proche de la compacité maximale, voient
leur texture évoluer vers une texture du type {0002} <1010>

(Magnésium et Zirconium).

Ces comparaisoﬁs ne sont valables que pour des ﬁatériaux
dont les quantités en éléments d'additions sont voisines. Ce
dernier paramétre, comme mentionné dans les paragraphes précé-
dents, modifie 1'activation des différents systémes de glis-

sement et de maclage et donc aussi les textures de laminage.

.

L'apparition de pics secondaires i #20° de la normale
au plan de laminage dans la direction de laminage a été en-
registrée pour de nombreux matériaux hexagonaux dans lesquels
la teneur en impuretés était élevée. Nous avons vérifié cet
effet, en particulier, sur différents alliagés de Zirconium
(Zireal s grade 702 et 704) [9“ 1.

Les métaux hexagonaux de rapport c/a supérieur ou
égal a la valeur idéale, tels que Cadmium et Zinc, présentent
comme mode de glissement principal le glissement basal, alors
que les matériaux de rapport c/a inférieur i cette valeur,
tels que Zirconium, Titane et Hafnium, glissent essentiellement
sur les plans prismatiques. Cependant, le Béryllium représente
une exception importante & cette classification, exception

que nous examinerons plus tard.

On concoit que le glissement prismatique soit favorisé
par la décroissance du rapport axial c¢/a , puisque, paral-
lélement & celle-ci, l'espacement entre plans {0001} décroit.
Cependant cette notion d'espacement entre plans doit &tre
détaillée dans le cas des plans prismatiques. En effet, ceux-

ci s'empilent selon une séquence ABCDABCD, qui est plus
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complexe que celle des plans {OQO.'J} [fig.III.J:] ; l'espace—-

i ay3
ment entre couches AB ou CD est de < alors qu'elle est

. a/3
de 22 entre plans BC et DA . Lardlstance interréticu-

3
. av3 .
laire entre "plans ondulés" est alors de 5 - Aussi, pour
expliquer les changements de syst@mes de glissement principal
avec le rapport c/a de nombreux auteurs ont-ils considéré
. ez . o c  a/3
la différence d'espacement entre plans : 7" 5 -

[%/93] (Tableau TII.1).

Cependant, pour le magnésium et le coﬁalt, cette valeur
est presque aussi défavorable au glissement basal que pour
le Zirconium, le Hafnium et tous les autres métaux hexagonaux
a faible rapport c/a. Ces auteurs expliquent que la distance
interréticulaire des 'plans prismatiques ondulés" doit &tre
nettement supérieure i celle des plamns de Base pour que le

glissement {1010} se produise.

-~

En effet, en placant la limite 3 + 0,20, on explique

toutes les particularités (Mg, Co, Be).

Cependant, ce choix semble trop empirique; en effet,
pourquoi cette valeur " sinon qu'elle est concordante avec
1'expérience. On peut espérer progresser encore dans 1'ex-—
plication en faisant intervenir la notion de rayon atomique,
et affiner le raisonnement en considérant 1'encombrement
stérique, c'est-d-dire, en examinant dans la direction de
glissement, quelles sont les sphéres jointives dans un mo=
déle de sphéres dures. A cet effet, il suffit de comparer 1es
valeurs a -~ d , (glissement sur le plan de base) et
v’_z_Z_+? - d, (glissement suivant le plan prismatique) (Tabl.III.1).

3

-~



203

Q= rweycn e

accont 9wsss8b4er-nv s P 2y

MY vesncsrvriarss & b worenys ® SRS es NiVh ® & Wy s wermvie nuse o «vae -nl{';(nl ro wn e
. b O ovee ar amemeie seee O \

7 ~
7 ~
b ~
-~

L

7

~ e
~

:

< -

@< A

Figure TI1.1.

EmpiLement d'atomes selon Les plans
prismatiques de La structure hexagonale compacte.



Cadmium  Cd .885 -802 2,574 - 0.228 3.04 0.067 | + 0.24 Basat

Zine In -857 .47 2.3036 | - 0.1164 2,74 0.08 +0.16 Basat
Cobalt Co .622 .0325 2.169 +0.136 2.50 0.005 | - 0.006 | Basat
Magnéasium Mg .623 .605 2,779 +0.174 3.20 0.01 - 0.004 | Basal
Scandium  Se .594 .633 2.864 +0.2312 3.28 0.028 | - 0.026

Zinconium 2n .592 .57 2.79 +0.22 3.204 0.026 } - 0.027 | Prismatique
GadoLinium Gd .590 .895 3.14 +0.24 3.60 0.03 - 0.026 | Prismatique
Titane T4 587 .34 2.55 +0.21 2.92 0.031 - 0.024 Prismatique
Tenbium  Th .581 .83 3.108 +0.28 3.54 0.05 - 0.032

Hagnium  H{§ .569 .51 2.77 +0.26 3.16 0.04 - 0.043 | Prismatique
Hosmium  Ho .570. .81 3.08 +0.27 3.52 0.04 - 0.0385 | Prnismatique
Bényllium Be .568 .79 1.974 +0.184 2.27 0.01 - 0.04 Basat

Tableau 111.1.1,

¥0C
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Les sphéres sont jointiyes sur le plan de base pour
le Cadmiug et le Zinc, de méme que sur le plan prismatique
pour le Zirconium, le Titane et le Hafnium.

Dans le cas du Magnésium et du Cobalt, la différence
d'encombrement entre les deux plans est trés faible et on

s'explique ainsi mieux, pourquoi ces deux métaux glissent

malgré tout sur le plan basal.

Par ailleurs, il faut aussi tenir compte de 1'aniso-

o7

tropie de dilatation de ces matériaux; on note par exemple
400°C 1a présencé de glissements du type {0001} dans le
Titane. Ceci est di au fait que le coefficient de dilatation
suivant ¢ est supérieur & celui suivant 2 et les sphéres
deviennent jointives suivant 2 et non plus suivant le plan
prismatique. Or, ce matériau fond a 1675°C . Si 1'on &tablit
un paralléle avec le Cobalt et le Magnésium, il est alors
possible qu'un phénoméne de ce type existe pour ces deux ma-
tériaux, mais décalé vers le bas dans 1'échelle des tempéra-
tures par rapport au Titane, puisque ceux—ci fondent i plus
basse température. En ce qui concerne le Béryllium, on peut
tenir un raisonnement analogue, mais en plus, ce métal pré-
sente une particularité par rapport i tous les autres métaux
hexagonaux. Sa température de Debye est trés élevée(éD=116O°K)
alors que tous les autres métaux hexagonaux possédent des
températures de Debye comprises entre 200 et 500°K. Cette
température de Debye Eélevée confd@re au Béryllium une grande
rigidité du réseau cristallin, puisque les atomes n'atteignént
leur fréquence maximale de vibration qu'id une température no-
tablement élevée. Il est alors probaﬁle.que ceci géné leglis-

sement ondulé suivant les plans prismatiques.
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En ce qui concerne le maclage,.les résultats que
nous avons obtenus pour le.Titane, le Zirconium et 1e
Hafnium (ce dermier semble.egalement se. macler fac11ement
en tractlon Eiﬂ ])corrohorent la 11tterature existante &
ce quet et nous condulsent = pour deS'materlaux dont la
grosseur de grain est semblable et pour la méme temperature =,

aux conclusions suivantes :

- Plus le rapport c/a du matériau considéré s'éloigne

de la valeur idéale, plus ce matériau tend i se macler.

- Plus la teneur en é&léments interstitiels est &levée,

moins ce matériau tend 3 se macler.

Dans le domaine plastique, on observe pour le Titane,
le Zirconium et le Hafnium, comme pour le Zinc et le Cadmium,
des courbes de traction comportant deux ou trois parties plus

ou moins développées, suivant la pureté de 1'é&chantillon.

Ces différents stades de la déformation sont liés &

l'activation de divers systémes de glissement. En effet, au

fur et i mesure que la tension augmente, les dislocatioms se
déplacent dans le plan de glissement primaire (basal ou pyra-
midal, selon le métal) et s'empilent sur les joints de grains.
La vraie déformation plasthue apparalt lorsque les gllsse-
ments d'accomodation se développent dans les plans secondalres,
ce qui nécessite une tension locale élevée qui entralne une

consolidation rapide qui ne se comserve pas.
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IIT.F, - PARAMETRES ET COEFFICIENTS PERMETTANT DE DECRIRE
LE COMPORTEMENT DES MATERIAUX HEXAGONAUX,

L'etude d'un phénoméne phy31que est generalement abordée
a deux échelles distinctes, mlcroscoplque et macroscoplque A
1'échelle microscopique, la complexité est telle, qu'une ana-
lyse mathématique détaillée s'avére difficile. De méme, il est
généralement impossible d'établir rigoureﬁseﬁent les lois de
comportement valables 3 1'échelle macroscopiqﬁe a partir des
phénoménes physiques 3 1'échelle microscopiqﬁe. En revanche,
il est souvent possible d'établir des lois phénoménologiques
qui décrivent le comportement macroscopiqﬁe dans les cas par-
ticuliérement simples dans lesquels il est possible d'isoler
quelques (un ou deux) paramétres. L'étude d'un probléme plus
complexe (par exemple, passage d'une symétrie élevée 3 une
symétrie plus faible) nécessite alors une adaptation qui peut
se limiter, dans le meilleur des cas, a 1'ajustement de ces
quelques paramétres. Dans les cas moins favorables, 1'exten-
sion du modéle requiert une nouvelle résolution du probléme

physique en se placant dans les hypothéses les plus générales.

Ainsi, des études systématiques ont été effectuédes pour
obtenir des modéles et dégager des critidres qui mesurent 1l'apti-
tude a la déformation des matériaux cubiques. Nous sommes domnc
confrontés au probléme de 1'extension de ces modéles et de ces

critéres aux matériaux hexagonaux.

ITT.G. - COEFFICIENT DE LANKFORD,

Les résultats expérimentaux concernant ce coefficient

montrent que :

= Le coefficient de Lankford varie parfois beaucoup

durant 1'essai de traction.



208

- Le comportement du matériau en rétreint est conforme
aux valeurs du coefficient de Lankford (3§ direction de trac—

tion donnée).

- Les valeurs obtenues lors d'une traction dans le
sens de laminage sont tré&s différentes de celles obtenues en

sens travers (du simple au double et parfois méme davantage).

Le premier résultat nous incite 3 n'utiliser qu'avec
prudence les valeurs du coefficient de Lankford lorsque cel-

les-ci sont mesurées entre 0 et 10% ou 127% d'allongement.

La seconde remarque confirme 1'importance du coefficient
de Lankford, & direction donnée, pour décrire - de fagon es-
sentiellement qualitative, compte tenu des ré@serves émises
sur les valeurs absolues du coefficient de Lankford -, le com-
portement du matériau en traction simple. Ce second résultat
est parfaitement concevable car ici, la symétrie n'intervient
que dans la mesure ol certains systémes de glissement sont
activés ou non, ce que la mesure du coefficient  r , dans une

direction donnée, prend en compte.

Nous nous sommes gardés de considérer la notion de
valeur moyenne de r au cours de ce travail car celle-cin'a
que peu de signification en raison de la forte anisotropie
des matériaux hexagonaux, comme le souligne la troisiéme re-

marque.

L'expression courante du coefficient r moyen des
matériaux cubiques s'écrit :

) + 2145 + rgg

Cette expression résulte de la moyenne, en utilisant la

méthode des trapézes i trois points d'appul pour calculer
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1'intégrale de la courbe (W) .

Cette formule est parfaitement justifi&e lorsque la
courbe r (¥) présente un minimum & 45° et deux maximums 3
0 et 90°, ou 1l'inverse, ce qﬁf est généralément lé cas des
matériaux cuﬁiques. En rewvanche, les allurég dés courbes
r (Y) relevées pour les matériaux hexagonaux (voir §II.C.4)
sont totalement différentes. En effet, elles préséntént sou-
vent un méplat i 30° et un maximum 3 60°. Aussi, en utilisant
la méthode des trapézes pour le calcul dé la valéur moyenne
de r , convient-il, dans le cas des matériaux héxagonaux,

d'utiliser quatre points d'appui sur la courbe r (¥), soit :

r =

Yo + 2r3g + 2rgg + o9
6

Les courbes théoriques r(¥) que nous avons tracées
au paragraphe II.C.4, d'aprés les calculs du paragraphe I.B.,
sont relativement proches des courbes expérimentales; ceci
n'est pas &tonnant dans la mesure ol ces courbes ﬁhéoriques
prennent appui sur trois points expérimentaux. Toutefois,
1'accord n'est pas tré&s bon et ces courbes théoriques ne
s'apparentent que de fagon grossiére avec les courbes ex-

périmentales.

La différence essentielle réside dans le maximum
marqué que la courbe r(¥) expérimentale posséde & Y = 60°.
Physiquement, ce maximum traduit 1l'activation de certains
systémes de glissement et maclage (en fonction de la texture)

lors d'une traction dans cette direction.

Or, la fonction r(¥) théorique ne peut, en raison de

sa méthode de calcul (cf. § I) restituer un maximum 3 60°



210

que si la vyaleur de ry5 est supérieure ou &gale 3 rgg

[?ig. III.Z]. Cette condition n'est pas réalisée pour les
matériaux hexagonaux que nous avons é&tudiés. Il se peut alors
que l'utilisation des valeurs de rq, rys et rgy pour calculer
les coefficients définis par HILL dans le calcul de la con-
trainte équivalente pour un maté@riau anisotrope [:3] ne soit

pas adéquate.

Pour pouvoir calculér r(¥) selon les critéres de HILL,
il faut déterminer trois coefficients indépendants. Il est donc
nécessaire de connaitre au moins trois points expérimentaux de
la courbe r(¥) . L'utilisation des bornes ry et rgo de cet-
te courbe s'impose par des considérations de symétrie. Dans le
cas des matériaux cubiques l'utilisation de rys s'impose par
des considérations analogues. Le matériau imprime sa symétrie
cristalline 3 la courbe r(WT. Pour les matériaux hexagonaux,
les angles particuliers 1iés i la symétrie sont alors 30° et
60°, au lieu de 45° et 90°. Nous allons donc reprendre les
calculs de Tt(¥) en utilisant les valeurs rgg et rig (& la
place de rys) pour déterminer les coefficients de HILL et
obtenir ainsi une expression de r(¥) dans laquelle lés

coefficients utilisés soient t§ , r3g , rgo » et Trgg -

Rappelons d'abord les relations contraintes—déformations

dans le cas d'un mat&riau anisotrope.

d ey = d [H(ay - axp) + Glap - o33) ] (1)
degp = dr [Flop - ag3) + H(Srzz - o) ] (2)
d e = dx [G(ozz - o11) + F(ozz - ap) | (3)
d ey = dAPop (4)
d €23 = dA L oj3 (5)
d eg) = dA Qogy _ (6)
*

Lorsaue la texture est fortement marquée.
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Abaques. caleulds a partin de La formule :

2ng hgg €042 2Y + s (ng+ngg) 84in? 2%

r(e) = ry (1 - cos 2¥) + nog (1 +cos 2Y)
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Ainsi, une traction dans le sens de laminage conduit &

" de " H _F '
rg = -&-;:-25-23- =g et rgg = z -dans le sens travers.
H ry _ F
Posons r = rg c et s o0 C

La mesure du coefficient d'anisotropie dans une traction
uniaxiale i 60° de la direction de laminage permet la déter-
mination d'autres coefficients. Dans ce: ~esai, le repére prin-
cipal des contraintes ne coincide plus avec le repére d'ani-

sotropie de la tdle (Fig.I.l).

Dans ce nouveau systéme d'axes, les contraintes appliquées

possédent les expression suivantes :

T 1
Oy = 011 cos? ¥ + opp sin® ¥ = 7 op) (7)
= in2 + 2 = 2‘
ny oy sin® ¥ + oy cos® ¥ 4;11 ®
_ . .3
ny = (=011 + O0») sinYcos¥ =- Z °u )

et les relations contraintes-déformations s'écrivent :

dexx = dX [:H (oxx— oyy) + G (oxx- czz)]
= ‘”le [-28+c] (10)
de = dA [F (0= 0,,) * B (0~ o )]
= ar.Ju [ 3F + 20 ] ()
4
dejy = dA [G (0,,= Tgy) + F (6,,= O‘YY)]
_ ON =, -
= - dr. - [6 + 3] (12)
= = - gll £Y
dexy dr. P . Oy dr. 4. V3. P (13)
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On détermine alors les déformatiomns principales, notamment :
deso = de sin? Y + de cosZ ¥ + 2-de sin ¥ cos V¥
TUXX vy Xy

P 3¢  3F_3&%
a7 [-E+ T+ - - 5] (14)

Le coefficoent d'anisotropie d 60° de la direction de lami-
nage s'écrit
o _ A4H - 3(G+F) + 6P

Ter = Z(G+3F) (15)

d'od 2P = -;-‘-rscf (G+3F) + (G+F) -%Ii

soit encore, en utilisant les notations introduites ci-dessus :

2P 4 4 .
< = 3 reg” (1+3s) + (i+s) - 3T (16)
Un calcul similaire mené dans le cas d'une traction i 30° de

la direction de laminage donne

; 2 = Zryt (3+s) + (1+s) --;ir (17)

En effectuant la moyenne des expressions (16) et (17), on

définit le coefficient P 3 partir des valeurs rj3° et rg®

ZTP = % [r60° (1+3s)+ rgg° (,3+s):[+ l+s - %r (18)
En reprenant 1l'expression générale de r(V¥)

[(H(cos2¥-sin?¥) +Gcos-2‘1’]sih2‘¥+ [Fsin?¥+H inZ¥—co sz‘l')]cosz‘P—ZPshz‘ibosz‘{’

(¥ =
- [Geos2y + Fsin?y]
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(G+F-2P) .
~H cos?2 2¥ + & sin? 2¥
- G cos2¥ — F sin2¥

) N
r cos? 2¥ - 1/4 (l+s - T)sin? 2v
' cos2¥ + s sin2¥

et en y reportant l'expression de. P &q.(18), on obtient :

T ST . . L
(%) _3r cos?av+ 7 [rgg“'(1+3s)+rm° (3+s)-2r)sin? 2¥
3( cos?¥ + s sin?V )

£(y) = 3ry° rog® cos22y +';- [rm*’ (rog°+ 3r0°)+rm°(3rgcov+r6’)-2r€] sir? 2v

3 (rgg cos?Vy + r§ sin?¥)

‘Nous avons calculé@ la courbe r(¥) au moyen de cette
expression et la figure III. représente les différentes
courbes expérimentales et théoriques. La courbe tracée i par-
tir de la relation (19) est en bien meilleur accord avec la

courbe expérimentale que celle calcul&e i partir de la rela-

tion utilisant rys .

Le calcul de 1la courbe r(¥) peut &galement se faire,
connaissant la texture du matériau, 3 partir du modéle de TAYLOR.
Cependant, ce calcul donne la courbe pour une texture donnée
alors que nos points expérimentaux sont en fait mesurés entre
0 et 12 7 de déformation, donc intégrant généralement une
variation de texture notable. Par ailleurs, jusqu'a présent,
peu d'auteurs peuvent faire &tat d'une bonne correspondance
entre ce type de courbe et lés points expérimentaux. Néammoins,
il demeure que cette voie est la seule qui puisse s'affranchir
de la limitation & 1'&tude de l'anisotropie plane, pour dé-

boucher sur une répartition spatiale de "r"
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III.H. - LE COEFFICIENT D'ECROUISSAGE.

Dans de nombreux cas, notamment ;élui des métaux
cubiques 3 faces centrées, une Eonne aptitude au formage en
expansion est associée i une valeur Elevée de "n" . En
effet, un écrouissage &levé indique une augmentation de la

résistance du métal i la déformation.

Cependant, pour que cette corrélation existe (entre un
coefficient d'écrouissage en traction simple et une déformation
en expansion biaxiale), il faut que les mécanismes de la

déformation soient similaires dans les deux cas.

Or, nous avons vu aux chapitres ITI.A et III.B. que les
mécanismes de la déformation en traction et en expansion sont
parfois notablement différents (surtout dans le cas du titame).
De plus, dans le cas des aciers doux, le coefficient reste
constant tout au long de la traction. De plus, tous les ma-
tériaux que nous avons étudiés, présentent plusieurs stades
dans le domaine des allongements répartis en traction. Dans
ces conditions, méme s'il est possible d'utiliser un critére
déduit de 1l'essai de traction, lequel convient-il de prendre,
n au stade I, au stade II, au stadeIIll, ou encore n moyen

entre 0 et x 7 d'allongement.

Aprés le rapprochement de ces différents coefficients
avec les positions respectives des courbes limites en expan-
sion des différents alliages dont nous connaissions toutes
ces caractéristiques, nous pouvons dégager quelques &léments
de réponse. En effet, pour appuyer ces hypothéses, il fau-

drait faire une analyse fine de la loi de comportement en
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expansion et des mécanismes de déformation tout au long du
trajet de déformation. Nous n'avons fait, 3 ce stade de
l'étﬁde, qu'ﬁne preﬁiére analyse éoﬁmaire de cesrmécanismes
dans la mesﬁre olt, pour atteindre la loi de coﬁportement en
expansion du matériau, il elit fallu adapter une technique
utilisée couramment & la SOLLAC par D. RAULT et al;[ 95:] .
Celle~ci est basée sur le contrtle de 1'épaisseﬁr dﬁrant la
déformation au moyen de la propagation des ultra-sons dans

le matériau. La méthode de calcul n'a été développée que

pour le traitement des matériaux isotropes ou qﬁasi-isotropes.

I1 nous reste a réaliser deux extensions :

- adapter la technique de contrGle de 1'épaisseur

au Titane et au Zirconium ;

- modifier les programmes de calcul pour qu'ils

prennent en compte l'anisotropie élevée de nos matériaux.

Griace a cette méthode, il sera alors parfaitement
possible de définir des stades de déformation équivalents
en traction et en expansion et de préciser les coefficients
a utiliser. A défaut de correspondance suffisamment nette
entre la traction et 1'expansion, cette méthode permettra
au moins de déterminer un coefficient n* [95 ] en
expansion qui permette de décrire le comportement du maté-

riau en expansion.

Actuellement et a premiére vue, aucun des coefficients
du Titane (n stade I, stade II ou n moyen) ne semble cor-—
respondre de facon nette, filit-elle approximative, au compor-

tement en expansion de ce matériau.
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En revanche, les valeurs moyennes de n notées entre
0 et 12 7 d'allongement pour le Zirconium et certains de ses
alliages semblent caractériser, quoique de facon assez ap-
proximative d'ailleurs, le comportement en expansion. Ces
constatations confirment qu'il n'y a adéquation de n 2 dé-
crire le comportement en expansion que lorsque les mécanismes
de la déformation en traction et en expansion sont similaires
(glissement simple ou dévié sur les plans prismatiques et

absence de maclage).

1I11.1. - MODELISATION DES COURBES LIMITES DE FORMAGE ,

Les courbes limites de formage a striction théoriques
tracées au paragraphe II.C.5.5. d'aprés la méthode de calcul
décrite dans 1'appendice II montrent qﬁe, si dans le cas du
Zirconium les courbes limites théoriques sont relativement
proches des courbes expérimentales en expansion, il n'en est

rien dans le cas du Titane.

Il est possible d'avancer plusieurs explications i cela.
En premier lieu, il convient de se rappeler la remarque qui
vient d'8tre faite au paragraphe précédent, au sujet de
l'application d'un coefficient d'écrouissage déterminé en
traction & la déformation du Titane en expansion, surtout
lorsque des mécanismes différents sont activés dans les deux
cas de charge. Dans le cas du Zirconium, 1l'adaptation en ex-
pansion s'effectue seulement grice aux rares glissements
possibles. Les modes de déformation en traction et en ex-

pansion sont similaires et la valeur moyenne de n tirée
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de 1'essai de traction peut alors &tre utilisée pour décrire

le comportement du matériau en expansion.

En revanche, le Titane s'adapte a la déforﬁation en
traction et en expansion selon deé mécanismes différents
et il est illusoire de tenter d'appliqﬁer ﬁn qﬁelconque cri-
tére tiré de l'essai de traction a la deécription du com~
portement en expansion. En second 1ieﬁ, une des hypothéses
du calcul dans le cas anisotrope (voir anmexe 2) consiste
a4 considérer le défaut qui est & l'origine de l'instabilité
plastique orienté parallélement & la direction de laminage.
Or, dans le cas du Titane, cette hypoth&se est douteuse
Puisque la rupture s'effectue toujours perpendiculairement

a la direction de laminage.

Enfin, il convient de se rappeler que pour les deux
matériaux, les coefficients de Lankford et d'écrouissage
évoluent durant la traction. Cette derniére difficulté n'est
pas insurmontable, car il est possible d'introduire dans le
calcul des valeurs de r et n qui varient en fonction de
la déformation . Mais il semble inutile de vouloir procéder
a cette derniére généralisation du calcul tant que 1'onn'aura
pas pu parfaitement définir les coefficients représentatifs

du comportement de ces matériaux.

[IT1.J - PERSPECTIVES DE DEVELOPPEMENT DE CES TRAVAUX.

D'un point de vue théorique, il semble indispensable,
pour aller plus avant, de mieux connaitre les mécanismes de
la déformation, notamment en expansion biaxiale. Ceci sup—

pose également une meilleure connaissance des diverses scissions
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critiques de glissement et maclage de nos matériaux poly-

cristallins.

Celle-ci peﬁt 2tre précisée par.l'interﬁédiaire des
suivis de 1'évolution de la texture en fonction du degré de
déformation, par exemple, le taﬁx de réduction lors dﬁ la-
minage. En effet, il est possible de prédire 1'évolution de
la texture d'un matériau en fonction dﬁ taﬁx d'écrouissags:
au moyen d'un modéle de déformation plastique dﬁ polycristal;
par exemple celui de Taylor. Celui-ci reqﬁiert la connaissance
des scissions critiques de glissement et maclage'[39 ] .
Aussi, & partir d'ume connaissance partielle des scissions
critiques de glissement et maclage et au moyen de la compa-
raison des textures théoriques et expérimentales a différents
taux d'écrouissage, il semble possible de préciser quelque peu
ces scissions critiques. Les premiéres tentatives semblent
prometteuses [96 j . Elles montrent qu'il n'est pas correct
de partir d'une texture isotrope pour simuler l'effet de la
déformation 3 froid, mais plutdt de la texture de laminage a
chaud, déja trés marquée pour ces matériaux. Cette remarque
montre 1'importance de la texture & chaud, ce qui concorde

bien avec nos résultats du paragraphe II.F.

D'un point de vue pratique, dans 1'optique d'une
amélioration des caractéristiques du Zirconium dans le do-
maine de 1'aptitude 3 1'emboutissage par expansion, il sem—
ble nécessaire de modifier de facon radicale la texture de
ce matériau. Ceci semble difficile a réaliser lorsque le
Zirconium n'est que faiblement allié, mais plus simple lors-—

qu'il est fortement allié, comme dans la lignée des Zircaloys.
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Enfin, une autre voie envisageable consiste en 1'étude des
domaines superplastiques de certains alliages de Zirconium,

en particulier, ceux i base de niobium.

IV- CONCLUSTION.

Les résultats présentés dans ce travail tentent de

répondre 3 trois objectifs essentiels :

- analyser, & l'échelle microscopique, les mécanismes
de la déformation des matériaux hexagonaux selon le sens de
la contrainte et comparer le comportement de ces matériaux

entre eux ;

- étudier, 3 1l'échelle macroscopique, le domaine de
validité des modéles et des coefficients traditionnellement
utilisés pour décrire 1'aptitude a 1l'emboutissage des maté-
riaux cubiques et, dans la mesure du possible, les adapter

3 la symétrie inférieure de ces matériaux hexagonaux ;

- dégager les enseignements de ces résultats pour
projeter les perspectives de recherche en vue d'une amélio-
ration notable des possibilités de mise en forme du Zirco-

nium et de ses alliages.

A 1'échelle microscopique, la déformation des matériaux
hexagonaux est assurée au moyen de trois familles de plans ,
{0001}, {1010} et {1011} qui ne correspondent, respective-
ment, qu'd une multiplicité de 3,3 et 6 systemes de glisse-
ment indépendants. Ces matériaux s'adaptent également a la
déformation au moyen d'un ou de plusieurs systémes de ma-

clage.
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Chaque systéme de déformation (glissement ou maclage)
est caractérisé par sa valeur de "sciésion critiqﬁe de cisail-
lement résolue'. Ce nombre relativement 1iﬁité de systémes
de glissement (par rapport, notamment, aux métaﬁx cﬁbiques)*
entraine des textures de laminage tréé affirﬁées et donc des
mécanismes de déformation différents selon le éens de la
contrainte appliquée. Cette sensibilité a 1'orientation de la
contrainte induit pour ces matériaux de grandeé différences
de comportement entre la traction simple et 1'expansion bi-
axiale. A titre d'exemple, le Titane se déforme en traction
simple essentiellement au moyen du glissement prismatique et
en expansion, grice 2 l'intervention du maclage. Ces matériaux
peuvent ainsi &tre ductiles en traction simple, tout en pré-
sentant une bien médiocre aptitude & la déformation en ex—
pansion biaxiale. Ceci est notamment le cas du Zirconium dit
de qualité Nucléaire, parce que ce dernier ne se macle que

trés difficilement.

En conséquence, la différence de comportement en expan-—
sion entre le Titane et le Zirconium résulte essentiellement
de 1'existence - ou non - , de la possibilité de maclage ;
les scissions critiques de glissement et maclage peuvent, en
effet, varier fortement d'un matériau a 1'autre. Ainsi, le
Titane T35 se macle facilement et se déforme "bien" en ex-
pansion; en revanche, le Zirconium dit de qualité nucléaire
ne se macle que difficilement et se déforme donc mal sous

ce méme type de sollicitation.

*
A titre de comparaison, Zes matérniaux cubiques & gaces

centrdes possédent un seuwl type de plan de glissement
{111} , avec 24 possibilités.
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De plus, la teneur en impuretés interétitielles modifie
sensiblement ces résultats. Plus l'alliage est riche en oxy-
géne ou en azote, plus son aptitude aﬁ maclage et a la dé-
formation en expansion se dégrade. Ce phénomene est encore

bien plus rapide pour le Zirconium que pour le Titane.

La comparaison entre Titane, Zirconium, Hafniﬁm et les
autres matériaux hexagonaux, confirme que les possibilités
de glissement sur le plan basal ou sur le plan prismatique,
sont étroitement corrélées au rapport c¢/a du matériau. Il

en est de méme des possibilités de maclage.

A 1'echelle macroscopique, les modéles phénoménologiques
avancés pour la description du comportement des matériaux cu-
biques ne sont pas toujours adaptables tels quels aux maté-
riaux hexagonaux. La symétrie plus basse de ces derniers en-
traine, en effet, un changement des systémes de glissement
et de maclage activés lors du passage d'une traction simple
3 une expansion biaxiale.. Aussi semble-t-il illusoire de
"vouloir appliquer & ces matériaux, des critéres déduits de
l'éssai de traction pour décrire le comportement en expansion
biaxiale sans avoir au préalable é&tabli les corrélatioms,
dans la mesure ol elles existent, entre les mécanismes qui

sont a4 l'origine de ces deux modes de déformations.

Cette étude prouve également que pour former le
Zirconium dit de qualité nucléaire, tel qu'il est fabriqué
actuellement, il convient d'optimiser la trajectoire de
déformation, voire méme recourir 3 des traitements superfi-

ciels |:97 ] .
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L'amélioration de 1'aptitude au formage du Zirconium
dit de qﬁalité nu¢léaire nécessite ﬁne ﬁodification profonde
du procédé de fabrication de facon a obtenir une texture qui
permette au glissement prismatique de se développer plus fa-
cilement. La seule voie possible, dans cette optiqﬁe, est

d'intervenir sur la texture de laminage & chaud.

Une autre solution serait d'aﬁgmenter la pureté, comme
elit pu le suggérer le paragraphe II.E, mais ceci semble ce-
pendant inconcevable, pour des raisons d'ordre égonomique.
Par ailleurs, lorsque la piéce & fabriquer ne nécessite pas
strictement l'utilisation de Zirconium, on peut envisager de
recourir a ses alliages tels le Zirconium - Niobium ou les
Zircaloys. En effet, 1'étude que nous étendons actuellement
aux alliages de Zirconium - Niobium [:91 ] semble indiquer
que pour cet alliage, les mécanismes de la déformation sont
différents (cet alliage est d'ailleurs biphasé) et, de plus,
cet alliage présente toutes les caractéristiques nécessaires

3 1'apparition du phénomeéne de superplasticité | °2 1.

Les Zircaloys sont également des alliages prometteurs
car leurs textures de laminage sont facilement modifiables.
Ceux—-ci sont également 1l'objet d'une étude actuellement en

cours.

Les résultats de ce travail incitent i entreprendre
une étude plus détaillée des mécanismes de déformation des
matériaux hexagonaux. En effet, il ouvre différentes pers—

pectives de recherches, telles que :

- la détermination plus précise des scissions critiques

de chaque mode de déformation pour chaque matériau.
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- la description plus compléte de 1l'intervention
des différents types de glissement et de maclage a chaque

étape de la déformation en expansion.

- 1'établissement de modéles et de critéres simples
qui permettent de décrire le comportement des matériaux

hexagonaux soumis 2 une déformation en expansion.
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APPENDICE 1

1.- TECHNIQUES DE L'ANALYSE DES TEXTURES

L'orientation des grains individuels influence fortement les propriétés
physiques, notamment mécaniques, du polycristal.

La statistique d'orientation des grains d‘un polycristal est désignée
sous le nom de texture cristallographique /1-5/.

1.1.- Orientation d'un grain

Un repére de référence Ky = (DL, DT, DN) est 1ié & 1'é&chantillon;
un repére Kg = ([1o0} , [o10] , [001]) est 1i& aux axes cristallographiques
des grains (supposés de réseau cubique dans le cadre de ce texte). Comme
1'enseigne la mécanique, la position du'grain dans le polycristal est
complétement déterminge par 6 paramétres :

i) 3 coordonnées du vecteur de situation T de 1'origine du repére KB'

ii) 3 angles d'Euler {Yi @ f%} qui définissent 1'orientation de KB par
rapport & KA.

En analyse des textures, on ne considére pas la localisation spatiale
des grains (vecteur F), mais uniquement 1a rotation g qui réalise, & la
translation ¥ pras, la coincidence de K, avec KB' (fig. 1).

g
K

Ka B
(1)

g=1ip) 0Py}

Les angles d'Euler ne constituent pas les seuls paramétres possibles
pour 1'orientation d'un grain. I1 existe une notation trés répandue en
métallurgie :

g = {hkl}<uvw> (2)
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ol {hkl} désigne le plan cristallographique qui coincide avec le plan
de 1'&chantilion et <uvw> désigne la rangée cristallographique qui
pointe dans la direction de laminage OL.

ta) {b)

13} . {d)

Figure 1 : Les angles d'Euler (Y&,@, #,1 de la rotation g
définissent 1'orientation d'un cristallite,

d'aprés /2/.
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Une autre représentation possible consiste 3 définir 1'axe
d-= (d1 d, d3) et 1'angle w de 1a rotation g, (fig. 2)

g = {d,w} (3)

d=rotation
axis

Figure 2 : La rotation g est &galement définie par 1'axe d et
1'angle w , d'aprés /2/.

Les techniques &lémentaires de calcul matriciel permettent d'&tablir
des formules de correspondance entre les différentes représentations

{hk1 }<uvw> +———s {Yl > .‘f'z}

: (%)
@, 0l P8, 15}

L'exploitation des résultats d'une analyse de texture est facilitée par
les abaques correspondants (fig. 3).
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Figure 3 : Abaques donnant la correspondance
(7&.0,?%) —— (hk1)<uvw> , d'aprés /3/.

1.2.- Fonction de Densité des Orientations (F.D.0.)

La F.D.0. est une fonction de densité au sens statistique : elle
donne 1a fraction volumigue des cristallites dont 1'orientation est g,

3 dg prés :

R UL LU A (%)

11 est intéressant de déterminer la fonction f(g) 3 double titre :

- elle constitue la description quantitative de la texture
cristallographiaue;

- elle permet de calculer certaines propriétés physiques du polycristal
a partir des grandeurs correspondantes du monocristal.
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Les méthodes de détermination de Ta F.D.0. se répartissent en :

- mesures d'orientations individuelles
- inversion de figures de pdles.

Dans le domaine de ta métallurgie, les mesures d'orientations
individuelles n'ont &té utilisées, a ce jour, qu'd titre d'exemple et
uniquement dans des laboratoires de recherche. En revanche, 1‘analyse
des textures & partir de figures de pdles est pratiquée dans des
laboratoires industriels de contréle.

1.3.- Figure de pdles directe P, q(c 8)

La figure de pdles Phk1(° g) donne la distribution des directions
cristallographiques [hk1] dans le repére d'é&chantillon K,. Pk (e 8)
est également une fonction de densité au sens statistique : elle donne
la fraction volumique des cristallites dont la direction E!kﬂ posséde
1'orientation y = (a,8) @ da et d8 prés :

Mot) . Lp (a8)sinads d8 ; Ppq(as) >0 ;
v an
i; Jphkl(u g) sina da d8 ‘= 1 (6)

Notons que (a,8) représentent les coordonnées sphériques du vecteur y de
longueur unité (sur la sphére de rayon r = 1), que d@ = sin a da d8
représente 1'élément d'angle solide centré sur cette méme direction
d'échantillon y = (a,8) et, enfin, que le facteur '}ﬁ est un facteur de
norme.
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Lorsque « et 8 parcourent 1'ensemble des valeurs possibies
(0gas % et 0 < 8 « 2m), la direction cristallographique [bk]].
normale & la famille de plans réticulaires (hk1), décrit une demi-
sphére de rayon unité que 1'on appelle sphére des pdles.

La figure de p6les, fonction définie sur cette sphére des péles, est
généralement représentée par sa projection stéréographique sur le plan
(0L , DT) (figure 4).

Figure 4 : Représentation de la figure de pdles Phkl(“ B)
en projection stérdographique, d'aprés /3/.

Contrairement & la fonction de texture, la figure de pdles est
accessible & la mesure, au moyen de tout diffractométre 3 quatre cercles,
et notamment dans la variante dite goniométre de texture (figure 5) /6/.

Un berceau d'Euler est monté sur un diffractométre 3 deux cercles du
type 0-20 ; la téte goniométriaue du berceau est &changeable avec un
porte-&chantillon animé d'un mouvement de balayage,.pour améliorer la
statistique de comptage. L'angle 26 entre le faisceau RX incident de
longueur d'onde x et le compteur sélectionne la famille des plans (hk1)
qui participent & la diffraction, selon leur distance interréticulaire,
conformément 3 Ta Toi de Bragg r = Zdhkl sin o.



Figure 5 : Goniométre de texture piloté par ordinateur, réalisé au Laboratoire de Métallurgie Structurale
de 1'Université de Metz; d'aprés /6/.

0%¢
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Lorsqu'un tel plan est en position de diffraction, sa normale [hkl]
coincide avec le vecteur de diffraction s dont 1'orientation est y dans
le repére KA 1ié & 1'échantillon.

Toute rotation autour de cette direction commune [hki] // y maintient
le plan en position de diffraction (figure 4).

La figure de pdles est donc 1'intégrale de 1a fonction de texture
sur toutes les orientations g pour lesquelles [hk1] // y coincident avec
le vecteur de diffraction; ces orientations se déduisent les unes des
autres par une rotation d'angle y arbitraire (0 <« vy < 2n) autour de la
direction commune [(hk1] // y :

21
1
P = £ = == 7
ma@ = [ f@ @ | o) & )
k1] /7 y 0

Le calcul de f(g) & partir de figures de pGles, quelle que soit la
méthode particuliére employée, nécessite 1a résolution de cette é&quation
intégrale fondamentale.

1.4.- Superpositions affectant 1a mesure des figures de pdles

Les figures de péles expérimentales 5[hk1] sont en réalité la
superposition de celles P+[hkl] et P-[hk]] /8/, que le compteur de photons
ne peut séparer, soit en raison de la centrosymétrie des cristaux, soit en
raison de la loi de Friedel (figure 6) /7/

b 1
Pl =5 Pofia] * Pt ) (8)
L'inversion de ces derniédres figures de péles ﬁhk'l ne détermine de
facon univoque q'une partie de 1'0.D.F. : 1a partie déterminable f(g)
/3, 7, 9/; par analogie, la partie qui échappe & la détermination univoque
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sera notée %(g) :

f(g) = f(g) + f(g) (9)

Dans la représentation que nous verrons ultérieurement de f(g)
sous la forme d'un développement en série d'harmoniques sphériques TT"(g),
les parties ?(g) et ?(g) s'identifient respectivement avec les parties
d'indice 1 pair et impair du développement, lorsque les cristaux sont
centrosymétriques.

Figure 6 : Les plans cristallographiques {hk1} sélectionnés par
1'angle de Bragg ehk] diffractent lorsque leur normale
est paralléle au vecteur de diffraction, d'aprés /7/.

. La prise en compte d'information additionnelle, essentiellement de
la condition ge positivité, peut éventuellement fournir une approximation
de 1a partie f(g) qui a &té &liminée en raison des superpositions dans
le processus de mesure (analogie avec les extinctions systématiques en
radiocristallographie). :
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1.5.- Analyse tridimensionnelle des textures

_ Tout ce qui a été dit jusqu'd présent, et notamment 1'ind&terminabilité
de f(g), est valable pour toutes les méthodes d‘analyse basées sur 1'inversion
des figures de pdles.

I1 existe essentiellement deux grandes familles de méthodes d'analyse
des textures :

- les méthodes d'analyse harmonique, proposées conjointement
par Bunge /10/ et Roe /11/ en 1965;

- les méthodes de discrétisation, proposées originellement par
Williams en 1968 /12/ et développées de 1977 & 192 par Vadon, Ruer et
Baro sous le nom de méthode vectorielle /13,14/ et plus récemment par
Imhof sous la forme d'une méthode probabiliste /15,16/.

Dans la méthode vectorielle, des suites de valeurs discrétes fj
et p; sont substituées aux fonctions continues f(g) et P(a B8), et
1'équation fondamentale est approchée par un systéme d'équations
Tinéaires :

(10

-l
"
n o~ G
=]
—y

Dans la méthode d'analyse harmonique, les fonctions f(g) et P(a 8)
sont développées en séries d'harmoniques sphériques :

flg) = I O T (9) | (1)
Auv

p[hk]](u 8) = I Fy (hkl) L‘; (a 8) (12)
Av
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Les harmoniques sphériques généra]isés.f;“ (g) sont adaptés aux
symétries crista]lines‘et aux symétries d'échantillon. Les harmoniques
sphériques de surface k; (a 8) sont adaptés aux symétries d’échantillon;
ainsi, & titre d'exemple, une tdle laminée possidde une symétrie statis-
tique d'échantillon orthorhombique.

Lorsqu'on reporte les séries éq. (11) et &q. (12) dans 1'é&quation
intégrale éq. (7), on obtient,compte tenu de 1'&q. (8), le systame
fondamental d'équations lindaires

M(3) :
4n cUV Uk _ av
—_— ) Cx k1 (I Bhk]) = FA (hk1) (13)
2+l =l

Les indices A et v figurent dans les deux membres de 1'&q. (13); pour
chaque couple (i,v) fixé, celle-ci représente une équation iinca.re qu
renferme les inconnues

i po= l,... M(). (14)

Ces inconnues sont dénombrées par 1'indice u. Pour un rang A donné
du développement en série, leur nombre est &gal 3 M(1). Le nombre M (r),
croissant avec le rang A, est d'autant plus important que la symétrie
des cristaux est plus faible, (Fig. 7) /3,17/.

Les coefficients E: (hk1) sont calculés & partir des figures’de péles
expérimentales; chaque figure de pdles indépendante fournit une é&quation
indépendante. Ainsi, 1'&q. (13) représente en réalité un systéme d'équa-
tions lindaires dont le nombre est &gal au nombre I_ de figures de pdles
mesurées et dont les inconnues sont les M(A) coefficients C;“ définis par
1'&q. (14). '

L'analyse tridimensionnelle des textures selon la méthode harmonique
consiste & résoudre ce systéme d'dquations linéaires &q. (13).
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a)

b)

"“'—' T T T ’
0 10 2 30 £

Figure 7 : Nombre de fonctions linéairement indépendantes, adaptées
aux symétries
a) cubique, tétragonale (pointillés), d'aprés /17/;
b) hexagonale, trigonale (pointillés), d'aprés /3/.



246

Les séries &q. {11) et (12) sont, en théorie, infinies. En pratique,
ces développements sont bien entendu tronqués & un rang limite fini; ce
rang maximal est noté Amax®

Afin de minimiser les erreurs de mesures des figures de péles, il
est préfarable de constituer un systéme d'éq. (13) surdétermine,
et de le résoudre par une technigue de moindres carrés. Ainsi, pour
calculer les coefficients C:” jusqu'au rang A , i1 est préférable de
mesurer

max

I = M

p max) +1 (15)

figures de péles indépendantes. Compte tenu de 1'éq. (12) e calcul de

1a fonction de texture jusqu'd Amax = 22 requiert ainsi 5§ figures de pbles
dans 1'hexagonal, alors que 3 suffisent dans le cubique.

1.6.- Utilisation de 1a condition de positivité

C'est un fait d'expérience que les figures de piles expérimentales
préseatent généralement,en dehors des zones de forte intensité ou pics,
de vastes domaines dans lesquels 1'intensité corrigée du bruit de fond
est nulle. Ces domaines nuls ng] qui varient d'une figure de pdles &
1*autre, interdisent la présence de certaines orientations 9 dans la
texture. Ce sont toutes les orientations gQ dont 1'un des péles {hkl}
au moins pointerait dans le domaine nul Zg ! de la figure de pdles
correspondante.

Ainsi,il est possible d'obtenir le domaine nul Zo de 1'espace des
orientations - sur lequel 1'00F f(go) s‘annule donc - comme la réunion
de tous les domaines nuls impliqués par les différentes figures de pdles
{hk1}.

Si la partie impaire %(g) disparait du systime fondamental é&q. (13),
elle n'est pas, pour autant, arbitraire. La largeur de sa bande de
variation est limitée par la condition de positivité /7,18/
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F(a) + f(g) » 0 (16)

Cette condition détermine entidrement la partie impaire dans le domaine
nul Z0 de 1'00F

flag) = - Flag) ¥ g e I (17)

Lorsque ce dernier est suffisamment vaste, la fonction f(g), commue

exactement dans ZO' peut &tre extrapolée 3 tout 1'espace des orientations
selon une technique de moindres carrés :

[ - #a) - #E,0) P dg = min (18)
5

Notons que le domaine nul Z0 permet également, en principe, d'augmenter
la résolution lmax au-deld de la stricte application de 1'éq. (15). I1 est
possible de calculer les coefficients CT" avec 1 > ]max selon la technique
de moindres carrés &gq. (18), en tirant profit, 13 encore, du domaine nul.

En conclusion, le pouvoir de résolution d'une analyse tridimensionnelle
de texture est d’autant meilleur que le domaine nul est plus vaste, i.e.
que la texture est plus prgnoncée.

Une analyse compléte (partie paire et impaire) de 1a texture d'un
&chantillon de fer ARMCO, laminé 3 froid & 90%, est proposée 3 titre
d'illustration, (Fig. 8) /19/.

N.B.Cet appendice est extrait de "EFFETS DE L'ANISOTROPIE DE
TEXTURE SUR L'APTITUDE A L'EMBOUTISSAGE" par C.ESLING et M.J.
PHILIPPE

PUBLICATION C NAM-CACEMI
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APPENDICE 2

2. - CALCULS DES COURBES LIMITES DE FORMAGE A STRICTION.

Les calculs de détermination des courbes limites de formace & striction
peuvent &tre menés selon deux schémas différents. L'un est connu sous le nom
“théorie de 1'écoulement plastique”, 1'autre sous celui de "théorie de la
déformation plastique”.

Bien que cette derniére théorie soit critiquable i plusieurs &gards, elle
constitue une premidre approche des phénoménes d'instabilité plastique. Elle
rend notamment compte du changement de forme des courbes limites lorsaue le
coefficient d'écrouissage augmente./l/.

2.1. - Théorie de la déformation plastique.

La théorie de la déformation plastique /2.3.4/ est fondée sur 1'hypothdse
d'une relation linéaire entre le tenseur des contraintes et des déformations,
i.e. une loi de la forme:

E.iJ' =y S$ij (1)

oi S dé&signe le déviateur du tenseur des contraintes o

Une dérivation au premier ordre donne :
deij='du5'ij+ud5‘ij (2)

€@
ge
du deuxiéme invariant, respectivement du tenseur des contraintes et des

déformations).

avec p = % (dans le cas d'une loi de comportement exprimée en fonction

La forme différentielle s'exprime alors au moyen des modules sécant Eg
et tangent E; (Fig. I.5)

2 : .. d 1-n .
3 Esdej; = Sij EL: [T]wsu (3)
avec Es = %% s Et = g%% et avec n = %f dans le cadre d'une

ioi de comportement du type oe = ke".
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Lors d'un chargement radial on peut écrire

doij _ dSij _ doe , . i rex . . .
<3 T 3N os et 1'équation différentielle devient :
deij = 3 d—;’f %‘-ti ()

Le calcul de 1'instabilité plastique différe ensuite selon que le
matériau est homogéne ou non /5.6/.

2.2. - Théorie de 1‘dcoulement.

Cette théorie /7.8/ se base essentiellement sur deux hypothéses :

- le vecteur incrément de déformation est normal a la surface d'écou-
Tement ;

- la surface d'écoulement est décrite par 1'équation de von Mises

(01-05)2 + (05=03)2 + (03=0,)2 + 6 a2 + 6 g%+ 6 cz +2 c = cste

De ces hypothéses découle la relation entre contraintes et déformations :

deij = dr Sij (5)

ol Sij est le déviateur du tenseur des contraintes appliqué. o .

Le terme dx s'exprime simplement au moyen de la relation :

3 de

d)\=idc—,—e

valable dans le cadre d'une 1oi de comportement exprimée en fonction du
second invariant, respectivement du tenseur des contraintes et des défor-
mations. La déformation moyenne s'écrit de = /%4 /de$-+e§ +e2

en considérant la conservation de volume lors de la déformation plastique.

Comme précédemment, le calcul de 1'instabilité plastfque différe ensuite
selon qu'il s'agit d'un matériau homogéne ou non.

Nous allons développer les calculs pour le matériau hétérogéne dans le
cadre de la théorie de 1'écoulement plastique, théorie que nous avons utili-
sée au paragraphe I1.C.5.5. pour le calcul des courbes limites de formage
& striction du titane et du zirconium. )
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2.3. - Calcul de 1'instabilité plastique en théorie de 1'écoulement dans le
cas d'un matériau hétérogéne /6.7.9.10/.

En expansion, il est nécessaire d'introduire un défaut dans le matériau
pour localiser 1'endroit oll 1'écoulement plastique s'initie. Ce défaut géo-
métrique est modélisé par une bande inclinée d'un angle ¥ par rapport a
la plus petite contrainte principale. Il est caractérisé, en outre, par un
facteur de défaut f .

Le matériau posséde une loi de comportement du type oo = K Them

ol e est la déformation plastique cumulée.

La tdle est donc soumise & un chargement radial :

E:Za'_ _ ~Ste a2 _ l+2@
;;-D-C et ;ﬁr-w (6)

dans la zone a de la matrice.

Sous 1'effet de ce chargement, la bande repérée initialement par ¥,
va tourner de telle sorte que )

tgv=tgy, exp [ela(l-?)] {(7)

Les équations d'équilibre entre 1a zone a de la matrice et la zone b
de la bande inclinée permettent d'écrire

antb _ ontd
gD O a (8)
nn nn

ol les composantes opt et Opn Sont 1iées aux contraintes principales
par ‘les relations :

Opn = 01 €0sZ ¥ + o, sin?y (9)
ont = (o = 0;) sin ¥ cos ¥ (10)

L'squation d'équilibre permet d'évaluer le terme onf'
T

ann?_ e b
KE:#: (1-f)exp [eF-¢5] (1)
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soit, en introduisant 1a 1oi de comportement

ann®/oe® _ (1-) [—g—;:ln I:i]m EXp(es’- ety (12)

2
onnY e G

a -
I1 est aisé d'évaluer m& (cf. éa, 6 et 9) et cff & partir de e

oe
seul, le terme °nnb/°eb reste & déterminer. A cet effet, on fait appel &
la définition de la contrainte é&quivalente
(Zc:e"-’=2c:rm2 + Zuttz < 2o, 04t +60nt2)
et aux relations contraintes - déformations de la théorie de 1'écoulement
plastique :
b
Gttb = 2 dEtt + Uﬂb .
agb deb o

En complétant ces dernidres relations par la condition de compatibilité
des déformations & 1a limite de la bande de défaut :

= b
datl’.a dett
i1 est possible d'Bcrire le terme recherché
Y5
ot . 1| ,.g[d2T (13)
b T M &

3( sin? ¥y + 0 cos?y )2
4( 1+0 +02)

avec A = /3 , B
. 3

(p+2)cos?y + (20+1)siny

: Y
ot H =,[1+ [2(:»-1) sin ¥ cosy ]2} 2

En reportant ces résultats dans 1'équation d'équilibre et en calculant

Eab grice aux relations contraintes - déformations, on obtient

o 2 T% -
(1-8- G)IZ H[1—B[§§§] ] d—z‘;]m= (1-F)|‘§2 ]nexp(CEa+ef') (14)

. b 272 ded
_ {p-1)2 sin?v cos?y) dey _ _A |, |‘dea] -p S
avec G Ty 5 g 02 et = m 1 B_d—b_E deo

/3 ( sin® ¥ + 9 cos? ¥ )
4(]_+l3+£!2 )3’2
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L'anisotropie du matériau peut égalément &tre considérée en corrigeant
fe calcul de la contrainte équivalente /9/

1
- a2{s+r) - 2 ra+r+l ] 2
o %9 T+1

(15)

avec a =g o r=r, et s = ro/r90 » 00 T, et rq, désignent
Jes coefficients de Lankford déterminés lors d'une traction uniaxiale effectué
respectivement dans le sens long et dans le sens travers.

Le calcul est alors extrémement compliqué car un dé&faut orienté selon
T'angle ¥ (dé&fini plus haut) requiert la connaissance de r(y) - Le
calcul dans le cas anisotrope ne peut &tre raisonnablement envisagé que lors-
que le défaut fait initialement un angle ¥o = o . Dans ce cas, 1a bande ne
tourne pas, ce qui simplifie notablement le probléme.

Dans le cas d'un matériau anisotrope les relations de Mises s'écrivent :

dey des _ des _ deg

(I+r)-ra =  a(res)-r = T1%¥aS  /ler VaZ(Sr)-Zratrl (16)

et la défofmation équivalente s'écrit

de, = L Y(1+r)o2+2or+r+s gt

e de) Sreves

Le systéme d'équations est identique & celui du matériau isotrope, mais
les expressions des diverses constantes sont modifiées

_ . d o Je?
A = (r+s)(1+r) - B o= {r+s) 1
C =_i_.._Pi D =—-S—. J
l+r /T r+s  (1+r)L
G = 0 H =1
Jd = r+s+sr I = r+s42ro+(1+r)e2
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