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CADRE DE L'ETUDE

Le présent tavail s'inscrit dans le cadre d'un conffat européen de type BRITE-

EURAN4 regroupant sept laboratoires Européens. Les objectifs essentiels de ce confrat

sont d'une part le contrôle des textures cristallographiques de matériaux de structure

hexagonale durant les opérations de laminage de manière à obtenir des propriétés

reproductibles et par là même réduire de façon significative la dispersion de leurs

proprietés. D'aufie part on cherche à obtenir dans la mesure du possible des textures

specifiques capables de donner au matériau certaines proprietés augmentant ses

perfiormances pour des appl ications particulières'

Ces deux objectifs nécessitent une compréhension tès poussee de l'évolution de la

texture et de la microstructure durant la déformation au cours des processus de formage. Ils

nécessitent également une analyse quantitative de I'influence de la texture sur les propriétés

mécaniques, c'est à dire comment sont reliees les caractéristiques d'élasticitg de plasticité

et de rupture avec la statistique d'orientation des grains et des systèmes de déformation

(glissement et maclage) dans ces grains.

Ce thème général est le sujet d'une recherche active depuis quelques années.

Toutefois la plupart des x-avagx, que ce soit au niveau fondamental ou appliqué, portent

essentiellement sur des matériaux cubiques. Ainsi, fiès peu d'études ont été développees

sur les matériagx hexagonaux alors qu'il est bien connu que ces derniers donnent des

textures nettement plus marquées. L'absence d'études systématiques des matériaux

hexagonaux es! dans une large mesure, la conséquence de la diversité et de la complexite

de leurs textures et de leurs mécanismes de déformation. Ces etudes sont maintenant de

plus en plus abordables grâce aux évolutions récentes des moyens informæiques- ainsi

qu'a'x besoins du milieu industriel d'une connaissance plus large, en vue d'améliorer et de

produire de façon moins empirique ces produits. L'expérience Ércquise dans ce domaine

montre que ces objectifs ne peuvent être atteints que si le rôle des éléments d'alliage,

déterminants pour les évolutions de texture et pour leur influence sur les propriétés

mécaniques, sont clairement établis.

Nox.e contribution à ce programme de recherche portera sur deux ares principaux :

d'une part l'évolution de la microstructure et de la texture des alliages de titane, d'autre part

la modélisation des textures de laminage de ces alliages et la déterminæion des activités de

leurs modes de déformations durant le laminage à température ambiante'



INTRODUCTION

Depuis quelques années, les alliages de titane commencent à représenter une part

importante de matériaux pour I'indusnie aéronautique, mâ;anique et chimique. Toutefois'

vu I'intérêt récent porté aux alliages de titane, les connaissances scientifiques dans le

domaine de la maallurgie du titane sont encore éparses comparativement à celles des

aciers.

Ainsi la mise en forme de ces matériaux pose souvent des problèmes multiples dus en

grande partie à leur anisofiopie. Un atliage comme le TA6V, qui représente environ 50 yo

en m.Nse des produits manufacturés de titane, présente des microstructures fiès variables

selon les traitements thermomecaniques. Il est admis aujourd'hui que la microstructure et la

texture ont une influence considérable sur les propriétés mécaniques de cet alliage. Aussi

une optimisation de ces proprietés passe-t-elle par une bonne connaissance de la

microstructure et des modes de déformation qui vont conditionner la texture et donc les

caractéristiques mécaniques.

L'évolution des textures, en particulier à température ambiante, est largement

gouvernée par les modes de déformation et les conditions de mise en forme. Ainsi pour

comprendre la formation de ces textures et leur évolution une bonne connaissance des

mécanismes de déformation est primordiale.

Toutefoig malgré l'évolution considérable des techniques d'investigation en sciences

des matériatrx, la détermination des modes de déformation pose encore des problèmes

insolubles. Ainsi la mauvaise connaissance de ces modes et des relations microstructure'

texture-proprietés mecaniques, rend aléatoire toute tentative de modification des textures

en vue d'optimiser les proprietés mecaniques.

Nofie fiavail s'attachera en particutier à comprendre teffet des modes de déformæion

sur l'évolution de texture et determiner leurs activités respectives par la comparaison d'une

part des textures expérimentales et simulees et d'auûe part des fractions volumiques reelles

et calculées.



Dans un premier chapitre, nous procéderons à une synthèse bibliographique rapide

sur les microstnrctures et les textures des alliages de titane les plus importants. Un rappel

des mecanismes de déformation suiwa dans un deuxième chapitre. Nous résumerons

ensuite les techniques utilisees pour I'analyse des texhrres. Le chapitre quatre sera dedié à

l'étude des textures et des microstnrctures de quatre alliages de titane, en particulier la

determinæion de la fraction volumique maclee pendant le laminage, facæur important dans

l'évolution des textures.

Dans trn cinquième chapitre, nous procéderons à une éarde originale du champ des

rotafions dans un alliage de titane friblement allié par l'utilisation de IEBSP, une technique

d'orientations individuelles des grains dont I'essor, depuis quelques années, nous a perrnis

ce tlpe d'investigation. Au cours de cette étude nous determinerons diftrenb types de

macles dans le titarie et nous aborderons les inæractions ente grains et l'effet de

l'environnement d'un greûn sur les rotations et les hétérogénéites de déformation dans ce

grain.

EnfirL le demier chapite rappellera les diftrents modèles de plasticité et détaillera

en particulier le modèle de Taylor et ses demiers développements. Ensuite, zuiwa une

application des résultats obtenus préédemmen! par la simulation des texhrres de laminage

d'un certrain nombre d'alliages de titane dans le but de comprendre et de déærminer leurs

diftrents modes de déformation. Nous procéderons également à une comparaison avec les

résultats d'aufres modèles.

l -

l
I



(a) hexagonal, close-packed (b) cubic, body centered

F'igure r-1: Modère des sphères dures des deux types de structures

de base du titane (l).

t"ott ttt co'offit utu.rt.t et effet de quelques éléments d,alliage sur la structure.

Elément d'alliage Compositions
approximatives
(en oÂ masse)

Effet sur la structure

augmente la résistance
mécanique de a et B

améliore la résistance au
fluage



I- MICROSTRUCTURE ET TEXTURE DES ALLIAGES DE TITANE

1) Le titane (1)

Le titane est un élément qui présente une fansformation allotropique. [l existe sous

deux formes cristallographiques. A température ambiante le titane possede une structure

hexagonale compacte diæ phase t, de rapport cla:115873. Cette structure se transforme

en une stucture cubique centée de paramèfe de maille a:330 Â, diæ pha,se P, à 883"C,

(voir figure I-1). Dans la métallurgre du titane, il est d'usage de séparer les alliages de titane

en fiois catégories selon les phases en présence :

- alliages monophasés c,.

- alliages biphasés a+p.

- alliages monophasés p.

Dans la littérature, on renconte également deux sous categories diæs pro-alpha et pro-

béta, possédant, respectivemen! û.ès peu de phase B et très peu de phase o.

Ces classes représentent les types de microstnrcfures obtenues après les proédés de

tansformation.

La transformation p->a est une tansforrnation de type "martensitique" dont le

mécanisme a éte propose par Burgers dans le cas du zirconium et analysé ensuite dans le

cas du titane par plusieurs auteurs. Cette fiansformation se fait avec une difrrsion plus ou

moins importante selon lavitesse de refroidissement

Les relations d'orientation enfie les deux phases sont les suivantes :

plan tt tolp // [0001]6'

direction <11 l>p ll <llz0>a



La température de transformation, fiansus or/p, du titane est influencée par :

- Les éléments interstitiels : orygène, azote et carbone qui sont des s-stabilisants ef

augmentent ainsi la températr:re de transformation.

- L'hydrogène qui est P-stabilisant et diminue cette température-

- Les impuretes métalliques et les éléments d'alliage qui selon les cas sont, G- ou B-

gènes et augmentent ou diminuent cette températrre.

Le titane est un élément ayæfi une densiæ relativement faible (environ 600Â de celle de

I'acier) et dont la résistance mécanique peut être augmentee de manière importante par les

éléments d'alliage et les processus de déformation. Il conserve également de bonnes

propriétés à température élevée. Son coefficient de dilatation thermique est légèrement plus

faible que celui de I'aluminium. Le titane et ses alliages ont des points de fusion plus élevés

que ceux dés aciers.



Texture de type I Texture de 6'pe II

Texture de type III

Figure I-2: Différents types de textures dans les matériaux monophasés sur une figure

de pôles (0002).
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2) Les matériaux monophasés

a) la microstructure et quelques caractéristiques

Nous ne nous interesserons qu'aux matériaux de phase cr. Dans ce cas il existe

deux types de matériaux monophasés : les non alliés et les alliés avec des éléments cr-

stabilisants.

Parmi les matériaux non alliés, il edste plusieurs grades. La différence la plus importante

entre ces grades est la quantité d'impuretés d'orygène et de fer (1).

Les grades de haute pureæ (ou à faible quantite d'interstitiels) ont une résistance

mecanique, une dureté et des températures de tansformation plus faibles. Ces matériaux

sont également tès avides d'oxygène et d'azote. La grande solubilité de ces deux éléments

dans le titane pose bezucoup de problèmes lors des taitements thermiques. De cefre

solubilité ne résulte pas seulement une orydæion mais également trn durcissement par

solution solide en surface sur des épaisseurs plus ou moins importantes. Ces couches sont

généralement enlevées par des procédés mecaniques ou chimiques.

Dans ces rnatériaux la taille des grains est gouvernée par laquantité d'impuretés et celle des

éléments d'alliage.

b) la texture

Il existe peu d'investigæions qystémæiques sur les textures de laminage à froid

des diftrents alliages de titane monophasés. Toutefois parmi les cas relevés dans la

littérafure, nous pouvons classer ces textures en tois principales catégories:

- type I : les uxes c présentent deux maximums dans le plan (DN-DT),

- type II : les zrxes c présentent deux mærimums dans le plan (DN-DL),

- $pe III : les axes c présentent un pic cental parallèle à DN.

1 1



Ces trois tlpes de textures peuvent êne subdivises en d'autes categories en considérant par

exernple les figures de pôles (10.0). D'autres textures relativement plus compliquées

peuvent apparaîne suiæ à des déformations par téfilage ou à des cycles de taitements

thermiques.

t2
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phase (dark).

Figure f-3: Illustration schématique de la formation de Ia structure de Widmanstâtten

dans I'alliage TA6V (1).
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3) Les matériaux biphasés: I'alliage TA6V

a) la microstructure

L'alliage de titane le plus connu et le plus utilisé est celui ayarÊ, pour

composition pondérale,6Yo d'aluminium et 4Yo de vanadiurn, appelé TA6V. Il possede un

bon compromis ente résistance mécanique ætenacité en plus de son excellenûe résistance

à la corrosion. I est largement utilisé en aéronautique.

Il est bien reconnu aujourdhui que la microstnrchre et la texfire ont une

influence marquée sur les propriétes mécaniques de I'alliage TA6V (23\.

Malheureusement, ces propriéæs ne sont pas toujours reproductibles. En outre la

connaissance insuffisante du rôle, indépendamment lun de I'aute, de la texture et de la

microstructure rend pratiquement impossible toute amélioration de ces propriétes (a). Ceci

est surtout dû au fait qu'il n'est pas toujours possible de contrôler parfaitement la

microstructure et la texture durant la production industrielle de I'alliage.

En raison des taitements thermomécaniques, une grande variété de

microstructures peut être obtenue (5rO. Il convient de classifier ces microstnrcûrres en tois

grandes catégories selon la morphologie et la repartition des dzux phases a et p:

lamellaire, équiaxe, ou les deux à la fois (mixte).

Læs stnrctures lamellaires peuvent aisément être contôlees par le taitement à

chaud. Un refroidissement lent dans la region biphasee (c + F) permet la nucléation de la

phase a à partir des joints de grain de la phase P et sa croissance sous forme de lamelles

(voir Figure I-3). Cette stnrcture lamellaire résultante est de taille moyenne et on parle alors

souvent de structure de "Widmanstâtten" de stuchre p recuiæ. Une tempe à I'eau à partir

de la region de phase p suivie par un recuit dans le domaine biphasé donne une stnrcture

lamellaire tès fine en plus de la formation de la phase p arx joints des lamelles

martensitiques suite à la fransformation martensitique. La structure ainsi obænue est en

générale appelee p tempee.

t4



Læs microstuctures équiaxes sont obtenues par taitement mecanique du

matériau dans la région biphasée. Un recuit approprié zux environs de 700"C produit la

stnrcture dite "moyennement recuite" qui peut varier dans une large mesure selon la

procédure exacte de déforrnation (2). Un taitement à chaud (4 heures à925"C suivi par un

refroidissement lent) a éæ développé et semble donner une microstnrcture equiære plus

facilement reproductible QrQ. Cette stucture diæ sructure de recuit de recristallisation est

de taille rnoyenne avec un grain c de l'ordre de l5 à 20 pm.

La microsfructure mixte consiste en des grains o primaires dans une matrice

lamellaire. Ce type de microstnrcture est bien approché par les microstnrctures dites

"solutions traitees et vieillies ou survieillies" obtenues par un traitement de recuit d'une

heure à 950"C suivi par une tempe à I'eau et un vieillissement zux environs de 600oC. LÆs

grains de phase a primaire ont alors une taille allant de 15 à20 pm. Qr6).

l'
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b) la texture de laminage de la phase cr,

Des texhrres intenses ont eté obtenues dans l'alliage TA6V spécialement quand

le matérizu a éæ déformé dans le domaine biphasé. Ces textures tout à fait différentes sont

obtenues en fonction du mode et de la température de déformæion (7r8). La plus

importante texhre est la texture b"*ale, où les plans basaux sont parallèles zu plan de

laminage, et qui est obûenue par laminage croise à basse tempérahrre (7) (t54pe m). Le

laminæe à hzute tempérahrre produit une te><ûrre, dite tanwerse, où les plans basaux sont

perpendiculaires au plan de laminage et parallèles à la direction de laminage (9110) (ttp" D.

Une texhrre mixtg basale et transrrersg est souvent observée (tpe tr).

Texture de type I

f igure I-4: Différenb types de textures dans les matériaux biphasés.

Tocure de type II Texture de type III

r6



Normale au plan
de glissement [h k i l] Direction de glissement
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Plan de glissement

o=F  I  A+  o= t c l cosQcosÀ

Figure II-1: trlustration schématique de la loi de Schmid.
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II. MECANISMES DE DEFORMATION DES MATERIAUX
HEXAGONAUX

1) Quelques rappds

La déformation plastique par glissement a lieu lorsque la contrainte o rapportée dans

le plan de glissement et suivant la direction de glissement devient égale à une certaine

valeur t" dite cission critique de cisaillement résolue. Si on note Q I'angle ente la

normale au plan de glissement et la direction de la contrainte appliquée et I I'angle ente la

direction de glissement et celle de la contrainte appliquee on obtient :

(r-1)

La loi de Schmid monfe qu'un système de glissement particulier est activé, c'est à dire qu'il

y aura mouvement des dislocations corespondant au plan de glissement en question, si la

valeur critique r. carûéistique de ce glissement est atteinte. Si plusieurs systèmes de

glissement sont équivalents, celui qui sera actif en premier est celui qui nécessitera la

contrainte appliquée o la plus faible donc celui ayant le facteur de Schmid le plus élevé.

La facilité relative des systèmes de glissement a donné lieu à diftrentes approches

théoriques et ceci depuis le développement de la theorie des dislocations. En effet, le

glissement macroscopique dans un cristal donné est la consQuence du mouvement de ses

dislocations. Dans le cas des matériaux hexagonaux et en particulier pour le titane, les

seules dislocations parfaites stables ont un vecteur de Burgers â , C ou e + â.

Après l'introduction par Peierls (11) de la notion de friction due à la nahrre discrète

du réseau cristallirl en considérant le cristal contme un milieu élastique continu, Nabarro

(12) a montré que la conffainte o nécessaire au mouvement d'une dislocation varie

exponentiellement avec la distance intenéticulaire d des plans de glissement :
2w .-2nd,o=l 

"*P 
(Ë) (II-2)

où p désigne le module de cisaillement, b vecteur de Burgers de la dislocation.

K: I ou l-v selon que la dislocation est de type vis ou coin,

x^_ - -

cos 0 cos ),

où cosQ cos2u représente le facteur de Schmid.

18



Selon cette theorie le glissement facile se déærming dans le cas des hexagonauq

ente plan basal et prismæiqug selon que le rapport c/a est plus grand ou plus petit que la
a  . 1  , .  Fvaleur theorique \Ë Dans le cas du titane, par exemple, le rapport c/a est plus faible que

la valeur theorique et les plans prismatiques, plus espaés que les plans basaua dewaient

ête les plans du glissement le plus facile. Ce résultat est en accord avec les observations

expérimentales (13). Toutefois ce critère simple predit tout à fait le conhaire darts le cas du

béryllium Qal @/a. 1f, 
mais glissement basal facile).

L'impossibilité de ce critere de predire tous les cas des hexagonaux a donné lieu à d'autres

champs d'investigation tels la possibilité de dissociation des dislocations (15) ou I'emploi

de l'élasticité anisofiope (1Q. Toutefois ces différentes theories sont encore loin d'e4pliquer

tous les phénomènes ayant trait aux facilités relatives des diftrents qystèmes.

2)Le rôle du maclage dans le cas des matériaux hexagonaux (titane)

La nature de la déformation plastique du titane a été, pour un certain temps, le zujet

de débats très importants et ceci specialement à propos du rôle joué par le maclage. Les

métzux polycristallins nécessitent cinq systèmes de déformation independants pour

satisfaire au critère de Von Mieses et pour pouvoir adapter toute déformation en gardant un

volume constant. Des métaux hexagonaux comme le cadmiunr, qui possede cinq rnodes de

déformation indépendants, ont une grande ductilité (17).Letitane pur, ayant également une

grande ductilite, n'a que quatre systèmes de glissement indépendants à températr:re

ambiante avec un vecteur de Burgers dans le plan basal. Un autre mode est donc nécessaire

pour €rccornmoder des tactions ou cornpressions dans le sens de face c (18). Iæ maclage

peut ête considéré comme I'un des modes de déformæion independants (19). Dans le

passé, certains auteurs ont rejeté cette formulation en avançant deux raisons principales : Il

a été soutenu dans un premier temps que la déformation totale obtenue par mâclage serait

d'environ l0olo seulement dans le cas d'un polycristal (20). Deuxièmement le maclage

accommoderait la taction ou la compression selon I'arce c mais pas les deux Le premier

argument est vraisemblable mais ignore I'existence de macles de second ordre et la

presence de glissements dans la partie maclee orientê de façon favorable. Le deudèrne

argument ignore lui aussi l'existence de macles activees soit par la taction soit par la

compression dans le titane et d'aufres matériaux hexagonaux (21).
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Figure tr-3: Différents plans et directions de glissement dans les alliages hexagonaux.
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3) Le glissement

Von Miesæ (22) et Taylor (23) ont démonté que pour qubn cristal accomode une

déformation homogène générale sans produire de rupture, il fant cinq systèmes de

glissements indépendants. Dans les s{ructures hexagonales compactes, les vec'teurs de

Burgers les plus courants sont a et sla (Ftgure tr-3). Les sy$èmes de glissements

indépendants ont eté analysés par Groves et Kelly (2a). Ces systèmes sont donnés à la table

tr-l.

I-es dzux systèmes de glissement les plus faciles, le glissement prismatique et le

glissement basal, n'oftent ensemble que quatre modes indépendants. Par ailleurs le

glissement pyramldal de vecteur de Burgers a est cristallographiquement equivalent à

quatre modes de glissement obtenus par glissement dévié ente les glissements basal e

prismæique. Ainsi quand le glissement dévié ente en jeu, seulement quatre modes de

glissements independants avec un vecteur de Ëurgers a sont possibles. Selon Groves et

Kelly (24), pour avoir cinq qystèmes de glissements independants et repondre au critère de

Von Mieses, le glissement de vecteur de Burgers c:ta dewait ête activé-

Selon Yoo (25), certains auteurs ont toutefois rejeté partiellement ce raisonnement en

affirmant que la ductilité des matériaux hexagonaux polycristallins ne necessiæ pas

I'activation de cinq systèpes de glissements independants mais que les contraintes intemes

dans les joints de graini, quand les déformations plastiques sont incompatibles, peuvent

donner lieu zu maclage. En considérant les interactions enfre grains et sans imposer un

champ de contraintes homogènes dans tous les grains, Hutchinson Q6) a utilisé un modèle

selÊconsistant. Il a conclu que toutes les déformations d'un polycristal sont possibles avec

seulement quafie systèmes de glissement indépendants et ce sans activer le glissement c+a.
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Table II-1: Systèmes de glissement indépendants dans les matériaux à stnrcture
hexagonale compac te Q7).

Système de

glissement

Vecteur de

Burgers

Direction de

glissement

Plan de

glissement

Nombre de systèmes de

glissement

Total _Indépendants

I a < 1120> basal {0001} 3 2

2 a < I120> prism. t)"e I
1 ' l

t l010i
3 2

3 a < I120> 6 4

4 ô+d < 1123> 6 5

5 C < 0001 > prism. qrpe I
r 1

11010i
3 2

6 C < 0001 > prism. tj"e II

{r r zo}
3 2
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AlJrtar (28) a mené une étude des modes de déformatioq glissements et maclages, de

la phase a du titane. Il a utilisé pour ceci des essais de taction sur des monocristaux de

titane. Ces essais de taction ont ét€ faits dans certaines directions avec un faible facteur de

Schmid pour le glissement prismæique. En notant xg I'angle ente le plan basal et l'æ<e de

contrainte, il donne le facæur d'orientation et les cissions de cisaillement résolues pour les

diftrents systèmes de glissement observés. Les résultats sont consignes à la tablelJ-Z.

Table II-2: Contrainte de cisaillement résolue des différents systèmes de glissement

pour des monocristaux de titane testés à 78 K (28).

Dans le titane, il est toutefois bien établi que le mode le plus facile est le glissement

prismatique. Par confe les connaissances sur les modes secondaires restent encore tès

incertaines.

{roTo}(rzro)
Prismatioue slio

{ooo2(lrzo)

Basal slio

{roTr}(rzro)
Pvramidal slin

{roTr}frTz:)
(cfa) slin

xg

(deg.)

Yield

strcss

ldl.l/nr2

Orientation

Factor*

RSS

MN/m2

Orientation

Factor

RSS

MN/m2

Orienalon

Factor

RSS

MN/m2

Orientation

Factor

RSS

MN/m2

78

60

47

2t5
390
t70

0.02

0 .1 I

0.23

4.3

42.9

39. I

0 .  l9

0.42

0.47

40.8

163.7

80.0

0.107
0.22
0.39

23.0

85.8

66.2

0.48

0.48

0.41

t03.2

187.0

69.6

* tr'acteur de Schmid.
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Figure II-4: Eléments cristallographiques du maclage



4\Le maclage

Un cristal est dit maclé quand il est divisé en deux ou plusieurs parties ayant des

orientations spécifiques les unes par rapport aux autes.

Les éléments cristallographiques du maclage ont été publiés en detail par Cafur (29).

La figure II4 monfre la disposition de ces éléments. t€s deux plans importants

caractérisant le maclage sont le plan K1 , dit plan de maclage, et le plan 19 .I-e plan K1

est invariant par le cisaillement du maclage et contient la direction de maclage. I-e

deuxième pIæ KZ se retouve après maclage dans une aute position K2 * déduisant

I'une de l'autre par réflexion par rapport à Kt . Les deux directions î1 et Tl2, contenues

respectivement dans les plans KZ etK2, forment un angle 2Q a'tæ,le plan Kt (fig. tr4).

Si on désigne par h la distance zu plan de maclagç dbn point aytrft subi un

cisaillement s par maclage,la déformæion par cisaillement s/h peut être reliee à I'angle a

par la relation :
s - (n - . \-  - 'L tanl  -  -2O I
h \2 

' )

Le cisaillement homogène varie en fonction du rapport c/a du cristal en question.

L'intensité de ce cisaillement va influencer la quantite de déformation mærimale qui peut

ête obtenue par maclage. La direction de cisaillement déærmine si oui ou non un maclage

peut avoir lieu. Ainsi, par exemple, une compression parallèle à l'axe c d'un cristal de titane

peut induire un maclage dit de compression, car ce demier cause un rétécissement du

cristal parallèlement à I'axe c.

Les plans K1 et K2 coupent l'espace en deux regions. Les directions cristallographiques

contenues dans la zone aiguë sont écourtées par le maclage, alors que celles contenues

dans la zone obtue sont allongées. Quant aux directions contenues dans le plan K2, elles

restent inchangées.

Il existe six plans de maclage répertoriés pour le titane (30131,32,33). La table tr-3 donne

rine lisæ de ces qystèmes avec leur cisaillement respectif.
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Table If-3: Modes de maclages dans Ie titane (3 4).

(les modes les plus importants sont imprimés en gras)

PIan K1 Plan K2 ïl 1 \2 Cisaillement

{ lo .  1} {  10.3 } <lo.> <30.?> 0. 105

{10.2} {10',21 <10.1> <10.1> o1167

{tt.2l {11.4} <113> 423> o22s

{ l  l  .4} {11 .2} < l  1 .1> <l  1.3> 0,254

{11.3} { t  1 .5} <33,> <55.?> 0,523

{1l.U {00.u <11.6> <11.(> 0,639



Dans son étude, Akhtar (28) a publié, comme pour les glissements, la nature des modes

de maclages dans la phase cr du titane, ainsi que.les cissions de cisaillement résolues relatives à

chaque système. Nous reproduisons ses résultats dans le tableau suivant :

Table II-4: Contrainte de cisaillement résolue pour les maclages {1OTZ} et {t tZt} Oans

des cristaux de titane à 78 K.

{toTz} Twins {ttlt} Twins

xB

(des )

Yield stress

MN/m2

Orientaton

Facteur

RSS in

MN/m2

Orientation

Facteur

RSS in

MN/m2

Observed

Twinning mode

78

60

47

2t5

390
170

0.46

0.37

0.215

99.0

144.3

36.6

0.42

0.49

0.37

90.3

191 .0

63.0

ItoTzj
{r rZr}
{rDz}

a

fft Le maclage dans le titane est inlluené par la pureté, la taille de grain et la
nl
UNI tçgtnéglo" d" @!!9. Orava et al. (35) ne trouvent pas de macles suite à des essais

de faction à basse température. Rodgers (3O en a fouvé très peu après des essais

similaires. Dans les deux cas des échantillons de titane avec une pureté relativement faible

et des grains de I'ordre de 0.02 mm. ont eté utilisés. Toutefois, dans des études plus

récentes, Rosi et Perkins (37) ont trouvé du maclage dans des echantillons de titane pur

avec de gros grains déformés à température ambiante. Ces deux auteurs monfent

également que le maclage est plus frequent au fur et à mesure que la température est plus

basse et ce jusqu'à une température de 77 KeMns. D'aufies tavaux plus consequents en

tension uniariale par Reed-Hill (38i39) et d'autes auteurs (40,41) ont monfié que le

maclage est d'autant plus frequent que le titane est plus pur, que la taille des grains est plus

grande et que la température est plus basse.

La nature des macles observées suite à ces essais de faction est également fonction

de la température et de la taille des grains. Les macles {10.i} ay*t un faible cisaillement

ont eté observées àtemperature élevee (32) alors que le système de maclage {11.4} semble

dominer à faible température (30). Les macles {11.2) contenant des macles {10.2} de

second ordre ont été observées sur des echantillons déformés en compression à température

ambiante. Akhtar (28) rapporte que, suite à des essais de fiaction, le système de maclage à
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grand cisaillement {ll.l} est souvent observé dans des monocristaux mais reste

relativement rare sur des échantillons à gros grains.

Le qntème de maclage dominant sur des monocristaux déformes dépend fortement

de I'orientation du cristal avec l'æ<e de la contrainte @2rA). Toutefois on ne trouve que tès

pzu d'informations déærminant le tlpe de macles et sa fréquence d'apparition après des

déformations autre que I'essai de traction.

Mullins et Pæchett (34) ont mené une étude métallographique des microstnrctures

produites par déformation à température ambiante d'echantillons de 0.6 mm. d'épaisseur en

faction uniariale, plane et en expansion equibiærialg montrant ainsi que le maclage

devient de plus en plus frequent quand on passe d'une déformation uniæciale à une

déformation plane et enfin à I'expansion équibiariale. Selon les mêmes atrteurg en taction

uniariale des échantillons déformes dans le sens longiardinal contiennent des macles de

tpe {11.2} et en proportion plus faible des macles de type {11.4}. D'aute part des

echantillons déformes dans le sens tansversal contiennent en plus des macles de tlpe

{I0.2} Ce système devient prédominant à partir de déformations supérieures à7,5 oÂ. Cæ

mêmes auteurs notent également que la fraction volumique de macles est une fonction

lineaire de la déformæion jusqu'à7.syo, valeur à partir de laquelle se produit une variation

plus importante de la fraction volumique maclee. Cette variæion est entraînee par la

croissance de macles de tlpe {10.2}. Ce changement de tlpe de macles prffominant de

{11.2} à {10.2}, quand I'a<e de contrainte passe de 0 à 90" par rapport à la direction de

laminage serait dû à la texture des tôles laminees qui présente des æ<es c inclinés dans le

plan DN-DT de l0 à 67". Ce changement est à l'origine de la formation de macles de

tension.

Akhtar (28) rapporte que le maclage de type {10.2} est tres frequemment observé

dans les stnrctures he:<agonales compactes. Il note I'existence des macles de type {l1.1] qui

semblent iniûer la déformation plastique à des températures de I'ordre de 78K pour les tois

orientations de contraintes appliquee (cf. table tr4). Alors que le maclage de type {10.2}

serait défavorisé dans les grains initialement déformes par glissemen! le maclage {11.2}

pourrait avoir lieu, même après glissemen! et surtout à des températures de l'ordre de 78K

Selon le même auteur (28), la notion de containte critique de cisaillement resolue n'est pas

applicable à ces deux tlpes de rnaclage.
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L'influence de la température de déformation sur le type de maclage dans le titane a eté

également étudiee par YOO Aq. il rapporte que la prédominance du maclage

{10.1}<10.2> à haute températrre et celle du maclage {ll.l}<ll.Ê à basse températue

ont été corrélées à I'influence de la tunpérature sur les pararnètes d'anisotopie.

D'autres types de maclage ont éte identifiés dans le titane. Nauer-Gerhardt (43)

rapporte I'existence de macles de types {ll.2l et {11..4} en plus des macles {ll.l}et

{10.2} déjà citees. Dans le titane, les macles {10.2} et {ll.l} seraient des rnacles

accommodant des tensions selon I'ar<e g alors que les macles {ll.2l et {11.4} seraient des

macles de compression selon cet a<e.

Dans son travail, Nauer-Gerfrardt utilise des méthodes optiques pour la détermination

des diftrents types de maclage pour des echantillons recristallises ayant des grains de 85

pm déformæ 5% à temperafirre ambiante. Uauteur rapporte également que les macles de

tlpe {10.2} et {11.2} seraient les macles les plus repandues dans les agrégafs

polycristallins de titane.

A cause, principalement de la diminution de la taille des grains avec la déformæion"

le taux de déformation aurait également une influence importante sur le maclage. A partir

d'une réduction de 40 Yo en laminage, sur des echantillon de titane recristallisés avec une

taille de grains de I'ordre de 85 pnr, la fréquence du maclage devient insignifiante (a3). Ce

résultat serait en accord avec ceux d'aufes auteurs (34144), qui relèvent par ailleurs

l'existence de bandes de cisaillement pour des taux de déformæions importants.

Dans une investigæion plus récente, Ishiyama et al. (a5) ont étudié I'influence de la

direction de confainte sur la naûrre des modes de maclages activés dans des monocristaux

de titane et dans échantillons polycristallins de purete indusrielle. Suiæ à leurs essais en

cornpressioq les macles de type {10.2) et {l1.2} apparaissent dans les monocristaux alors

que dans les polycristaux ils relèvent en plus le maclage {ll.l}. Dans cette étrde, il

apparaît également que, le maclage {11.2}, avec un plus faible fbcæur de Schmid que le

maclage { I l. I }, serait activé de manière prepondérante dans les gains dont le plan basal

fait un angle de 30 à 40" avec la direction de l'ære de tension.
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4) Conclusion

Suite à cette étude bibliographique des modes de déformation dans les alliages de

titane, il apparaît que la nature des systèmes de glissements secondaires et celle des

systèmes de maclages comporte encore beaucoup d'incertitudes. Ces modes de déformation

dépendent de plusieurs paramèfes dont les plus importants sont les éléments d'addition, la

température, la taille des grains, la texture et enfin les proceszus de déformation.

Au vu des résultats de la litterature aucune loi générale, en ce qui conceme la facilité

de tet ou tel système secondaire, ne semble se dégager. Quant au maclage on peut résumer

les résultats par I'existence, à température ambiante, de tois types de macles à savoir les

maclages de tension {10.2} et {11.f} selon l'a<e c et le maclage de compression l1,l.2}

selon ce même are.

Cependant une modélisation des textures de laminagg à æmpérature ambiante,

nécessite la connaissance des microstructures, des modes de déformations dans ces

conditions et des textures initiales. Nous aborderons donc dans les prochains chapites une

étude de tous ces parÉmètes avant de proéder aux simulations des textures dans le

demier chapitre.
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III. L'ANALYSE DE TEXTURE

1) Introduction

Un solide cristallisé peut êfe consideré comme un agrégæ constitué en partie ou e,n

totalité de domaines monocristallins (grai"ù séparés par des joints de grains. Dans un

matériau ayant subi des taitements thermiques ou mecaniqueq la distribution des

orientations des grains n'est pratiquement jamais aléatoire (æxture cristallographique). les

proprietés d'un tel matériau seront donc anisotropes (si la proprieté est anisotrope au niveau

du monocristal).

L'existence d'une texture peut induire des problèmes specifiques à I'utilisation dtrne

piece donnee mais peut également conférer des proprietés intéressantes pour des

utilisations particulières. Cet aspect est déjà tès utilisé pour la synthèse et la fbbrication de

certains produits (solidification orientée...). Toutefois, la modification de la texture pour

optimiser les propriétés physiques d\rne piece reste un domaine largement inexploré. Ceci

est dû en grande partie an fait que les relations quantitatives textures-proprietés ne se sont

développées que récemment.

Les premiers pas dans la méfhodologie d'analyse de textures firent proposes en 1965

par Bunge (aQ et Roe (47). Ces deux auteurs proposent un developpement en série de la

fonction de texture et des figures de pôles sur la base des harmoniques sphériques. Ce

développement sera la base de la méthode "harmonique". D'autes méthodes furent

intoduites en 1968 par Williams (a8) (méthode "biaxale") en 1976 par Ruer et Baro (49)

(méthode "vectorielleu) et enfin, plus recemment on assiste au développement des

méthodes discrètes par les tavaux de Matthies (50) et Schaeben (51).

Dans le cadre de ce fiavail nous utilisons la methode harmonique dont nous

présentons dans les prochains paragraphes un brefrappel.
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2) Détermination expérimentale des figures de pôles

Parmi les méthodes utilisées pour la déterminæion des figures de pôles, la methode

de Schultz est largement repandue.

Au départ l'échantillon est placé en position verticale, un faisceau parallèle de rayons

X incidents, contenu dans le plan horizontal, arrive sur l'échantillon ariec un angle

d'incidence 0. Un compteur placé horizontalement dans la direction n-20 par rapport au

faisceau incident recueille le faisceau de rayons X diffracté par les plans réticulaires

verticaux en position de Bragg. la surface de l'échantillon est choisie comme plan

équatorial de la sphère des pôles. L'angle d'incidence 0 est déterminé par la relæion de

Bragg:

nlu = 2doo,sin 0oo,

où d6,1 est la distance intenéticulaire du plan diffractant.

L'échantillon est animé d'un mouvement de rotation autour de la normale à sa surface ainsi

que d'un mouvement de declinaison autour d'un æ<e horizontal et contenu dans le plan de

I'echantillon.

3) La méthode harmonique

Pour la determination des textures cristallographiques, on utilise deux repères :

un repère lié à l'échantitlorL noté Ka: (,\ B, C) et un repère lié au réseau cristallin du

grain" noté Ks: (X Y,Z).

a) Itequation fondamentale

L'orientation g d'un cristal sera définie par la donnee des angles d'Euler

(gr,Q,g) qui font coincider, à une translation près, les repères Ka et K3 (figure III-1), avec

0 S gr 12TC,0 S Qz <2n et  0 < Q s æ.

Si on considère un domaine élémentaire d'orientation dg et la fraction volumique dV/V des

grains d'orientation g' on peut définir la fonction de densité des orientation (g) (O.D.F.)

par : r(e) dg = + (m-r)
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Figure III-I: Définition des angles d'Euler sur une proiection stéréographique.

b) la relation fondarnentale

Le calcul de 1a fonction fG) s" fait à partir de données expérimentales

recueillies sous forme d'intensités diffiactees sur un goniomètre de texture. Chaque plan

cristallographique donne lieu à une figure de pôle notée lrti (y) qui donne la fraction

volumique des grains possédant une direction cristallographique hi parallèle à la direction

d'echantillony . hi // Y.

hi est défini par ses angles polaires dans |e repère cristallin K3,

ety un vecteur défini par ses deux angles polaires (0 , B) dans le repère d'échantillon Ka,.

A chaque figure de pôle est associée une fonction de densiæ de pôles telle que :

(m-2)

(r-3)

où B et Q désignent respectivement les positions en azimut et en déclinaison sur la figure de

pôles.

Pni 0) = Ni 16 $)

où Ni est un facteur de normalisation donné par :

rt = *r;:" klo'(o'FXsino)dodp
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La détermination de fonction de texture f(g) nécessite la résolution de la relation

fondamentale qui lie les fonctions de densité des pôles P6i et la fonction f(g) :

P,,(v) = JrteEe (m4)
hil ly

L'analyse de texture consiste à résoudre cette équation intégrale, c'est à dire déterminer la

fonction de texture fG) à partir des densiæs de pôles P1i donnees par les intensités

mesurées sur le goniomèfe de texture de la figure de pôle Ir" (V).

c) Le formalisme de la méthode harmonique

Nous utilisons des notafions conformes à celles proposées par Bunge (52).

Pour résoudre la relation fondamentale (ma) la méthode harmonique utilise un

développement en série sur la base de fonctions harmoniques sphériques généralisées et

syméfisées pour prendre en compte la symétrie cristalline :

l=lmax!L=M(l) n=I

fG)-
l=0 F=l n=-l

où C,P sont les coefficients du développement en série avec l, rn, et n représentant des

entiers.

et T,- représentent des fonctions syrnétrisées, combinaisons linéaires des fonctions

harmoniques sphériques généralisées.

Les fonctions densite de pôles Pni 0) peuvent également ête développées en série sur la

base des harmoniques sphériques simples :
l=ln:u;tx n=l

Po,(!) =
l=0 n=-I

où les ^{" représentent les coefficients du développement en serie.

(m-6)

En remplaçant les fonctions fG) et Prri(V) par leur développement en série dans la relation

fondamentale ([4), on obtient un système d'équation linéaires qui se présente sous la

forme:

(m-s)

ry(hi) =#àcïki(hi) (m-7)
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La relation (m-î montre que pour un couple (l,n) donné il faut déærminer M(l)

coefiicients C,P. Ainsi, il faut M(l) équations indépendantes pour résoudre ce système,

donc il faudra réaliser M(l) figures de pôles diftrentes. Ce nombre sera fonction de I'ordre

de développement lma< et de Ia symétrie cnstallne. Ainsi, pour un ordre de

développement lmax=22 il faudra réaliser 2 figures de pôles, au moins, dans le cadre d'une

symétrie cubique, tandis que pour une symétrie hexagonale il faut determiner, au

minimum, 4 figures depôles.

La technique d'acquisition des figures de pôles ne permet pas de foumir des figures de

pô1es complètes. La limitation vient d'une declinaison mærimale Q** < nD (onutilise dans

la pratique 0-a* : 80"). Ainsi, il n'est plus possible d'utiliser la relation Itr-3 pour

déterminer les coefficients de normalisation, et le faitement des figures de pôles

incomplèæs nécessite de résoudre le problème avec les coefficients Ni comme inconnues

supplémentaires.

Il faut noter également que la fonction de texture f (g) n'est pas totalement déGrminable car

seuls les coefficients Fî (hi) où I est pair sont calculables à partir des figures de pôles à

cause de la centrosymétne de la diffiaction (loi de Friedel), ou à I'existence d'un cente

d'inversion dans la symétrie cristalline. Donc seuls les coefficients C,P où I est pair sont

déterminabl es directement.

Il en résulte que les figures de pôles ne représentent pas la projection de la fonction de

texture globale, mais seulement de sa partie paire (l pair). On peut ainsi décomposer IODF

en deux parties :

fG)-iG)+ fG)
où i(S) représente la partie paire, directement déærminable à partir de la densiæ des pôles

mesurée expérimentalement.

a jfù h partie diæ impaire, non directement déærminable à partir des densites de pôles

mesurées en techniques de diffiaction polycristalline.

(m-8)
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4) La positivité dans I'anlyse de texture

Les intensités expérimentales Iro(V) représentent en fait la superposition des intensités

I6fu) et I-r,i(V) que le compteur de R.X. ne peut de disbnguer à cause de la centosymétne

des cristaux (53) , ou de la loi de Friedel (égalité des facteurs de structure lfr, | : le-n l)

Ces inænsités sont positives mais entachées d'erreurs. La détermination des figures de

pôles complètes donc recalculées nécessite r:n ftaitement numérique qui génère parfois des

intensités négatives à cause de ces ereurs de mesures.

La méthode de positivité est constituée de deux phases successives d'amélioration de

la solution Elle est utilisée après une analyse de texture classique. Au cours de la première

phase, on faite les valeurs mesurées des intensitées diftactees. Les valeurs négatives,

éventuellement généréeg sont alors arbitrairement mises à zÉro. Toutes les figures de pôles

ainsi obænues servent à recalculer un nouveau jeu de coefficients C,r.

Par ailleurs, nous av. gns vu que 
! 

fonctr3n de texture peut s'écrire sous la forme :

fG)-lG)+fG)

Afin de déærmrner approximativement la partie impaire /1g1, nous utilisons la relation III-

9 qui constitue la deuxième phase de latechnique de positivité.

r(e) > o (m-e)

Cette recherche d'une solution positive se fait en général par une méthode itérative

proposée par Dahms et Bunge (54,55).

5) Le cas de la symétrie hexagonale :

L'existence d'une syrnétrie cristalline rmpose à lafonction de texture d'être identique à

elle rnême dans certains domaines de I'espace d'Euler. Dans le cas de la symétrie

hexagonale il existe deux a><es de symétrie : un æce d'ordre 6 et un æce d'ordre 2.

On choisit le repère cristallin Ks : (X, Y, Z) de telle façon que Z coTncide avec I'ace

d'ordre 6 et X avec l'æçe d'ordre 2 (voir figure m'D.
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L'axe d'ordre 6 impose à la fonction de texflrre d'ête identique à elle même aux points :

( ZkTc\ / ,

[e,,0,e, 
. 

î )= 
(e,,Q,Q,)

on peut limiter les valeurs de Qz entre 0 etnl6.

D'autre par! l'ære d'ordre 2 impose une invariance de la fonction de texture aux points :

( t* q,,n- Q,un- g,) = (rr* 9,,n-0, i-*,)  = (q,,Q,9,)

ceci permet alors de limiter les variations de gl entre 0 et rc ou celles de Q entre 0 etnD'

Le domaine fondamental se réduit donc à :

0Sg, 1218,0<O =2o0Sg, =+' L  
6

Figure III-2: Choix des axes de la maille hexagonale'
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IV- MICROSTRUCTURE ET TEXTURE DES MATERIAUX ETUDIES

1) Les matériaux

Quatre nuances distinctes ont été étudiees dans le cadre de ce fravail. Du fait de son

importance industrielle et des proprietés mécaniques I'alliage TA6V a suscité nofie intérêt.

Le but de cette étude étant I'influence des éléments d'alliage sur l'évolution de texture, les

autres alliages étudiés sont :

- Alliage T40,

- Alliage T60,

- Alliage Ti6Al.

L'alliage T40, à faible taux d'o>cygène, nous servira de réference. L'alliage T60 à plus fort

taux d'orygène nous permetffa de comprendre I'influence de I'orygène sur l'évolution de

texture, il faut noter que I'orygène enfre dans toutes les compositions des alliages de titane

et qu'il influe de manière sensible sur les propriétés mécaniques. Et enfin I'alliage Ti6Al,

alliage monophase, nous permetta de cemer leffet de I'aluminium sur l'évolution des

textures de laminage.

La liste aurait pu bien entendu êfre rallongee mais ces quatre alliages représentent

déjà un ensemble de nuances de base et mis à part le Ti6Al (specialement élaboré pour

cette étude), présentent un intérêt industriel certain.

Il serait enoné de penser que I'influence des élânents d'alliage soit simplement

cumulative. Un atome dans une matice métallique n'interagit ptts que par sa position, mais

également et principalement par la nature et la force des liaisons physico-chimiques qu'il va

établir avec ses voisins. On comprend alors fiès bien que les interactions de I'aJome en

question seront influencees par son environnement et donc la connibution globale d'atomes

différents n'est pas la résultante de leurs contributions prises separément.
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a/ compositions ch imiques

Les compositions chimiques pondérales suivantes sont les compositions

moyennes des valeurs relevées au niveau de la tête, du milieu et du pied du lingot après

coulée. La concentration en oxygène a éæ déterminée sur le produit fini.

Table fV-l: Composition chimique des alliages étudiés'

Alliage Al 1"2"1 V (.2") c
(oom)

Fe
(oom)

H

{oom)

N

{nnm)

o
(oom)

si
Innml

T40 52 237 3 41 1 062 <100

T60 200 400 <3 100 2100 <1 00

TA6V 6.08 % 3.87 "/" 231 1 500 11 71 1474

Ti6AI 6

b) él aboration et traitements thermomécan iques

Les alliages de titane sont utilisés sous différentes formes dont les principales

sont les produits plats, les tubes et les profilés. L'obtention du produit final passe par de

nombreux stades : de I'e>rtraction du minerai à la synthèse de l'éponge de titane puis par la

coulée des lingots et enfin par les difËrents proédés thermomécaniques de mise en forme.

Dans le cadre de cette étude, nous nous intéresserons à la demière étape qui est celle du

laminage àfroid des tôles de titane.

Nous présentons de manière schernatique les différentes étapes de l'élaboration des alliages

T40, T60 et TA6V aux figures IV-l et IV-2.
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Laminage à froid
Réduction 50 %

Recuit 620" / I heure

Laminage à froid
Réduction 33 %

Recuit 620" / t heure

Laminage à froid
Réduction 50 %

Laminage à chaud

Laminage à froid
Réduction 50 %

Recuit 620" / I heure

Laminage à froid
Réduction 33 %

Recuit 620" / t heure

Laminage à froid
Réduction 50 %

Recuit 620" / t heureRecuit 620" / I heure

Figure IV-l: Elaboration des alliages T40 et T60.
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Laminage à chaud

Recuit 720" / I heure

Laminage à froid
Redustion 15 Yo

Recuit 720" / t heure

Laminage à froid
Reduction 15 %o

Recuit 720" / t heure

Laminage à froid
Réduction 67 %o

Recuit 720" / t heure

Figure IV-2: Elaboration de I'alliage TA6V-
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2)La microstructure

a) préparation métallographique des échantillons

pour toute observation au microscope, que ce soit optique ou électronique, de la

surface d'un échantillon, il est bien entendu fès important de soigner la preparation de la

surface en question. Dans la littérature, de nombreuses compositions d'attaques chimiques

ou électolytiques des alliages de titane sont citees. Cependant les métallurgistes de titane

se plaignent des difficultés qu'il rencontrent et des résultats médiocres des preparations

dans la plupart des cas.

La plupart des procédures de preparations relevées dans la littérature pour les

alliages de titane parlent d'une solution d'attaque chimique à base d'acide fluorhydrique et

d,acide nitrique; dans notre cas, malgré une bonne préparation préalable des surfaces avant

attaque, les résultats obtenus pour les premiers essais ont éæ mediocres. Il est apparu

judicieux d,inclure de façon détaillee dans ce texte la procédure de pteparation la plus

adapteedans le cas des alliages de titane'

Le mode opératoire complet ci-dessous doit ête entepris avec le plus grand

soin et adapté, si besoin est, selon l'êtatthermomecanique des echantillons. L'adaptation

éventuelle conceme les temps de potissage et d'attaque mais non la nature des produits et

leurs proportions. Cette procédu re a éæ utilisée pour tous les alliages étudiés et elle donne

de très bon résultats pour d'auffes alliages de titane de compositions différentes.

Mode opératoire

+ polissage mécanique jusqu'au papier SiC de granulomérie 2400 sans top appuyer

zur l'échantillon pour ne pzs créer de macles mécaniques'

+ polissage diamant sur un tiszu en nylon @P-dur de Struers) avec une pfte

diamantee (6 ou g microns) jusqu'au poli miroir ou dispariûon totale des rayures visibles à

l'oeil nu.

+ polissage-attâque sur un drap feutré avec une solution oP-s de Stnrers contenant

3OYo d' eau o>rYgénée (FIz OD.
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-+ Attaque chimique: on utilise les proportions suivantes (qui donnent de bons

résultats pour un alliage TA6V avec des grains de I'ordre de l0 ptm):

-IIF : 4 ml.
-HNO3 : I ml.

'  -HzO :5û)m[

L'attaque devrait se faire de préference dans une cuve à ulfra-sons pennettant un agitation

ulta-rapide de la solution âdtant ainsi I'accumulation des produits dissous au niveau de

ler.5 surface d'origine. Cette technique permet une attaque uniforme des joints de grains'

D,aut.e part le fait de tavailter en milieu dilué évite une attaque importante des grains qui

rendrait leur observation difficile.

La solution d'attaque peut êû.e plus ou moins concenfee selon la taille des grains' Les

temps d,immersion sont tès variables et peuvent aller de I à 10 mn. selon les echantillons

et I'etat de surface désiré.

une aut.e procédure de prçaration plus rapide serait d'utiliser un polissage

électolytique dans une solution commerciale (A3 de Stuers) au lieu du polissage attaque

mecanique ci-dessus. Toutefois les résultats ne sont pas tes reproductibles, I'attaque n'est

pas uniforme et la surfaoe raitee n'est pas d'une bonne planéité ce qui rend rès diffrciles

les observations à fort grossissement.
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T40R3,Gx100

T40 R 3 déformé 40o^,G x 200

Figure fV-3: Microstructure de I'alliage T40.

T40 R 3 déformé So/o,G x 200

T40 R 3 déformé 4OVI,G x 500
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b) Anatyse microstructurale (rnorphologie et taille des grains)

i) Les alliages T40 et T60 (fig. IV-3 et IV-4)

Les tôles de T40 et T60 de 3mm d'épaisseur sont entièrement

recristallisées. Les grains sont équiæ<es et leurs tailles très homogènes.

Les tôles non recristallisées ont des grains d'une morphologie particulière avec une taille de

grains x.ès variable. Les grains sont allongés dans le sens du laminage. Leur morphologie

très anisofope ne pernet pas la mezure, même approximative, de leur taille.

On note d'autre part l'existence de bandes de cisaillement surtout dans les tôles laminees à

chagd. Ces bandes font généralement un angle d'environ 30o par rapport à la direction de

laminage (fig. fV-3)

Table y;g-Zz Morphologie et taille des grains des différentes tôles des alliages T40 et T60.

Il est x.ès facile d'observer en lumière polarisée le maclage dans les tôles de 6 mm et 3 mm

non recuites et ceci pour les deux nuances T40 et T60. Toutefois, les tôles de I'alliage T40

ont une fraction volumique rnaclée plus importante que les tôles de la nuance T60.

Etat métallurgiqueTaille des qrainsEchantillon

t .

ecroul
t .ecrour

equla)(e
t .

ecroul
a .

ecroul

T4O NR 6

T4O NR 3

T4OR3

T60 NR 6

T60 NR 3

T60R3
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T60 R 3 déformé 20o^,G x 200
T60 NR 6, G x 200

T60 NR 3mm, G x 500

Figure IV-3: Microstructure de I'alliage T60.

T60 R 3 déformé SOohrG x 500
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TA6V R 4,5mm, G x 1000 (MEB)

TA6V R 3 déformé 20oh,G x 500

(noter I'existence de quelques macles)

TA6VR3mm,G1000(MEB)

TA6VRlmm,Gx500
, *^ \ -1- . '> f_\_

I

Figure IV-3: Microstructure de I'alliage TA6V'

(en MEB phase cr noire et phase p blanche)
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ii) L'alliage TA6V (ftg. IV-5)

L'alliage TA6V est un alliage biphasé u+p. La phase a est prepondérante

et le pourcentage de la phase p varie de manière importante avec les taitements

thermomécaniques (voir table IV-4)'

Les tôles non recuites de 3, 3.8 et 4.5 mm. ont des grains cr allongés dans

le sens du laminage et sont de tailles tès hétérogènes. On touve des gros grains de I'ordre

de 100 pm. dans le sens du laminage, mais également des grains de taille inferieure à l0

pm. En fait une bonne affaque des grains reste tès difficile et les joints de grains

n'apparaissent pas à cause de la æxture fiès marquée. Des observations plus précises sont

possibles en lumière polarisée mais seulement aux faibles grossissements et il est

pratiquement irnpossible d'avoir une micrographie caractérisant cette microstructure en

microscopie optique.

La phase F est localisée aux joints de grarns de la phase cr. Elle se

présente en général sous forme fitiforme et aciculaire ou encore sous forme de grains

équiæres de I'ordre du micron. L'aspect morphologique de cette phase subit des

transformations notables au fur et à mesure de l'amincissement des tôles. L'aspect filiforme

et aciculaire se touve de plus en plus atténué zuite aux opérations de laminage et de

recristallisation.

Les tôles de4.5 et 3.8 mm recuites à720"C pendant I heure, présentent

un taux de recristallisation zrssez faible. Les grains se présentent à la fois sous forme

équiue et allongee. Le por:rcentage de grains recristallisés reste toutefois ENsez faible.

Les tôles recuites Q20"C/l heure) de I mm d'épaisseur ont recristallisé

plus rapidement. Les grains de la phase p sont tès fins et uniformément dispersés dans les

joints de grains de la phase cr, qui se présente sous forme de grains équiæ<es de taille tès

homogène. La recristallisation rapide de cette tôle est certainement due au taux

d'écrouissage beaucoup plus important que pour les autres étapes.
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Table IV-3: Morphologie et taitle des grains des différentes tôles de I'alliage TA6V.

Etat métallurgiqueTaille des grains

TA6V NR 4.5

TA6V R 4.5

TA6V NR 3.8

TA6V R 3.8

TA6V NR 3

TA6V R 3
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Figure fV-6: Evolution de la fraction volumique maclée des différents alliages en
laminage.
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c) la fraction volumique maclée

L'activation du maclage conribue de manière importante à lévolution de

texture. Ce mode de déformation est un phenomène complexe dont le mecanisme,

nucléation et croissance, présente encore quelques incertitudes.

I-e maclage intervient pour adapter la déformæion plastique dans le cas de

certaines orientations cristallines pour lesquelles le glissement est difficile ou impossible. Il

intervient de façon rapide et discontinue comparativement au glissement qui reoriente les

grains de manière continue et progressive.

pour la pnse en compte du maclage durs les simulations, les "modéliseurs" admettent

I'existence de la notion de contrainæ critique de cisaillement resolue pour ce mode de

déformation.

La connaissance de la fraction volumique maclee expérimentale est primordiale

pour les modélisations. Elle permeq dans un premier temps, de fixer des rapports de

contraintes critiques de cisaillement résolues relativement an système de glissement le plus

facile (le prismatique dans le cas du titane) pour les diftrents alliages de f4on à ce que la

fraction volumique maclee utilisee dans la modélisæion évolue de manière identique à la

fraction volumique expérimentale en fonction du taux de déformation'

La mesure expérimentale de cette fraction volumique reste toutefois Fès ardue.

pour avoir une idee relativernent précise de cette valeur il faudrait pouvoir analyser un

nombrc de clichés assez important L'analyse d'image automatisee adætee à ce genre

d'investigations,"s'avère difficile dans le cas du maclage. En effet, pour les alliages de

titane, it nexiste aucun moyen de preparation métallographique pour distinguer un grain de

sa partie maclée. Le facteurforme n'est pas suffisant pour cette distinction, etant donné que

les macles dans ces alliages prennent des formes tres variees et peuvent m&ne souvent

envahir une partie importante de ta matrice. On a donc choisi de procéder à cette

quantification de manière classique, comme pour la mesure de la tailles des grains, en

utilisant la méthode des segments interceptes. Cette méthode oblige à travailler sur des

micrographies à grossissement important de manière à pouvoir mesurer la longuetrr des

segments interceptes. Ceci implique bien entendu I'analyse d\rn nombre de clichés

important.
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d) la proportion de la phase p dans le TA6V

Le matériau TA6V est un alliage biphasé à température arnbiante' Les

proportions des deux phases cr et p dépendent des traitements thermomécaniques subis.

Nous avons déterminé la proportion de la phase Ê d*r les alliages foumis par la société

Cézus per 'ne technique d'analyse d'image. Les échantillons des diftrentes tôles sont polis

et attaqués chimiquement (cf. mode opératoire au $ IV-2-a). L'analyse d'image est faite à

l,aide d'un MEB couplé à une caméra qui tansmet les images numérisees à un ordinateur.

L,image est alors traitee pour améliorer le confiaste enfre les phases. Il faut noter que les

phases G et Ê dans I'alliage TA6V peuvent ête distinguées facilement par contraste

chimique en mode "élecfions rétodiffi-rsés". Toutefois à cause de I'attaque chimique faite

pour augmenter le confaste, ce pourcentage de phase B aurait été légèrement exagéré si

nous n'avons pzls tenu compte de cela pendant le fraitement de l'image' La table suivante

résume les résultats obtenus.

Tabre rv-4: Evorution du pourcentage de la phase p dans l'altiage TA6v en fonction

des traitements thermomécaniques'

Pourcentage de ta Phase BEchantillon

Etat thermomécan

TA6V NR 4.5 mm.

TA6V R 4.5 mm.

TA6V NR 3.8 mm

TA6V R 3.8 mm.

TA6V NR 3 mm.

TA6V R 3 mm.

TA6V R I mm.
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3) La texture (Evolution pendant le laminage à froid et les recuits)

Les alliages foumis par la sociéte Cézus pour cette étude ont nécessite des cycles de

laminage recuit à intervalles réguliers de façon à obtenir des tôles d'épaisseurs de I'ordre

du millimère. Les texhrres présentées dans cE paragraphe sont les textures expérimentales

de ces alliages indusfiiels. Nous présentons les figures de pôles (0002).

La procédure d'élaboration des alliages T40, T60 et TA6V est schématisée aux figwes IV-

I etIV-2.

a) Textures initiales de laminage à chaud

Après laminage à chaud, la figure de pôles (0002) de I'alliage T40 presente

deux composantes dans le plan DN-DT à environ 40o de DN. Sur la figure de pôles (10.0)

on note deux composantes dans le sens DL.

pour I'alliage T60 la texture de laminage à chaud est exactement la même que

celle de l'alliage T40.

Lalliage TA6V après laminage à chaud présente deux composantes dans le

sens DT sur la figure de pôles (0002) et quatre composantes sur la figure de pôles (10.0)

dans le plan DN-DL, à environ 30" et 90" de DN.

b) Textures finales de laminage à froid

Après S0oÂ de réduction en larninage à froid les alliages T4O et T60 ne

présentent pas de variation de texture par rapport à celle du laminage à chaud. On note

toutefois, sur la figure de pôles (0002), un léger rapprochement de ces composantes de

DN. Ces composantes ainsi que celles sur lafigure de pôles (10.0) sont plus intenses avec

le laminage.

pour I'alliage TA6V on note I'apparition de deux composantes sur la figure de

pôles (0002) dans le plan DN-DL à environ 25" de DN. Ces deux composantes vont se

rapprocher le la direction DN au cours du laminage àfroid.
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2.0 2.5

5.4  j_ . :

T40 NR 6mm.

1.5 : . . : .  3.Lr 3.5 4.0

,,1. i  5.Ù 5.5 6.0 r- i .5

1.0 1..*;  1.6 2.0

3.r.  3.8 4.6 5.4

2.5

E.i

T60 NR 6mm.

TA6V NR 4,5mm.

Figure IV-7: figures de pôles (00@) des alliages T40, T60 et TA6V laminés à chaud
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Figure IV-8: figures de pôles (0002) des alliages T40, T60 et TA6V laminés à froid.
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c) Textures finales après des cycles de laminage-recuit

Ces cycles de laminage-recuit introduisent des variations notables des textures

par rapport à celles observées sur les echantillons laminés à froid. On note, dans le cas des

alliages T40 et TA6V un rapprochemen! vers le cenfe de la figure de pôles (0002), des

composantes de la texture de laminage. Ce rapprochement peut même faire apparaître une

composante centrale avec une dispersion importante dans le plan DN-DT. Les figures de

pôles (10.0) ne présenten! à part une dispersion plus faible et des intensités légerement

plus intenses, pas de mouvement des composantes stables.

1  . ' r  2 . 0  2 .5

4 .6  5 .4  | . ' . .

.8  1  .0  1 .3  1  .6  2 .0

2.5  3 .?-  4 .0  5 .0  6 .4

T40 NR lmm.

.8  1 .0

2.5  3 .2

I  .6  2 .0

5.0  6  .4

1.3

4.0

T60I\R lmm.

TA6V R lmm.

Figure fV-ô: Textures finales après des cycles de laminagerecuit des alliages T40,

T60 et TA6V.
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V- DETERMINATION EXPERIMENTALE DU CHAMP DES

ROTATIONS

1) Introduction

Dans ce chapitre, nous nous intéresserons à I'analyse des orientations individuelles et

leur évolution au cours de la déformation. Dans la littérature il n'eiste, pour les matériaux

polycristallins, que des déterminations theoriques du champ des rotations. Seuls

Baczrnanski et al. (5Q ont procédé à cette détermination par I'utilisation de données

recueillies de I'analyse de textures expérimentales.

Notre souci dans le cas présent est I'analyse de ce champ et également I'analyse des

interactions intergranulaires. A partir des données obtenues, nous essayerons aussi de

déterminer les modes de déformation en prenant en compte les mesures des orientations

individuelles et les analyses en microscopie optique.

2\Latechnique EBSP

Il est bien établi aujourdhui que I'on peut observer des diagrammes de Kikuchi en

utrlisant un microscope électronique à balayage (À/EB) et un écran fluorescent. Un

diagramme de Kikuchi se présente sous la forme de bandes d'épaisseurs variables qui

représenten! en faig les taces des plans cristallographiques et celles d'æ<es de zoîe,

intersections de ces plans. L'image recueillie est le résultat d'une diffirsion inélastique des

électrons à I'intérieur de l'échantillon et de la diffiaction des élecfrons en incidence de

Bragg sur les différentes familles de plans cristallographiques. Les bases fondamentales de

ce principe ont éte définies en 1954 par Alam (57) et développees en 1973 par Venables et

Harland (58). Depuis quelques années, on assiste à un développement des applications

gràce, d,une part, à l'évolution des techniques d'acquisition des diagrammes et d'aute part

a' développement de I'outil informatique qui permet des taitements rapides et automatisés

(59,60,61).
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3) Les conditions expérimentales

Les mesures d'orientations individuelles sont obtenues à I'aide d'un microscope

élecfionique à balayage dans I'enceinte duquel est placé uq écran fluorescent (Figure V-1).

Les diagrammes de Kikuchi mæérialisés sur cet écran sont obtenus en mode "spot" du

MEB. La tension d'ac'célér*ion utilisee est de 30 kV. L'échantillon est incliné de 70o,

valeur dite angle de "tilt". Une caméra haute sensibilité permet le transfert du diagramme

matérialisé sur l'écran vers I'ordinateur où les données seront taitées.

Les progrès des techniques d'analyse en EBSP se répercutent sur la précision des

orientations individuelles qui, expérimentalemen! peuvent êfie donnees à 0.2" près dans

des conditions normales de mesure (62).

Figure V-1: Schéma de principe d'un MEB couplé à une caméra pour la mesure des

orientations individuelles.

SEM SPECIMEN CHAMBER

N/-2\

=
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I
4)Lathéorie du champ des rotations

La théorie du champ des rotations perme! lors de la déformation plastique, une

description quantitative de l'évolution de texture dans un matériau polycristallin

(63164165166).

Un champ de rotation est défini par un champ de vecteurs vitesse de rotation V(g) où g

représente une orientation (q1,0,q2) d\r" grain dans I'espace d'Euler. Lors d\rn incrément

de déformation dt où t représente le degré de déformattory le grain subit une rotation ôg

donnee par :

avec:

ôg: v(e) dt: { ô91 , ôQ ' ôç2 }

v(s) = r*{#(s,t), fftn,,l, fftn,tl}

(v-l)

(v-2)

Le champ des rotations V(g) défini dans I'espace d'Euler est à l'origine du développement

de texture. L'évolution de texture étant fonction de plusieurs paramètres métallurgiques et

de la déformation, le champ des rotations sera donc fonction des systèmes de déformæiorl

des contraintes critiques de cisaillement et de la déformation imposee'

L'équation de continuité se taduit pour la fonction (g,t) par la relation :

dtv{f (g,r).v(g)} =
àf k,t) (v-3)

Cette équation a éæ utilisée par Coulomb (67) et Clément (64) pour decrire le

développement de texture. Elle permet de predire la texhre pour une déformæion

quelconque si on connaît le champ de rotation V(g) et la texhre pour un état donné. Esling

et al. (6S) ont propose une approche statistique prenant en compte la fonction de densite

des orientations. Toutefois Le champ des rotations a été, en general, determiné par

I'utilisation d'un modèle theorique de déformation plastique pour un matériau polycristallin

(65160. Plus récemmen! Baczmanski (5O a propose une méthode originale pour la

déterminæion de ce champ àpartir de textures expérimentales.

[æ champ des rotations peut également ête utilisé pour determiner le degré de

stabilité d\rne orientation et l'évolution du macimum dbne composante stable d'une texture

àt
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donnee (G9'). La comparaison des champs de rotations theorique et e4périmental peut

constituer un apport important pour le développement de modèles de plasticite théoriques.

4) Les résultats

a) mesure des orientations individuelles

Dans cette partie de nofie éhrde, nous avons tente de rendre compte de

l'évolution d'orientations individuelles dans les premiers 2OYo de déformation en larninage

et en taction d'échantillons de titane T40 recristallisés. Nous avons suivi I'orientation

d'environ 200 grains par echantillon. Les essais de fiaction et de laminage ont éæ faits dans

les deux sens, long et tavers, de la tôle de départ. La mesure des orientæions individuelles

a éæ fartepar EBSp. avec un voltage d'accélération de 30 KV et un angle de "tilt" de 70o.

Les grains mesurés se fiouvent dans le plan de la tôle. Les échantillons ont subi une

preparation métallographique avant les essais selon le mode opératoire décrit au

paragraphefrl'2'a.

Afin de pouvoir suivre la rotation des grains et des macles qui se produiraient

éventuellement ag cours des essais, nous avons essayé d'abord d'obtenir des grains d'une

taille plus importante que celle correspondant aux echantillons de T40 recristallisés en

notre possession. pour ce14 les echantillons ont éæ découpes dans une tôle prealablement

écrouie à4y/o,et recristallisée dans le domaine cx, à 850'C de manière à obtenir des grains

de I'ordre de g0 pm. Un grossissement important pourrait induire des incertitudes plus

grandes à cause des inhomogénéites de déformation plus accentuées pour des grains de

taille importante.

Ces mesures ont été effectuées pour éclaircir les points suivants :

l- I'influence de I'environnement d\rn grain sur son évolution. Pour cel4 on compare

l'évolution des orientations d'un certain nombre de couples de grains ayarLt au départ des

orientation fiès voisines, présentant une désorientation globale inferieure à 5".

2- Les orientations des grains dans lesquels aura lieu le maclage.

3-Letype des macles Produites.
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4- L'évolution comparative des orientations d'un grain et de sa partie maclée.

5- L'existence et I'importance des héærogénéités de déformation.

6-Le champ de rotation global.

La connaissance de tous ces paramèfies est fès instnrctive. D'une part cela nous permetta

ou non de valider certaines hlpothèses des modèles de déformation plastique utilisés.

D'autre part, |a determination des types de macles nous sera d'une grande aide pour les

simulations en question.

La déformation en laminage et en taction a éte faite en deux étapes de f/o environ. [-e

laminage est fait en une dizanne de passes par étape.

La figure de pôle (0002) est donnee, pour chaque echantillon, àl'&aI initial et à l'état final

(figure V-z).A la fin des déformations, nous avons note dans le cas du laminage une

évolution de texture plus importante que dans le cas de la taction. De plus, pour les

échantillons larninés, le laminage dans le sens travers induit une texture plus marquee que

le laminage dans le sens long.

L'examen des figures de pôles finales montre le développement de deux composantes

stables dans chaque cas. Nous avons donc choisi de dessiner l'évolution de I'orientation des

a1(es c qui sont loin des positions stables. Les ares c proches des positions stables ne

modifient que très peu leur orientation.

par ailleurs, Ia nature des macles est déterminee en comparant de l'angle entre les æ<es c de

la matrice et de la macle avec les angles theoriques. Parhidge 8l) apublié ces angles dans

le cas du titane (table V-l) et pour les macles de type {10.2}, {l1.2} et {11.1} qui sont les

plus courantes dans le cas de la phase cr du titane.
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Table V-1: Angles de rotation des différents types de macles dans le titang selon

Parhidge (27).

Plan de maclage {roTz} loz] {r rzr}

Axe de rotation (TzTo) (r Too) (troo)

Angle de rotation 94" 52', 630 58' 34" 54',

Les æ<es de rotation pour ces macles etant tous dans le plan de base, c;n--angfes

représentent l'angle entre les axes c du grain et de la macle.

Il faut noter toutefois que dans la pratique les désorientations des axes c mesurées ne seront

pas tout à fait identiques aux valeurs théoriques, étarfi donné que cette mesure ne peut ête

faite immediatement après I'apparition de la macle. La maffice et sa macle s'etant

déformées, il est nécessaire d'admetfe une légère diftrence, et prendre en compte les

possibles elreurs de mesure.
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T4O ALLOY

[-l-,'."
Initial
Rolling
Dircction

Initial (0002) Pole Figures

Final (0002) Pole Figures

Figure V-2: positions des échantillons prélevés sur la tôle d'alliage T40 et figures de

pôles (0002) initiales et finales.
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Figure V-3: Evolution de lorientation des axes c de ltalliage T40 due au glissement

après une réduction de 187o en laminage'

TD

Figure v-4: Nature des macles selon la position des axes c sur la figure de pôles

(0002).



b) Influence des grains voisins

Nous avons essayé également d'observer I'influence de I'environnement sur la

réorientation d'un grain. Pour cela deux facteurs ont éte considérés : la désorientation g

globale enx.e le grain et ses voisins ainsi que la désorientation des zlxes c. Dans ce demier

cas un simple e)€men des figures de pôles (0002) nous donne une idee de cette

désorientation.

Les figures V-7 et V-g monfent leffet de I'environnernent sur l'évolution des orientations

de deux grains de même orientation initiale.

Ainsi, pour les couples de grains de même orientation, l'évolution de la position des æres c

semble être influencee par tois facteurs principaux :

l- L'orientation des axes c par rapport à celle des composantes stables'

2-L'anglede basculement par rapport à DN et celui des æres c des grains voisins.

3- L'importance de la déformation des grains voisins'

c) les différents fYPe de macles

Après la première déformation, un certain nombre de grarns présentent des

parties maclées. Les positions des axes c de la matrice ont éte déærminées et on présente à

la figure V4 les zones approximæives des orientations des axes c sur la figure de pôle

(0002) selon les types de macles. Les frontières ne sont qu'une indication et il peut y avoir

un recouvrement de ces zones.

Cette figure nous monfie bien les effets de la compression (macles de compression le long

de l æ<e c dans les grarns dont l'æ<e c est presque parallèle à DI\D et de la tension (macle de

tension lorsque I'are c des grains est û.ès incliné par rapport à DltD La zone de maclage

{fOTZ} sur la figure V4 ne porte aucune indicatign sur la fréquence du maclage' Ces

différentes zones indiquent simplement les domaines possibles du maclage en question.
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Figure V-5: Evolution de Iorientation des axes c due principalement au maclage dans

I'alliage T40 après 18% de réduction en laminage'

Figure v-6: Evolution de ltorientation des axes c des macles due au maclage (lere

étape) et au glissement @ème éhPe)



Table V-2: Comparaison des désorientations des axes c de la matrice et de la macle

avec les valeurs théoriques.

Angles moyens mesurés (deg.) 89 64 3 l

Intervalle de dispersion (deg.) 7 6 4

Angles théoriques 94" 52' 630 58 ' 34" 54',

Type de macle {roTz} {rrlz} {trzr}

Toutes ces macles ont éte mesurées sur les deux échantillons laminés et l'échantillon ayant

subi une faction dans le sens tavers. L'essai de taction dans le sens long n'induit pas de

macles, tout au moins en surface. Parmi les deux échantillons laminés, celui en sens travers

présente plus de macles par rapport zux deux aufies, alors que celui larniné en sens long

ne contient pas de macles de type {11.1}. Ce demier résultat est en accord avec les

observations de Bouton (70) et Zaetrerer Ql).

Les orientations de quelques dizaines de macles ont été mesurées. La table V-2 monûe les

valeurs des désorientations des axes c des macles et de leur matrice d'origine. Les valeurs

sont données avec un intervalle de dispersion précisé dans latable.

Après maclage, nous avons suivi I'orientation de la partie maclee avec la déformation;

quelques exemples sont dorurés à la figure V-6.

On remarque une évolution globalement diftrente. Lors du rnaclage lui même, les æres c

des macles semblent, dans un premier temps, s'éloigner des zones de composantes stables

(fig V-5). Le glissement à l'intérieur de la macle a ensuite tendanct à ramener ces uxes c

vers la zone stable (fig.V-6). Il est plausible que ce phénomène soit à I'origine de

l'évolution de I'indice de texture dans le cas d'alliages de titane T40 ou d'autes tlpes

d,alliages présentant une fraction volumique maclee importante (diminution de l'indice de

texture au cours de la déformation lorsque I'activié du maclage est importante)'
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Figure V-7: Influence de |tenvironnement sur la rotation de deux grains de même

orientation initiale"

Figure V-8: Influence de ltenvironnement des grains sur la rotation de couples de

grains de même orientation initiale.
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d) les inhomogénéités de déformation

L'influence de I'environnement peut avoir des conséquences sur les

hétérogénéités des déformations même au sein d'un même grain. Dans ce sens, quelques

grains ont été analysés et on note I'existence de zones avec des orientations sensiblement

diftrentes. Dans les cas analysés on observe au mæ<imum une désorientation de 20o. Une

taille de grains plus importante aurait induit une hetérogénéité de déformation plus

importante. Dans la figure V-9, nous présentons un exemple de ces inhomogénéités. Il

s'agit d'un grain présentant un environnement hétérogène, en ce sens que d'un côté il est

entouré par des grains ayarfi des désorientations faibles et d'un autre côté par des grains

ayantdes fortes désorientations par rapport à lui. La partie du grain dont le voisinage est

d'orientation proche a subi une rotation plus importante.

Une étude statistique de tous ces facteurs nous semble d'une importance

capitale, toutefois le temps requis n'était pas compatible avec le temps imparti pour cette

thèse. Cependant ces fiavaux seront largement développés au laboratoire dans les annees à

venir.

- 50 I,l,

Figure V-9: Influence de ltenvironnement d'un grain sur les hétérogénéités de

déformation à I'intérieur du grain.
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VI. MODELISATION DES TEXTURES DE TAMINAGE

1) L'intérêt des modélisations

Les modes de déformation intra-crisallins et les interactions ente grains pendant la

déformation plastique sont d'une importance capitale pow comprendre ['évolution de

texture. Ainsi, pour pouvoir modifier les tlpes de textures il fa't donc avoir une idee

precise de ces mécanisrnes. Les techniques expérimentales actuelles ne permettent d'avoir

qu'une idee qualitative et fès limitee de ce problème et leur mise en oeuwe reste encore

lourde et très coûteuse en temps d'investigation. Dans ce sens les modèles de déformation

plastique représentent un complément interessant. Toutefois il sagit d'utiliser le modèle

approprié et de prendre en compte, dans la mesure du possible, les paramètes

métallurgiques les plus importants dans le sens où ils conditionnent le plus les évolutions

de textures observées.

Uinterêt d,un modèle réside dans la qualite des évolutions de texture qu'il permet de

prévoir et ce dans des conditions proches de la réalité ou tout du moins tès probables'

Ainsi une bonne simulæion n'aura au".,,' inærêt scientifique si les conditions dans

lesquelles elle s,est déroulée n'ont pas pris en compte, dans la mesure du possible, les

diftrents facteurs réels conditionnant cette texture'

Ainsi nos srmulations ne seront pas un but en soi mais nous permetfront d\rne part

d,améliorer nos connaissances des mécanismes de déformæion (glissement, maclagg

cission critiques,...) et d'aufie part de valider tel ou tel modèle de la déformation plastique'
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2) Les différents modèles

a/ le modèle de SACIIS et le modèle statique

sachs admet que le tenseur des confiaintes dans chaque grain est proportionnel

au tenseur des confiaintes macroscopique (72). Cecisuppose que la cission dans le système

de glissement principal est la même dans tous les grains et égale à la cission critique t"'

Le modèle statique, souvent confondu avec le modèle de Sachs, est en fait un modèle

statiquement admissible proposé pu zaaû. L'hypothèse de ce modèle est I'uniformité de

l,état de confiainte, c,est à dire que le champ des confiaintes o dans chaque grain est égale

au champ E de contrainte macroscopique: 6 'i 
= 2'i

ceci implique que les équations d'équilibre sont vérifïées et qu'il n! a pas de confraintes

intemes. par confie les relations de compatibilités sont totalement négligées.

b/ le modèle self-consistant ou autocohérent

Cette approche de la déformation plastique consiste à assimiler les interactions

mécaniques enfie un grain particulier et le reste des grains de I'echantillon à celles enfre ce

dernier et un milieu homogène équivalent (M.H.E) dont le comportement est celui du

polycristal.

La mise en oeuvre de cette methode passe par le calcul des coeffrcients élastiques

Quivalents d'un matériau composite contenant des inclusions noyées dans une matrice'

Pour ce faire, il existe deux schémas diftrents: I'approche autocohérente à un site et

l,approche autocohérente à n sites. Dans le cas d'un polycristal la dernière approche est plus

adaptée. Elle consiste à prendre en compte l'interaction entre un grain g et son

environnement représenté par les n premiers grains voisins g'. Au delà de ces n premiers

voisins, les grains sont remplacés par le milieu homogène equivalent'

un fiaitement statistique est alors appliqué à tous les grains .'r respectant les conditions de

compatibilité et d'équilibre des confiaintes et des déformations (73114'75)'

Le modèle autocohérent mis en oeuvre dans le cas de la symétrie cubique donne des

résultats satisfaisants. Toutefois, la prise en compte du maclage dans ce modèle pose

encore de multiples problèmes et I'utilisation de ce modèle, quand le maclage intervient

semble encore un Peu Prématuree'
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c/ le modèle de TAYLOR

Le modèle de Taylor, plus connu sous ce nom, désigne en fait le modèle, appelé

dans le passé, de Taylor-Bishop-Hill compte tenu de la similitude des conclusions

auxquelles aboutissent d\rne part Taylor Q6) et d'aut.e part Bishop et Hill Q7'78) err

utilisant des approches diftrentes.

Les hypothèses de ce modèle sont les suivantes :

ô la déformation est homogène, autement dit, la déformæion au niveau dtn

grain (ou microscopique) est identique à celle de I'echantillon polycristallin (ou

nracroscopique),

ô la déformation est homogène au niveau du grain,

ô la déformation plastique se fait par glissement cristallographique,

ô le glissement sur gn plan cristallographique suit la loi de Schmid ou loi de la

cission resolue critique, valeur à partir de laquelle un système de glissement peut

êre activé.

ô la sélection des systèmes de déformation actifs dans un grain est assurée par un

critère de minimisaûon du favail inteme'

La théorie de Taylor-Bishop-Hill a éte, largement traitee dans la littérature

(?9,80,81rS2). Elle a éæ I'objet de plusieurs développements, par la prise en compte de la

forme des grarns, du maclage et d'autes paramètres, dont nous rapportons les grandes

Iignes et le formalisme dans les paragraphes suivants'

i) la déformation totalement imposée (81'82)

On désigne par KoÈ"r le gradient de la vitesse de déplacement imposée,

avec:

É," .,ritesre de déformation macroscopique équivalente imposee;

Ko tenseur caractérisant le mode de déformæion imposee.
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'?.Ru=

Dans le cas du laminage et dans un repère échantillon (DL, DT' DN) :

K3 =TKËT-'

(p[ dr Ç"L^.; /r
l n'  

7To 1-oS'. (. '- 
r-

Ph : s
,

(r o o'\
Kf=10 0 0 |

[o o -r)

Dans le réferentiel cristallin Ko est donné par:

ou T désigne la matrice de changement de repère'

on désigne par I * la vitesse de glissement sur le systèrne de glissement k' cett€ vitesse de

glissement donne lieu à une déformation du cristal par cisaillement simple donnee par le

gradient de vitesse de deplaoenrent : Krf , i 
t 

7 s
E1lfexvwcntr

Dans 'n référentiel g Àsocié a' système de glissement k et pour lequel x,s est la direction

de glissement et xl ladirecnon normale ag plan de glissemen! K, est donné par :

(rf)o=0et(xf),r"--r.=^ 
|  eL I --,  

(vI-3)

fo"I el dl
Dans le référentiel cristallin, les composantes du tenseur K* sont données par :

fct1<.^r o,|-
Ce-fnr-*jr^Q- v.+sl<.

(vr-l)

(vI-2)

(n)u = \*),v(*\i
(vI4)

rn: vecteur unitaire dans la direction de glissement du système lç ! 
t

vo: vecteur unitare normal au plan de glissement' : 
t

La condition seron laquelre la déformation due zux systèmes de glissement activés doit être

égate à la déformation imposée s'accompagne d'une rotation propre du cristallite et devient:

K-L + Rii,q= KoE* (u-s)

Le tenseur R représente la viæsse de rotation de ra mailte cristalline par unite de vitesse de

déformation fluproscopique, cette grandeur est inconnue et sera déterminée une fois

choisielacombrnaisondessystèmesdedéformation.

n S
I
=

Du point de vue de la Programmatron

(vitesse de glissement inconnue) et E.

par la variable g* :

informatique, il est intéressant de remplacer I *

(vitesse de déformation macroscopique, connue)

8o=+
L"o

(vI-6)
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L'équation (VI-5) devient :

KoSo+R=Ko

Si on désigne par A et Z respectivement

tenseurs K on peut ecrire :

e=L&+ x^)
2'

z --!(x- /(-)
2 '

4go= 4

Zrgr* R= Zo

(vI-7)

la partie symétrique et antisymétrique des

(vr-8)

(vr-e)

(w-lo)

(w-l l)

R étant un tenseur de rotation, donc antisymétrique, l'équation.(VI-7) peut alors s'exprimer

par les deux égalites :

La prise en compte de la minimisation du fiavail inteme et la résolution de l'équation

M-I0) permettent d'accéder à 4 alors l'équation (VI-I1) donne la rotation R de la maille '

(vr-r2)

L'hypothèse de la déformation totalement imposee n'est valable que dans le cas où les

interactions entr.e les grains sont fortes. Lorsque le taux de déformation plastique devient

important les grains sont de forme asymétrique et allongée et les interactions peuvent

devenir négligeables sur une ou deux composantes. On intoduit alors la theorie de la

déformation partiellement imposée qui sera I'objet du prochain paragraphe'

- ZoSoR= Zo

t )



1

(a) Schaatic representatioa of a flat grain ia a rolld sbeet. xr
is the rolling: directioa, ,a thc sheet p-laae aotæ|. Hisfits caa be

tolerated at the type I aod c 6:rain bouadaries, ia eùïcâ case the shears
eL3 and as need not be itpased (b,c)

Figure V[-1: Effet de la morphologie des grains sur Ia relaxation des contraintes.
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ii) la déformation partiellement imposée

La théorie de Taylor-Bishop-Hill classique pour la déformanon plastique

est capable de prédire qualitativement différentes textures de déformation. Toutefois, dans

certains cas, les simulations de texture basees sur cette théorie ne sont pas satisfaisantes.

Ainsi de nouvelles méthodes ont vu le jour et ont éte développées dans le but de prendre en

compte certaines données métallurgiques, habituellement négligées par la théorie classique,

de façon à approcher les évolutions de texture de manière plus satisfaisante.

Néanmoins, il faut noter que toutes ces variantes du modèle de Taylor caracterisent

toujours l'état élasto-plastique des grains individuels par un tenseur de déformation et de

confainte unique au niveau de chaque grain. Ainsi on suppose implicitement que le champ

de déformation est homogène à l'rntérieur des grains. D'aufe part certaines "confaintes"

sont relâchées, et les incompatibilites géométriques qui en résultent sont tolérées cornme

dans le cas du modèle de Sachs.

L'interêt de ces nouvelles théories reste toutefois considérable. Basées sur un compromis

enfre la compatibilité géométrique et l'équilibre des confaintes, elles représentent en fait'

également, un compromis entre les deux théories classiques de Sachs et de Taylor.

pour cette approche de la déformation plastrque un peu particulière, les premières

hypothèses de Taylor et Bishop-Hill ont été partiellement négligees. Ainsi, l'équation (VI-

7) et les deuxrelations qu'elle engendre (VI-I0) et (VI-12) devraient être modifiees.

Van Houtte (S3) a montré que le nombre de degrés de liberté des grains

croissant au fir et àmesure de la déformation peut ête pris en compte de façon astucieuse

en ajoutant des "pseudo-systèmes de glissement" qui fiaduisent ces relaxations. Dans le

cas du laminage qui nous intéresse tout particulièremen! la relæcation de la composante de

cisailement (f;)rr, ce qui correspond au modèle "lath" et qui correspond à r:n nombre de

rela:<ation n : I est prise en compte par I'intoduction d'une variable g^*r. LQ tenseur

associé K qui s'en suit s'écrit sous la forme :

(o o 1)
ri.,=10 0 0l

[000)

et traduit ce degré de liberæ supplémentaire'
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Dans le cas du modèle ,'pancake", une relaxation de la composante de cisaillement (f;)r,

supplémentaire est réalisée avec :

Ainsi, dans le cas de ce modèle, le nombre de relæ<ations est n: 2 et les deux tenseurs

précédents sont considérés.

Cette méthode d'introduction de "pseudo-systèmes de glissement", permet au cristal

d,accommoder la déformation imposee plus facilement (les problèmes d'incompatibilité se

produisant à certains endroits des joints de grains sont négligés par ces théories)' Une fois

les solutions touvées po'r 91, il est possible de calcurer re tenseur K o du gradient de la

vitesse de déplacement qui doit être accommodé par le glissement ou le maclage :

"'.,=[: I I

K o: i*rro+R= Ko- î*oro
k=l k=m+7

(vr-l3)

Celui-ci peut facilement êfi.e obtenu avec la relation (VI-7) et R est alors donné par la

relation CVI-12).

iii) la Prise en comPte du maclage

L'application de la théone de Taylor-Bishop-Hill a abouti à de bons et

nombreux résultats de simulafion d'évolution de texhre (S4,85). Dans le cas de la syrnétrie

cubique à faces cenfées le mode de déformation utilisê a ete les systèmes de glissement

{ll1}<ll0>. Les résultats correspondent aux textures de déformation de métzux C'F'C' à

haute énergie de fa'te d'empilement de type "cuivre"' Toutefois, les textures de type

,,laiton,, de métaux C.F.C. à faible énergie de faute d'empilement n'ont pu ête simulées de

fæon satisfaisante. Dans ce cas Wassermann et Heye (8Q ont suggeré que I'existence du

maclage mécanique cornme mode de déformation en plus du glissernent { I I I }<l lQ> était

à r,origine des texhrres de type ,,laiton" dans res méta.rx c.F.c. à faible énergie de faute

d'empilement. Les "modéliseurs" se sont alors inæressés a I'adaptation des modèles

existants pour laprise en compte du maclage'

Ainsi chin, Hosford et Mendorf (87) ont développé une méthode pour adapter la théorie de

Taylor-Bishop-Hill au maclage mécanique comme mode de déformation supplémentaire'

Des approches plus spécifiques à certaines syméties cristallines ont vu le jour. Nous citons



l,exemple de Kallend et Davies (ss) qui se sont intéressés au métarx c'F'c' en

développant une méthode plus simple que celle de chin et al' (87), toutefois leur méthode

resæ limitée aux cas de déformations par laminage'

Plus récemment, van Houtte (89) a développé la prise en compte du

maclage dans les modèles utrlisant la théorie de Taylor en intégrant le modèle de Chin'

Hosford et Mendorf. It a également utilisé son modèle amélioré pour la simulation de

textures de laminage et de cisaillement. Il note enfin limportance de la détermination et du

choix des rapports de cissions critiques des systèmes de glissement et de maclage'

Nous présentons ci-après les grandes lignes de la technique de prise en compte du

maclage.

Quand trn grain macle, une fraction volumique f subit un cisaillement

discontinu noæ 1s. Le cisarlrementtotal subi par cetùe partie est approximativement égal à :

T, = f'{o (vI-14)

ce cisar[ement 1 est similaire à celui dû à un glissement. cette analogie est exploitée dans

le modèle de chin et collaborateurs qui infioduisent pour un système de maclage j une

variable suPPlémentaire :

\ t^= f tTo (vI-1s)

Dans les équations du modère de Taylor, ra variable yr. est traitee de la même façon que

les inconnues des systèmes de glissement avec la seule diftrence que dans le cas du

m.aclage cette valeur ne peut êre négative, czr la fraction volumique f est toujours positive'

La relation de minimisation du fiavail virtuel correspondant à l'activation du glissement i

qui s'écrit:

LW =;t;lV'l = Min. ryI-16)

se taduit dans le cas où intervient le maclage par la relation équivalente :

LW =Ir!ltl*Lr'^Y'^= Min. ryI-17)

avæ, Tt^ toujours Positive.

Ces relations supposent que, dans le cas du maclage, on puisse définir une cission critique

résolue notée tl pour le système de maclage j'



Après la résolution des équations du modèle de Taylor adapté au maclage, on peut calculer

la rotation de la partie non maclee représentée per une orientation T' La nouvelle

orientation de la partie maclée en est déduite par la relation :

M =AT

où A est une matrice 3x3 dont les éléments sont:

(vI-18)

"pq 
:2  uOuO- ôpq (vl-le)

où u1, ù2 etu3 représentent les cosinus directeurs de la normale ag plan de maclage en

question et ônn le symbole de Kronecker (ôpq:0 si p*q et ôn;l)'

Après maclage, le taitement de I'orientation du grain maclé se fait par la

méthode de Monte carlo. cette méthode consiste à sélectionner une seule orientation

parmi celres de ra matrice ou des parties maclées; le critère de sérection étant basé sur

'importance de ou des parties maclées rerativement à la matrice. Si on désigne par Y' le

cisaillement dû a' maclage, la vitesse de déformation associée a' maclage sera donnée

paq,u.

où I{ désigne l'augmentation de la fraction volumique maclée pour le maclage i'

La simulaûon est faite par étapes d'incrément de temps Âr. L'augmentation du volume des

macles dans un grain donné sera égale àV,Lt '

si on suppose que k systèrnes de maclages ont été activés dans un grain donné on dernait

remplacer re nouveau grain maclé par k+r nouve[es orientations correspondant à autant de

nouv@ux cristallites. En effet à chaque système de maclage i correspondra une fraction

volumique maclee i,Lt.Ainsi la fraction volumique de la partie non maclée sera donnée

par : 1 ->V,Lt

La méthode de Monæ Carlo est alors utilisée pour sélectionner parmi les k+l nouvelles

orientations. La probabilité pour que la nouveile orientation soit ce[e de la matrice est

t->V,tt. Cette probabilité pour que la nouvelle orientation soit celle d'une partie

maclée est I{Àr Pour le maclage i'

La méthode de Monté Carlo a seulement un sens statistique et elle n'est donc applicable

que dans le cas d,un polycristal avec un grarrd nombre d'orientations. La méthode PTR
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(lredominant Twrn Beorientation) proposée par Tomé (90) ressemble à la méthode de

Monte Carlo.

Une auû.e méthode dite VFT ffolume Eraction Transfe0 proposee

également par Tomé (90) semble ête plus judicieuse pour le fiaitement du maclage. Elle

prend toutes les nouvelles orientations en compte. Mais son inconvénient est qu'elle

augmente, d,une part, considérablement le nombre d'orientations àtraiter donc également le

temps nécessaire à une modélisation et d'aute part, elle est relativement plus difficile à

mettre en oeuwe que laméthode de Monæ Carlo'

iiii) Le problème du choix des solutions

Un problème irnportant dans la théorie de Taylor'Bishop-Hill est le choix

des systèmes de glissement et de maclage à activer pour accommoder un incrément de

déformation plastique. En effet plusieurs combinaisons des modes de déformation utilisés

peuvent êre admises énergétiquement. Ceci se ressent particulièrement dans la version de

Taylor de la déformation partiellement imposee où moins de 5 systèmes doivent êfre

choisis. Ainsi plusieurs propositions pour résoudre ce problème ont éte développees dans

la littérature. Les demières propositions les plus interessantes se basent principalement sur

deux critères de sélection en plus de celui de la minimisation du travail de déformation:

l- prendre en compte la sensibilits àlavitesse de déformation (91126),

2- prendre en compte un terme de second ordre dans la minimisation du travail de

déformation plastique. Ainsi, Renouard et wintenberger (92) ont proposé de prendre en

compte un critère de sélection supplémentaire qui consiste à minimiser non seulement le

travail de déformation plastique mais également sa vitesse de variæion'
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3) Les données de la modélisation

a/ le taux de réduction

L'importance de la déformation plastique d'un échantillon et specialement dans

le cas du laminage peut être quantifiée par sa mesure logarithmique:

', 
P-^

.- - | dx - ln3
soi t  

c , -J  x-Lrr -  (VI-20)e
€g

e est l'épaisseur de l'échantillon à un etat quelconque,

e0 est l'épaisseur initiale de I'echantillon.

Cette quantité est généralement appelee déformation, elle peut ête reliée à la réduction en

épaisseur r de I'echantillon par la relation :

f, = -1n(1 - r) (vI-21)

b/ les systèmes de déformation des matériaux étudiés

Des analyses de dislocations en microscopie électronique en fiansmission

permettent d'identifier les diftrents systèmes de déformation des alliages de titane. Nos

propres observations pour les systèmes de maclage ont été développees plus haut'

.de
d E -  -

e
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i- le glissement

Nous utilisons pour les simulæions des textures de laminage 4 rystèmes

de glissement: les glissements prismatique, basal, pyramrdal d et pyramidal d*d.Le

tableau ci-dessous donne une liste de ces systèmes avec le nombre de systèmes pour

chaque famille.

Table vl-l: Systèmes de glissement utilisés dans cette étude.

Système plan direction Nombre de systèmes
par famille

Basal t000u (rzro) 3

hismatique {roTo} (rzro) 3

Pyramidal ô {roT t} (rzro) 6

Pyramidal ô + A {roTt} (rr7;ll T2

ii- le maclage

Les systèmes de maclage uûlises sont les_ maclages en tension

{roTz}(Tgn) et {r rZi}f f z6\ *le mactage en compression {1 fiz}(TTzr). u tarte

suivante donne une liste de ces systèmes de maclage'

Table vI-2: Systèmes de maclage utilisés dans cette étude.

Nature du maclage

(Tot t)
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c/ les cissions critiques

En général, les diftrents auteurs sont d'accord sur la nature des mécanismes de

déformation principaux dans les alliages hexagonaur, à savoir le glissement prismatique ou

le glissement basal. Toutefois les avis divergent souvent quant à la nature des mécanismes

secondaires.

Dans notre cas nous avons cornme système le plus facile le glissement prismatique ce qui

est maintenant bien établi dans le cas du titane. Dans les simulationq nous utilisons des

rapports de cissions critiques par rapport à ce système avec un rapport égal à 1 pour ce

demier.

Une première simulation peut ête réalisee Éwec une cission crititique de 1 pour

le système prismatique et des valeurs, pour les aufies systèmes, en accord avec les

observations en microscopie électronique à fiansmission G!mD. En effet, une analyse

statistique des dislocations observées nous amène à affecter à chaque système de

déformation un rapport de cission critique donné. Toutefois, vu le temps nécessaire à la

détermination d'une dislocation, ces analyses statistiques ne sont possibles que moyennant

un temps excessivement long. De plus la détermination de ces dislocations n'est possible,

dans le cas des alliages de titane, que pour des taux de déformations inferieurs à 10%.

Des résultats ont été proposes par Mellab (93) dans la cas de I'alliage de tita\

T35. Les jeux de rapports des cissions critiques donnés par ce dernier ont eté défïnies afin

de comparer les textures finales simulees aux textures finales expérimentales. Ces

simulations n'ont pas pris en compte les actMtés des différents systèmes de déformdion

mis en jeu et elles ont utilisé des textures initiales isofropes.

Fundenberger Qa) alui, essayé de modéliser les courbes limites d'ecoulement

plastique et les courbes limites de formage. Ceci I'a amené à définir des rapports de

cissions critiques qu'il a adapté pour obtenir des courbes theoriques proches des courbes

expérimentales. Sans analyser les fractions volumiques maclées, les rapports des cissions

critiques proposés par cet auteur correspondent assez bien à ce que l'on pourrait en attendre

compte tenu des mesures en MET car il s'agit du début de ladéformation plastique.

Nofie approche consiste à affiner ces simulations de maniere à avoir non

seulement une bonne concordance de l'évolution de texture mais également trne évolution

correcte de I'activité des mécanismes de déformation utilisés.
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Toutefois, dans le cas des systèmes de maclage, la connaissance de I'activité ne donne pas

de renseignement précis quant à la déformation effective par ce mode de déformation car

les rapports de cisaillements induits par maclage peuvent aller de I à 6 en fonction du tlpe

de macles. Nous produisons donc la fraction volumique rnaclée, au cours de la déformation

simulée, qui est également comparee anx valeurs obtenues expérimentalement pour cette

fraction volumique en microscopie optique. Ces premiers résultats analysés, on peut alors

changer le jeu des cissions critiques précedent de manière à:

* améliorer la concordance des textures sur les quatre figures de pôles

classiques et I'ODF

* améliorer la concordance des fractions volumiques maclées,

+ produire une activité prépondérante du système prismatique et

vraisemblable des systèmes secondaires.

Dans le cas du modèle de Taylor de la déformation plastique il edste, comme

nous I'avons signalé plus hau! deux versions. Nous avons remarqué que la version

totalement imposee @TI ou "F'ull consûaints") ne permet pas en général de satisfaire ces

conditions. Les résultats des auteurs s'intéressant aux modélisations ont avancé des

conclusions dans ce sens (95,93,94). II est par ailleurs reconnu qubn durcissement

anisofiope peut affecter les systèmes de déformæions Éul cours de la déformation. En

particulier, I'activité des systèmes de maclage tend à diminuer rapidement avec le laminage

et même disparaîte pour des déformations importanæs (43r9Q. En plus, Iévolution de la

morphologie, contrôlee par microscopie optique, des grains ne justifie pas I'utilisæion de la

version DTI seule (97rg4rgt). Nous procedons ainsi à des déformations par étapes pour

prendre en compte ces facteurs supplémentaires de façon à reproduire des textures proches

des textures réelles.

De plus nos modélisations se feront pour des disributions d'orientations initiales

correspondant aux texfttres initiales expérimentales.

l i^

I
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4- Simutation des textures de laminage à froid

a/ I'alliage T40

Comme nous I'avons signalé précédemmen! la texture de I'alliage T40 est

pratiquement déterminée dès la fin du larninage à chaud. Cependant le laminage industriel

est enfiecoupé de taitements thermiques de recristallisation à intervalles réguliers. Ces

cycles, nécessités par la fabricæion des tôles demandees, ne colrespondent pas à ce que

nous recherchons pour la modélisation de l'évolution de texture en laminage à froid. Aussi

avons-nous procédé à des laminages à froid d'échantillons d'alliage T40 avec des taux de

réduction de 5, l'0, 20,50 et\U/o. Les échantillons déformes à 5 et l0o^ nous ont servi à

étgdier par microscopie électronique les modes de déformation. Les aufies echantillons

nous ont permis de suiwe l'évolution de texture en laminage à froid jusqu'à 80% de

réduction.

Deux simulations diftrentes aboutissent à des textures satisfaisantes. I-a

première en utilisant les glissements prismafique, pyrarrudal (a) et pyramrdal (c+a) et les

maclages t10.2) et {11.2}; et la deuxième en utilisarrt la glissement basal à la place du

glissementpyramidal (a). --

Si on considère le premier type d'analyse, deux reproches peuvent ête faits :

l- la fractron volumique maclee dépasse largement celle observée par microscopie

oPtique.

Z- l,activité du système prismæique est toujours plus faible que celle du

pyramidal (a) ce qui est en désaccord avec les observations.

Dans |e second cas, en utilisant le glissement basal, la fraction volumique maclee est

beaucoup plus proche de celle observée réellemen! et lactivité du prismæique reste la plus

importante. Nous avons donc retenu cette deuxième simulation'

Pour les activités des autres systèmes de déformation (voir fig' VI-8), nous remarquons gne

diminution importante de I'acuvité du glissement pyramidal d + â dès la fin des 20 premiers

pour-cent de réduction etune augmentation de celle du glissement basal'
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En effet, pour Ie glissement pyramidal ô + â ce résultat est en accord avec celui obtenu

suite à l,étude de lévolution des orientations individuelles (chapine v). En effet, nous

avons monfié que les grains dont les a(es c sont proches de DN se déforment surtout par

glissement. Le seul glissement facile dans ce cas étant le glissement pyramidal ô + â' celui-

ci dernait ête prus actif a' début de ra déformation car a' départ on a plus d'orientations

proches de DN. Au fur et à mesure de la déformation, le centre des figures de pôles (0002)

est ,,vidé,, et le glissement ô + â devrart être beaucoup moins activé'

En ce qui conceme le glissement basal, son activité augmente avec le laminage' ceci

semble normal car le glissement prismatique largement favorisé se touve gêné par

l,accumulation des containtes et des défauts avec le laminage' on assiste alors à

'apparition de glissement dévié sur les plans basal et pyramidal de type â qui offient les

mêmes directions de glissement que le glissement prismatique.

D,aufie par! nous avons également montré que le maclage {tfiZ} est nettement moins

actif que le maclag" {f OTZ}. Ce résultat a également éæ pris en compte par cette

modélisation. Nous pouvons également observer les deux ODF mesuree et simulée de

I'alliage T40, nous remalquons qu'elles sont pratiquement identiques vis-à-vis des

maximums et même pour des niveaux intermédiaires ou faibles (fig' vI-6)'
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Table VI-3: Données de la simulation pour I'alliage T40 (en utilisant le glissement

pyramidal (a)).

Etape de la simulation 1 2 3

Réduction 0 ---'--->20Yo 20'--"-> 50Yo 50 -----> 80%

Version Taylor DTI DPI DPI

Système Rapports des cissions critiques

Fyramidal (a) 10.5 2.5

IPrismatique I I

Pyramidal (c+r) t4 5 6

Maclage en tension 6.5 5 .5 7

Maclage en comPression 1  1 .5 6.5 8

Table vr_4: Données de la simulation pour I'alliage T40 (en utilisant le glissement

basal).

Etape de la simulation 1 2 3

Réduction 0 ---'->20Yo Z0 -----> 50Vo 50 ------> 80%

Version Taylor DTI DPI DPI

Svstème Rapports des cissions ct tiques

basal 6 5 5

Prismatique I I I

Fyramidal (c+a) 9 l0 T2

Maclage en tension I 9 l 3

Maclage en compression 10 9 l5
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Figure yr-2zFigures de pôres (0002) et (10.0) et roDF expérimentales de I'alliage T40

non recuit apoès laminage à chaud

Texture expérimentale utilisée comme texture initiale pour la modélisation.
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Figure vI-3: Figures de pôles (00Û2) et (10.0) et ltoDF simulées de t'alliage T40

après rétluction de2ÙoÂ en laminage
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Figure vI-4: Figures de pôles (0002) et (10.0) et IODF simulées de I'alliage T40

apres réduction de 507o en laminage
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Figure vI-5: Figures de pôles (0002) et (10.0) et I'ODF simulées de I'alliage T40

après réduction de 807o en laminage'
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Figure VI-6: Co-p"*ison des oDF expérimentale et simulee de I'alliage T40 apres

réduction de 80% en laminage'
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Figure vI-7: Evolution de la fraction volumique maclée dans ltalliage T40 au cours

de la simulation.
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Figure vI-8: Activité des modes de déformation durant la simulation pour T40'



b/ I'alliage T60

Uévolution de la texhre de laminage à froid de cet altiage est identique à celle

de l,alliage T40. Toutefois des cycles de laminage-recuit induisent une évolution de texture

diftrente pour ces deux alliages. A tife de vérification nous nous sommes proposes de

reproduire l'évolution de texture, pendant ['étape du laminage à froid correspondant à un

état initial T60 R Zmm (fry. vI-9) et un état final T60 NR lmm (fig' VI-10), avec les

mêmes rapports de cissions critiques que dans le cas du T40' cette texture initiale est

différente de ce[e utilisée pour I'alliage T40 qui était une texture de laminage à chaud. ['a

réduction dans ce cas a été de 5t/o. Nous avons donc utilisé les mêmes données que pour

l,arliage Tzr0 en se limitant bien entendu a'x deux premières étapes de 0 à 2oo/o et de 20 à

50//o. Lafractron volumique maclee dans ce cas a éte d'environ l3oÂ ce qui correspond

bien à celre effectrvement observée. cette fraction volumique est plus faible que celle

observée dans le cas du T40 à cause des textures initiales. En effet la texhrre de

l'échantillon T60 R 2mm ne présente pratiquement pas d'æ<es c dans le sens DT comme

Cest le cas de la texture de laminage à chaud de I'alliage T40'

Nous rappelons ci-après (table vI-5) les données de cette simulation'

li

I '

I
i
:

Tab|eVI-S:Donnéesde|asimulationpourl 'a|l iageT60

Etape de la simulation

Version TaYlor

Rapports des cissions critiques

Pyramidal (c+a)
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Figure vI-10: Texture expérimentale finale (T60 NR lmm) pour I'alliage T60

et texture simulée.
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Table vI{: Données de la simulation pour I'alliage Ti6Al.

Etape de la simulation

Rapports des cissions critiques

Pyramidal (a)

Pyramidal (c+a)
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c/ I'alliage Ti6Al

Dans le cas de cet alliage, nous ne possédons comme état de départ que des

échantillons recristallisés. les axes c sont perpendiculaires ag plan de la tôle avec une

dispersion de l'ordre de 25" environ. D'après Thornburg (99), les seuls types de macles

possibles dans le cas d'alliages titane-aluminium sont {10'2}, {11'2} et {l l'l}' Ce même

auteur a étudié f influence de I'alurninium sur I'appantion du maclage' Il note que pour des

nuances à fort taux d'aluminium le maclage disparaît. Dans le cas présent I'alliage Ti6Al se

macle en laminage à æmpérature ambiante. Toutefois la fraction volumique maclée,

d,environ l2oÂ en laminage, est largement inferieure à celle observée dans le cas de

l,alliage T40. Ceci est sirement dû à I'affrnement du grain par I'ajout d'alumrnium et à la

texture initiale après recristallisation, l'énergie de faute d'empilement pourrait également

être la raison de cette fraction volumique maclee plus faible'

Vue la texture initiale nous pensons que le maclage de type {ll2} serait, du

moins a' début de ra déformation" prédominan! avec une participation éventuelle du

maclage {11.1}. Des simulations ont éte produiæs avec le seul maclage {ll'l} mais il

nous est apparu rapidement que les résultats n'étaient puls convenables' T 'intervention de ce

maclage seul serait donc impossible. par ailleurs, des observations micrographiques

monfent des macles lenticulaires ce qui conespond en général à des macles de type

{r0.2}.

La texture iniûate est une texture centrale (fig. vI-11). Nous avons montré par

l,évolution des orientations indMduelles que cette texture est favorable à une activité du

glissement pyramrdal (c+a) Dans la première étape de 0 à 20oÂ de réduction, une activité

légèrement prédominante du glissement pyramidal (c+a), vue la texture initiale' fait

apparaîte des pôles sens long sur la figure de pôles (0002) Sans I'intervention du maclage

t10.2) ces pôles ne peuvent pas disparaîfe' Arnsi nous avons utilisé les données

répertoriées dans la table VI-6'

L,évolution de texture de I'alliage Ti6Al est représentée à la figure VI-l1'

L,évolution des activités des modes de déformation, figure V[-14, n'est pas tès

différente de celle de l,alliage T40, on remæque toutefois une activité non négligeable du

glissemart pyramidal (a) qui augmente avec le laminage' La diminution de I'activité du

glissement pyramidal (qra) s'explique égalemen! conlme pour l'alliage T40' par le fait que

le cenfie de la figure de pôles (0002) est vidé avec la déformation.
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Figure de Pôles (0002)

Etat initiat recristallisé

Figure de Pôles (00Û2)

Etat linal laminé à froid (5O% de réduction)

FigureVI-11:Evolutiondetexturedel'atliageTi6Al

état initial recristallisé'

état final après réduction de 50% en laminage'
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Figure VI-12: Simulation de texture de I'alliage Ti6Al

état initial recristallisé,
état final après réduction de 50%o en laminage.
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Figure VI-13: Evolution de la fraction volumique maclée au cours des simulations

pour lalliage Ti6Al.
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Figure vI-14: Activités des modes de déformation de I'alliage Ti6Al au cours des

simulations.
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d/ I'alliage TA6V

La texture initiale utilisée dans ce cas colrespond à celle de l'état recuit après

laminage à chaud. La modélisation est faite en deux éJapes et les modes de déformæion

utilisés sont les glissements basal, prismæique, pyramidal (") et (c+a) et le maclage en

tension { 10.2}. Les données sont résumées dans la table VI-7.

La texture de laminage à chaud de I'alliage TA6V correspond à une composante dans la

direction transrerse (DT) sw la figure de pôles (0002) et deux composantes sur la figure de

pôles (10.0) dans le plan DN-DL dans DL et à 60" de DL. La composante dans DL

présente une plus grande dispersion.

Le laminage à tempérahrre ambiante fait apparaîte une composante enfie 20 et25" dans le

plan DN-DL sur la figure de pôles (0002). La composante initiale héritée du laminage à

chagd diminue mais ne disparaît pas complètement mêrne après des réductions de 8004.

Toute fois un cycle de plusieurs laminage-recristallisation successifs permet de farre

di sparaître cette comPosante.

pour cet alliage nous avons travaillé également sur deux types d'échantillons, d'abord sur

les échantillons foumis par Cézus et ensuite sur ceux laminés au laboratoire avec cornme

texture initiale celle des échantillons laminés à chaud et recuits à720"11heure.

On note par ailleurs la même évolution de I'activité des glissements prismatique, basal et

pyramidal (qFa) Quant au glissement pyramidal (a), son activité reste nulle mêrne pour des

rapports de GRSS du m&ne ordre que celles du glissement basal. Nous avons également

limite la fraction volumique maclee durant les simulations à moins de 2Yo valeur qui nous

semble correcte vues les observations micrographiques.

A6VTable VI-7: Données de la simulAtion I' 'l

Etane de la simulation I 2

Réduction 0 -------> 20Yo 20 ------> 50Yo

Version TaYlor DTI DPI

Svstème Rapports des cissions critiques

basal ) J

Prismatique 1 I

Pvramidal (c+a) 7 7

Maclage en tension 9 9
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Figure vI-15: Figures de pôles (00Û2) et (10.0) et I'ODF expérimentales de I'alliage

TA6V après laminage à chaud et recuit'

Texture expérimentate utilisée comme texture initiale pour la modélisation'
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Figure vI-16: Figures de pôles expérimentales de I'alliage TA6V apràs réduction de

507o en laminage'
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Figure vI-17: Figures de pôles (0002) et (10.0) simulées de I'alliage TA6V après

2Ùo/o deréduction.
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Figure vI-18: Figures de pôles (0002) et (10.0) et IODF simulées de I'alliage TA6V

après 50% de réduction en laminage'
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Figure vI-20: Evolution de la fraction volumique maclée dans lalliage TA6V au

counl de la simulation'
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5) Comparaison avec les résultats d'autres modèles

Ilexistepeudemodélisationsdestexturesdelaminageàfroiddesall iagesdetitane

dans la littérature. A nofie connaissance, seulement tois auteurs se sont intéressés à de

telles modélisations.

Thomburg et coll. (100,101) ont éte les pruniers à déterminer les évolutions de

texture pour diftrents ailiages de titane. En utilisant'n modèle de déformation mærimale,

ils ont pu prédire les composantes stables des textures de laminage' Les résultats de ce

modèle ont conduit à des schémas de rotations associés zux figures de pôles (0002) et

(10.0) pendant ta déformation. ce modèle a prédit une zone de rotation nulle par

glissement pour des grains dont les ttxes c se touvent à25" dans la direction ù.anwerse' La

texture basale nJa pu ête prédiæ avec cette approche. Thomburg présente seulement les

figures de pôres (0002) Toutefois ses résurtats sont intéressants car ses modélisations ont

été les premières à prendre en compte le maclage'

Wierzbarrowskr (1{n) autilisé, de son côté, le modèle de Sachs et présente aussi seulement

les figures de Pôles (0002)

Plusrécemmen!Tomé(90)autiliséunmodèleselÊconsistentavecdeuxmanièresde

prendre en compte le maclage (cf. M-2_c-iii). Nous allons discuter ces modères et reurs

applications.Entbnctiondesdifférentesvaleursdesrapportsdescissionscritiques,Tomé

définit prusieurs domaines. Dans un domaine donné, r'évorution des text'res est identique

et varie d\rn domaine àun autre. L'existence de ces domaines est confirmée par le fait que

mêmeenfarsarrtvarierlesrapportsdecissioncrit iquedanscesdomainesl'évolutionde

texture ne change pas (103). Cependan! pour les alliages de Ti et Zn tous les domaines qui

sont possibres n,existent pas dans ra réatiæ. En particulier le grissement prismatique est

toujours présen! il n! a pas plus de glissement dévié, et le maclage {11 '2} et le glissement

pyramidal (qra) sont en compétition. comme le maclage tl0'2) est toujours activé en

début de déformation, les domaines, numérotés 4, 5, 7 er' g dans le travail de Tomé' sont

possibles'CesdomainesontetédéfinisparToméetcorrespondentà:

domaine 4 : pyramidal (qFa) et le maclage en tension {10'2} (noté "th^/')'

domaine 5 :

domaine 7 :

domaine 9 :

pyramidal(c+a),lemaclage{10'2}etlemaclageencompression{11.2}
(noté "ctw"),

glissement seul,

pyramidal (a), maclage et pyrarnidal (c+a)'
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C,est pourquoi tous les exemples donnés, hors de ces domaines' c'est à dire presque tous

exceptés les deux demiers sont assez inéalistes' Tomé donne un exemple dans la figure 6

oùilprendseulementleglissementprismatiqueetlesdeuxmaclagesttwetctw.Sidansce

cas on suit les actrvités des systèmes on peut noter que entre 60 et 80 o^ du cisaillement

totar dewait êre accommodé par maclage. La fraction vorumique macree dans ce cas

seraig à20%de déformatiorq largement supérieure à 100 o/o. ceciest en contradiction avec

nos résultats et ceux d'auffes auteurs que ce soit au niveau expénmental ou théorique'

La même reproche peut êfie faite aux résultats présentés à ra référence (104), où les auteurs

gardent le même domaine avec ra combinaison des rapports de cissions critique zuivante :

prismatique (a) : 0.8

thv {10.2} : I

ctur {11.2} :  I

et ceci pour trois alliages Zy4, Zy|et ZrNb' Pour tous ces alliages' la fraction volumique

macléenedépassepas20oÂ(105).Cecicorrespondàuneact iv i térelat ivedumaclage

relativement négligeable. En outre ces alliages ne présentent pas les mêmes mécanismes de

déformaûon (106) et en particulier' comme I'ont souligné les auteurs eux-mêmes' le

glissement pyramidal (ql-a) peut êfie observé'

Le pôle central (æres c dans DN) conespond, dans les alliages Ti et Zt' à une texture de

recristallisation et non à une texture de lamin æe àfroid' De plus cela correspond à une

texture de Type Itr (æ<es c dans le pran DL-D|{) qui se déveroppe quand le grissement est

le mode de déformation principal (105). Il nest donc pas justifié d'expriquer la présence du

pôle central de cette manière et de favoriser le schéma vFT ptus que le schéma PTR'

Finalement, pour les deux demiers exemples donnes par Tomé (90) (fig 6 et 7 rer'

90)quisontcettefois-c iconsidérésdansdesdomainespossibles, lesf iguresdepôles

(0002)donnéescornmeexemplessontsimi la i resàcel lesd'al l iageslaminésàfroid

présentarrtunefaiblefiactionvolumiquemaclee(commeleTA6V).Cesfiguresdepôles

présentent des pôles inclinés dans le ptan DL-DN' Toutefois le choix des rapports de

cissions critrques nest pas optimal car l'activité du glissement pyramidal est prédominante'

En ouffe, comme l,auteur utilise une texhrre inifiale isofiope, il est nécessaire d'utiliser le

maclage pour supprimer les æ<es c de la direction DL' Par confie quand on utilise des

textures initiares reeiles comme celres du laminage à chaud par exempre, moins de maclage

t10.2) est alors nécessaire'
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I
Sur la base de ces résultats Tomé conclut que le modèle de Taylor dans ses deux

versions DTI et DPI, nest pas adapté dans le cas de ces alliages. Nous avons fait des essais

avec les mêmes donnes de I'autew pour ces deux demiers exemples et nous avons trouvé

les mêmes figures de pôles que celles présentees par I'auteur (fig- VI'22)' Ceci est en

contradiction avec la conclusion de Tomé selon laquelle il est absolument nécessaire

d'utiliser un modèle self consistent.
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Figure Yl-2}zcomparaison de nos résultats et de ceux donnés par Tomé (90)'
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6) Conclusion

Les figures de pôles pour des alliages de titane laminés à froid présentent deux

composantes avec des a<es c enfie 20 et 4O" de DN dans le plan DN-DT ou des æres c à

2Oo deDN dans le plan DN-DL; on peut également avoir ces deux types de text're à la

fois. Dans le premier cas les directions <10.0> sont parallèle à DL, pour les derx autres cas

ces directions sont distribuées perpendiculairement à DN'

Nous avons modélise ces textgres de laminæe à froid en utilisant le modèle de

Taylor avec ses deux versions (DTI et DPI). Nous prenons en compte le maclage en

utilisant la methode de Monté carlo (MC) pour ces simurations nous utilisons des textures

iniûales expérimentales de laminage à chzud (t40 et TA69 ou de recristallisation (160 et

T'i6Al).Noussuivonségalementdeprèslesactivitésdesdiftrentssystèmesarcoursdes

simulations en prenant en compte d'une par! l'évolution de la morphologie des gains et

d,autre parr.,rafraction volumique macree réeile et ceile générée par re modèle. Les textures

ainsi modélisées sont fiès proches de celles effectivement observées'

Surlabasedecesexemplestraités,i lapparaîtquelemodèledeTaylordeladéformation

plastique et la méthode MC sont bien adapæs'

Nosrésultatsontétecomparesàceuxdelalittérature.Danslescassimilairesnous

obtenons, quand les rapports des cissions critiques sont les mêmes' des résultats

comparables quelque soit re modèle utilisé si les textures simurées correspondent à des cas

réels. La comparaison entre les diftrents modèles ne peut se faire que dans des cas de

textures réelles.

Nousavonséga lementsu iv i l ,évo lu t iondesac t iv i tésdesd i f t ren tsmodesde

déformation. on a ainsi noté dans la majorite des cas la prédominace du glissement

prismatique. une activite importante du glissement pyramidal (cra) est expliquee par

Iexistence de pôres sensibrement parallètes à DN. cette activité diminue de manière

importarrtecarlecenfiedesfiguresdepôles(0002)estrapidementvidéaveclelaminage.

on assiste alors à une augmentation du glissement prismatique mais dans une plus grande

proportion à celle du glissement dévié que ce soit sur le plan basal ou sur le plan

pyramidal.
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CONCLUSION GENERALE

Dans le cadre de ce favail nous avons essayé de modéliser les textures de laminage

d,alliages de titane. Le but de ces simulations est de déterminer les mécanismes de

déformation pour les grandes déformations. Actuellement aucune technique expérimentale

ne permet d,avoir acces à ces modes de déformatior! res modèles de déformation plastique

sont une altemative intéressante pour rdentifier ces mécanismes et quantifier leurs activites'

La modétisation des textures nécessite une bonne connaissance de l'évolution de la

microstnrcture en particulier ce[e de la morphorogie des grains et de la fraction volumique

maclée. Ces degx paramètres sont très importants' Le premier permet de voir à quel

moment de la déformafion il faut passer de la version déformation totalement imposée

@'rr) du modèle de Taylor à celle de la déformation partiellement imposee (DPI) La

simulation de texture avec la seule version DTI ne permet pas de prendre en compte

l,évolution de la morphologie des grains et par là même donne des résultats non

satisfaisants. Le deuxième paramètre permet de confiôler la fraction volumique maclee

donnee par le modèle car le jeu de cissions critiques pour une bonne modélisation n'est pas

unique, le cas du T40 en est un exernple et une fraction volumique maclee définie

correctement permet de tancher. Il semble, par ailleurs, que le glissement basal soit plus

approprié que le glissement pyramidal d pour la simulation des textures de laminage de cet

alliage.

Nous avons également impose une activité prépondérante du système prismatique' fait

confirmé par toutes les analyses expérimentales'

Les diftrents alliages de titane étudiés présentent des fractions volumiques maclées

diftrentes. Après une réduction de 50oÂ en laminage à froid, r'arliage T40 présente une

fraction volumique maclee de3ooÂenviron, l'alliage T60 en présente l8ol0, I'alliage Ti6Al

l2oÂ ùors que l'alliage TA6V ne présente qu'un mar<imum de 30Â comme fiaction

volumique maclee dans res mêmes conditions. Dans le cas de ce demier alliage une faible

taille des grains (moins de 10 pm.) et des difficultés de preparæion metallographique ne

permettent pas de quantifier de façon precise cette fraction volumique maclée'
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Dans les données de la simulation une connaissance précise des modes de

déformanon est également nécessate. Lamicroscopie électronique à fansmission permet

de connaître les types de dislocatrons. On note ainsi l'existence des dislocations de We a

et ê + â . On a donc affaire, en plus du glissement prismatique, probablement aux

glissements basal dont I'existence a éte prouvee par des mesures en MET et par diftrents

auteurs, pyramrdal d elpyrarnidal e * â. Ces diftrents systèmes ont éte tous utilisés dans

nos simulations.

L,existence des macles de tyires {roTz} et filu} a éæ ég.alement consratée. Par ailleurs,

la technique de mesure des orientations individuelles par EBSP sur des échantillons de T40

nous a permis d'avoir une idée de la nature de ces macles. On a ainsi note I'existence' en

plus des macles citées plus hau! du maclage de type {ff]f}' Ce type de macles n'a

toutefois éte mis en évidence que sur les essais de laminage dans le sens tavers pour

l'alliage T40.

La diftrence de concenffation en oxygàe enû.e les deux alliages T40 et T60 ne

semble pas avoir une influence fiès marquée zur l'évorution de texture du laminage à froid

de ces deux ailiages malgré une fraction vorumique macree environ deux fois plus faible

pour I'alliage T60.

Les simulations produites sont en bon accord avec les textures expérimentales' La

technique qui consiste à modéliser par étapes semble ête la plus appropriée pour les

simulations de grandes déformations. Les deux versions du modèle de Taylor doivent ête

utilisées l'une après l'autre et les cissions critiques doivent ête modifiées au fur et à mesure

de la déformaûon ce qui tend à monfier qu'il exisæ un écrouissage anisotope pour les

diftrents systèmes de déformation'

Parmi tous les alliages de titane, une grande majoriæ se déforme par maclage' La

manière de prendre en compte ce mode de déformation dans res modèles de déformation

plastique est encore fiès discutée. Le modèle de Taylor, moyennant une approximation qui

consiste à assimiler le maclage à du glissement multipte, permet de prendre en compte ce

mode de déformæion de façon simplifiée. Il reste toutefois une complication qui vient du

fait que le grain ne macle pas entièrement et il se pose le problème du pourcentage

volumique maclé dans le grain. Ce problème est naité, dans le cadre du modèle de Taylor'

par une approche statistrque : la méthode de Monæ carlo. Par ailleurs la méthode vFT'

pour la prise en compte du maclage, développée récemment paraît judicieuse et utilisée
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avec un modèle selÊconsistent donne également des résultats satisfaisants. Toutefois on ne

sait toujours pas si cette demière technique permet de reproduire, de façon aussi

satisfaisante que la méthode MC, l'évolution de la fraction volumique maclee avec la

déformation.

Nous avons également procédé à des mesures d'orientations indMduelles par la

technique EBSP qui nous ont permis la détermination et I'analyse du champ des rotations

global pour I'alliage T40. Ainsi, malgré le fait que ces mesures soient faites simplement en

surfàce, on note le développement de textures classiques; on peut affirmer que jusqu'à des

réductions de 20'Â ces textures sont celles effectivement observées en coe'r. Il serait

intéressant de développer de telles mesures pour des déformations plus importantes

moyerurant des traitements de restauration. On pourrait alors comparer le champ de

rotation expérimental ainsi mesuré avec ceux donnes par les modèles de plasticité en vue

de choisir le modèle le plus approprié'

Ces mesures d,orientations indMduelles sont également très insbrrctives dans le sens

où elres nous ont permis de déterminer la nature des macles effectivement présentes dans

nos alliages. Par ailleurs l'analyse, en microscopie optique, des fiaces des plans de

grissement après déformation pourrait donner lieu à une étude statistique partielle de ces

systèmes et des études dans cette direction devraient apporter une conffibution non

négligeable à la compréhension de l'évolution des modes de déformation avec la

déformation.

Ces débuts tès prometteurs du point de vue expérimental pourraient ête complétés

par une étude des taces des plans de glissement. connaissarrt la rotation indMduelle

effective de chaque grain, i[ est alors possible d'imaginer mieux quantifier les rapports de

cissions critiques réels.

xxxxlF
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