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|. Introduction I

Le comportement mécanique et I'évolution microstmate d'un métal lorsqu'il est soumis a
diverses sollicitations thermomécaniques est ungevaroblématique. Dans ce manuscrit, on
s'intéresse a un matériau en particulier: le tantdla des sollicitations particulieres: le fluottage
suivi d'un traitement thermique.

Plus précisément, on cherche a savoir dans queln&tallurgiqgue se trouve ce matériau
lorsqu'il a subi ces sollicitations. L'étude nédesdiverses caractérisations du matériau et impliq
de la modélisation. En effet, on cherche a compeendais aussi prédire le comportement
mécanique et thermique du matériau.

Dans un premier temps, on va chercher a savoir gaekétat se trouve le tantale a la suite
d'une étape de fluotournage. Ceci impligue de dbmnd'évolution de la métallurgie en
conségquence d'une sollicitation thermomécaniquar Repondre a cette problématique, on utilise
des essais meécaniques simples et bien maitrisést do tire un modele d'évolution
thermomeécanique introduit ensuite dans un codeim@laion de mise en forme utilisant la
méthode des éléments finis.

bY

Dans un deuxieme temps, on doit identifier I'évolutdu tantale soumis a un traitement
thermique. Une fois de plus, on caractérise I'éumtudu matériau dont on connait bien I'état ihitia
en fonction des traitements thermiques utilisésteGmractérisation alimente un modeéle d'évolution
de la microstructure du tantale au cours d'unetmagént thermique.

Enfin, on connecte les deux sollicitations, cegplique de pouvoir utiliser des variables d’état
communes. Plus exactement, les variables issuek deodélisation du fluotournage doivent
pouvoir alimenter le modele d'évolution de la m&trocture en traitement thermique. Les deux
variables considérées dans ce travail ont étélla tke grain et la densité de dislocations tothke.
lien entre mise en forme et évolution de microdtiee lors du traitement thermique s’est
essentiellement fait a travers la seule variablesii® de dislocations. Cette variable présente
l'avantage de représenter I'énergie stockée paatériau. Ainsi, I'étape de fluotournage charge le
tantale en énergie d'origine mécanique, puis Btaptraitement thermique décharge le matériau de
son énergie au cours des mécanismes de restausati@nrecristallisation. Nous développons donc
des modeles de comportement mécanique et therraigtanction de la densité de déformation.

Le fluotournage est modélisé au moyen du code Fatitisant la méthode des éléments finis.
Ce code permet de réaliser une modélisation thednanique du procédé de fluotournage. On

présente aussi des travaux de fluotournage dontrdssltats sont confrontés a ceux de la
modélisation.

Le fluotournage est un procédé qui déforme tréalémaent le matériau, générant d'importants
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ilntroduction

gradients de vitesse de déformation et de contrai ce fait, la modélisation par éléments finis
doit étre faite sur un maillage fin localement.utlbse déplacant, ce maillage fin doit se déplacer
également par rapport a la matiere. La méthode AUE I'on présente permet de régulariser le
maillage, c'est a dire, en conservant la conneétoes noeuds, on les déplace de sorte a maiatenir
chaque pas de temps, un maillage suffisammenténldcalement.

En préambule, on présente ci-dessous un étatrtieajade des travaux réalisés en modélisation
du fluotournage ainsi que de ceux portant sur l@mpmtement mécanique et métallurgique du
tantale. On termine ensuite par une présentatigriatude thése.

I.1. Les procédés de mise en forme incrémentaux

1.1.1. Le fluotournage

On définit le fluotournage [VER83] comme un procgaé lequel on met en forme des pieces a
symétrie de révolution sans production de copeaoxs de la mise en forme, les pieces sont
solidaires d’'un mandrin en rotation. Une force poalte est appliquée sur le flan de la piece qui,
déeformée plastiguement, épouse in fine les fornuesandrin. Les ébauches sont des toles ou des
pieces préformées également axisymétriques. Lactiédude I'épaisseur de la piece est ce qui
caractérise le fluotournage par rapport au proaéepoussage ou la encore il s’agit de faire
adopter a une piece en rotation, la forme d’un margbus I'action d’'un outil avancant le long de
I'axe de rotation. [KAL82]

Il existe deux types de fluotournage différencias lp forme finale de la piéce: le fluotournage
conique et le fluotournage cylindrique ou la forfimale de la piéce est respectivement conique et
cylindrique. Les différences ne se limitent pagla,cles mécanismes de déformation sont différents
et par conséquence obéissent a des lois différentes

Le caractere empirique du savoir faire lié a cecgdé a fait de celui-ci un art plus qu’une
science, ou I'expérience de I'opérateur a longteétpse seul garant de réeussite.[PAC76]

En effet, la géométrie de l'outil, la nature dddece appliquée, la nature du mouvement relatif
de l'outil par rapport a la piéce et de la piecena@port au mandrin sont autant de parametres qui
vont gouverner la qualité et I'aboutissement awdpitodésiré. Ce niveau d’incertitude constitue
I'inconvénient principal de ce mode de mise en ®ret rend difficile sa mise au point. Mais les
avantages ne manquent pas. La réduction du cai# ket quantité de matiere utilisée, I'application
de faibles charges par I'outil et la souplesseilsation pour des formes complexes distinguent le
fluotournage d’autres procédés de mise en forme.

Le début du 20e siecle a vu I'émergence du flustage dans lindustrie des produits
domestiques, telle que la fabrication des conteneugnagers. Puis au milieu du 20e siecle, la
puissance hydraulique et 'automatisme a générénoneelle ére du fluotournage ou la précision
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Introductioi

s’est améliorée et les dimensions des pieces seasorues, ou une plus grande complexité dans la
géomeétrie des pieces a é€té possible, ouvrant aimsi nouveau marché d’applications:
I'aéronautique, I'aérospatiale, et le nucléaireanunent.

Les études réalisées jusqu’ici montrent deux tyfmegpratique. Dans un cas, on va prédire par
des relations empirigues ou analytiques le compuwig d’'un matériau en fluotournage en
comparant les résultats que I'on en tire avec Eexpentation et, dans le deuxiéme cas plus récent,
on va évaluer le méme comportement numériquemewdliter les résultats expérimentalement.
Les recherches les plus poussées ont été faitebirdluence des conditions opératoires sur le
produit final.

Les études expérimentales se font généralementdevéaluminium, du plomb ou des aciers,
selon que I'objectif de la recherche a des appiinatdirectes ou des fins cognitives.

1.1.2. Repoussage, fluotournage conique, fluotougecylindrique

Les trois procédés sont tres différents en termésodlement de matiere, contraintes et
déformations et sont donc étudiés individuellem@apendant, les fluotours peuvent étre utilisés
dans les trois cas, si bien qu’il n’est pas rarérolever, dans la littérature, des études juxtamosga
méme comparant les trois procédés.

Wong et al. [WONO3] [WONO04] [WONO5] ont écrit ungrghése concernant les trois modes
précédemment cités a savoir, le repoussage, ltlumage conique et cylindrique. La figure 1 qui
suit illustre et classe les trois procédés en gueseén mettant en valeur leur principale différenc
c’est-a-dire la variation d’épaisseur. Elle estiengn repoussage, imposée par la géométrie (par la
loi sinus) en fluotournage conique et librementasge en fluotournage cylindrique.
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P

Standar

17 o bty

Figure 1: Procédés de repoussage et de fluotourfiRigiN94]

a)Le repoussage

On le définit comme un procédé ou le diamétre ébduche est réduit sans variation de
I'épaisseur. Une seule molette est utilisée d'ummipre générale sauf pour les métaux durs. Dans
ce dernier cas, on utilisera deux molettes enwiss-@our équilibrer les forces appliquées [VERS3].

De la déformation plastique a lieu sous la moldfte effet la molette génére des contraintes de
tension radiales et des contraintes de compredamgentielles. Les contraintes de tension ont
tendance a faire écouler le matériau dans la direde progression de la molette et amincissent la
piece, ce qui est compensé par un effet d’épagssasst di aux contraintes de compression (figure
2).
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(a)

w_/

Figure 2: Procédé de repoussage [RUN94]

b)Le fluotournage conique

shear
work  forming

piece roller

A Ik Ll Roller \

Fz = Axial force
Fr = Radial force
Ft = Tangential force

Figure 3: Fluotournage conique [LAI97]

Le fluotournage conique (figure 3) est né de liséition de la force hydraulique en repoussage.
En effet des forces plus importantes qu’'en repgessivent étre produites pour atteindre une
réduction significative de I'épaisseur du prodGiette variation d’épaisseur suit la loi sinus:

§ = $sin(a) (1)

Avec S1, I'épaisseur finale, SO I'épaisseur indtiadt o I'angle d’inclinaison de la piéce.
Autrement dit, I'épaisseur finale est prédétermipée I'épaisseur initiale de la préforme et par la
variation d’angle lors de la mise en forme [VERS83].

Le terme anglais désignant ce procédé, shear fgr(mise en forme par cisaillement), est tout a
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fait en accord avec le mécanisme de déformatiori’gneattribue a ce procédé, comme le montre la
figure 3.

Par conséquent, le procédé conserve la dimensiairamnférence de la préforme. Autrement
dit, sur un disque initial, un point de matiereuéita la distance r de lI'axe de symétrie du disque
restera a la méme distance lors et aprés fluotgerr@e point va se déplacer selon une génératrice
parallele a I'axe de symétrie de la piece au cduftuotournage.

L'angle o peut prendre des valeurs diverses le long derlargé&ice du produit fini.

Le chemin de la molette est déterminé de telleesquie I'espace entre la molette et le mandrin
vaut § = §sin(a). Si ce nest pas le cas, et si le fluotour le pErrta molette aura tendance a

prendre place a cette distance par rapport au nmaretr utilisant les élasticités respectives des
outils ou de la piece.

Si cela n'est pas possible, des défauts appardi@omiveau de la collerette de la piece non
encore travaillée par la molette (figure 4), cardentraintes engendrées par la mise en forme ne se
limiteront pas a la petite zone de travail, mar®sepropagées devant la molette :

* Si la molette est trop éloignée du mandrin par oapR la distance idéale, c'est-a-dire si

S > $sin(a) du mandrin, la collerette aura tendance a seqeesdller dans la direction radiale

et montrera des plis de flambement.

* Au contraire, si la molette est plus proche du miangiar rapport a la valeur idéale, c'est-a-dire si
S < $sin(a), alors la matiére se trouve en excés devant lattecdt la collerette aura tendance

a se plier vers l'extérieur, a former une clocleepghénomene est quelquefois nommeé belling en
anglais)

S¢> Spsina Sr< Spsina Sr=Sosina
FLANGE: WRINKLING BENDING STRAIGHT
Sy S5

\*srraosmi

g

Figure 4: Défauts en fluotournage conique [ARV83]
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c) Le fluotournage cylindrique

Dans ce procédé, le métal est idéalement dépldaéemrent le long du mandrin, alors que le
diamétre interne reste inchangé. On l'utilise pproduire des objets cylindriques. Les fluotours
cylindrigues emploient deux ou trois molettes, syiggéement réparties autour de I'axe de rotation
de la piece. Les ébauches sont généralement pré&srpar emboutissage ou forgeage. On produit
par cette technique des objets a symétrie axiafaifg dont le matériau a subi un écrouissage, a
partir d’outillages simples et peu colteux. L'édai@st ajustée sur un mandrin et une molette
approche le tube le long de I'axe de rotation dgiéce. L'épaisseur du tube est réduite et le
matériau est incité a s’écouler dans la directiiale. Nous verrons dans les sections suivantes que
I'écoulement dépend de la zone de contact entnmdkette et le tube, notamment des valeurs
respectives des dimensions circonférentielles ietesxde cette zone. Intuitivement, on prédit gue |
métal s’écoule préférentiellement la ou il n’y & pgantact avec la molette [VER83].

Roller
Forward Spinning
- <+— Feed Rate
Preform
Metal __| Workplece
Flow AN,

D Mandrel Tailstock

TN \<\\\ — Mot

Workpiece
Preform

Headstock - <4— Feed Rate

Backward Spinning Roller

Figure 5: Procédés de fluotournage direct et ineed/ONO03]

Deux méthodes de fluotournage peuvent étre empdpy@éeméthode directe ou inverse telle
gu’on peut le voir sur la figure 5.

Le fluotournage direct est adapté aux produits eatigy une grande précision, aux cylindres a
paroi fine, et aux cylindres supportant de grarmessions [CHA98].

Le fluotournage direct exige qu’'une extrémité dbetisoit fermée, puisque une contre-pointe
fixe cette extrémité solidaire du mandrin, laisdée le cylindre sur toute sa longueur. La matier
s’écoule majoritairement dans le sens de déplacedecia molette

Dans le cas contraire, si I'on travaille un tube@et, on peut employer le fluotournage inverse.
Dans ce cas, le tube est maintenu en butée canfexé co6té broche du mandrin. La piece finie
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ilntroduction

peut étre plus longue que le mandrin.

Le fluotournage inverse est également utilisé pesipréformes ne présentant pas une ductilité
suffisante pour le fluotournage direct. Les tauxd@tiuction peuvent étre supérieurs en fluotournage
inverse. Le déplacement de matiere a lieu dansne spposé au déplacement de molette.

1.1.3. Les variables de procédé en fluotournageimgtique

Le mandrin et les molettes sont les seules piéoesaent en contact direct avec le tube a
mettre en forme. Le mandrin doit avoir un diaméigal a celui de la paroi interne du tube Il est
comme la molette quasiment inusable [VER83].

Les efforts exercés sur chague molette sont tngerafants du matériau fluotourné et dépendent
de la réduction appliquée ainsi que des dimensiongibe et des molettes [VER83]. Ces efforts
sont supérieurs a ceux du repoussage et du fluagarconique.

a)Molette

Les fluotours sont généralement équipés d’uneisa molettes afin de minimiser la déflexion du
mandrin et équilibrer les charges. La molette estatation libre sur son axe. On la caractérise
généralement par 3 parametres : [MA93]

* Le diametre
* L'angle d’attaque : angle mesuré entre le flanadetblette et un plan colinéaire a son axe.

* Le rayon d’attaque : rayon de I'arc en contact daeguatiere lors du fluotournage

b)Avance, taux de réduction et fluotournabilité

* itesse d'avance

L'avance est définie par la distance parcourue thad#rection axiale par la molette par rapport
au mandrin, on I'exprime en mm/tour. D’'une manigémérale, pour des petites valeurs d’avance,
on observe une augmentation du diamétre interra iéce [JAHOQ].

Au contraire, si la valeur de I'avance est trop ami@nte, d’autres défauts apparaissent tels que
des irrégularités de diametre, une contractionigeétre ou un mauvais état de surface.

* Réduction
La réduction est définie parR(%)=[(e - 9/ g]x10C avec &, épaisseur initiale e€,
épaisseur finale. Kalpakcioglu [KAL64] a été lemrer a s’'intéresser au probleme de la réduction .

Une réduction importante d’'un matériau lors d’'umsse unique peut endommager le matériau en
avant de la molette selon la ductilité du matédansidéré. Dans le cas ou I'on procede a plusieurs
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passes, la ductilit¢ diminue du fait de I'écrouggsassu des passes précédentes. Les taux de
réduction tolérables par le matériau diminuent akee¢aux d’écrouissage, donc nécessitent en
théorie une diminution a chaque passe.

Jahazi et al. [JAHO0O] ont montré que la réductmrt tomme I'avance a une valeur minimale en
dessous de laquelle I'écoulement de matiere malgseinstabilités. Ceci est lié au fait que le taux
de réduction influence la forme et les dimensioaadzone de contact.

¢ Fluotournabilité

La fluotournabilité d’'un matériau se définit parteux de réduction maximal par passe qu’'un
matériau peut supporter sans former de plis debiéaya ni de ruptures [CHA98].

On définit deux types de fluotournabilité : la naEftuwotournabilité et la microfluotournabilité
qui sont appliquées si le critére de fissure espaetivement macroscopigue ou microscopique. La
microfluotournabilité est importante a considéreuples tubes subissant des attaques chimiques ou
amenes a étre utilisés en milieu corrosif.

c) Lubrification

Il existe en fluotournage deux zones opportunesladrification: la surface de contact entre le
mandrin et le tube et la zone de contact entrebe et la molette. Beaucoup d’études ont pris le
parti d’émettre I'hypothese qu’aucun frottementxiséait entre la molette et le tube et que le
glissement du tube sur le mandrin était négligea®épendant, une lubrification de ces deux zones
a montré des changements dans les comportemelatsrddiere.

Nawi et Mahdavian [NAW98] ont travaillé sur la lufization dans le procédé de fluotournage
de tubes. En 1998, I'équipe a publié des premienstats concernant l'influence de la lubrification
sur le procédé, notamment il a été observé queubafication avait des conséquences non
négligeables sur I'état de surface final du tuloe,lss forces de mise en forme, sur I'obtention de
I'épaisseur désirée, enfin, par voie de conséquencée bourrelet de matieére devant la molette.

1.1.4. Défauts rencontrés en fluotournage

Les défauts rencontrés en fluotournage coniqueykndeique sont de types et d'origines
différents.

Les deux principaux défauts rencontrés en fluotagencylindriqgue sont I'accumulation de
matiére devant la molette et les changements deetiias de la paroi interne du tube. lls sont tous
deux tributaires du choix du taux de réduction’avance [WEL68].

Enfin, il est possible d’observer une inconstanecelidmetre final interne de la piece quand bien
méme la génératrice dessinée par I'outil est régieeallele a I'axe de rotation de la piéce [XUE97]
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[XUE972].

a)Accumulation de matiere

On observe deux types d’accumulation, soit une amgation du diametre devant la molette par
la formation d’'un bombage, soit une augmentatiordidenétre compensée par un décollement de
I'ébauche par rapport au mandrin devant la molétte accumulation de matiére a tendance a
intensifier les contraintes résiduelles [WEL68].

Le phénoméne est d’autant plus important que be deuréduction et 'avance sont grands. On
peut résoudre le probléme en infligeant une indoraa la molette permettant donc un écoulement
du métal dans la direction opposée a la courseadmdlette sous la molette. Cependant cette
méthode peut laisser un état de surface inappropriépeut alors parer a cela en faisant varier le
rayon de nez de molette et en diminuant les avagtd@six de réduction.

b)Grossissement de diametre de la surface interm tube

L'analyse des champs de déformation ont permispiigxer un défaut important et souvent
observé qui consiste en une variation du diametegrie du tube.

Notamment, Xue et al. [XUE97] [XUE972] ont montr@rpdes simulations FEM que la
déformation plastique a lieu d’abord sur la surfageerne (figure 6), puis s'étend sur la surface
interne, enfin au cceur de la matiére. Le gradientié@formation observée dans I'épaisseur serait a
l'origine du grossissement de diametre.
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Figure 6: Expansion de la région de déformation sgilgue lors du fluotournage inverse
[XUE97]

Le gonflement de diametre dépend de l'avance dansa$ du fluotournage direct mais ne
montre pas de dépendance dans le cas du fluotanmeeyse.

Augmenter le taux de réduction ou I'avance ou méamgle d’attaque permet de diminuer le
grossissement de diametre mais induit une accuimmilde matiere importante devant la molette.
On réalise bien, d’apres I'énoncé des originepli@tions de ces défauts qu’il s’agit de trouver
un compromis tant en taux de réduction qu’en avgnagisque les tendances s’opposent pour ce qui
est de l'influence des variables de procéde.

c) Déviation de I'outil

D’une maniére générale, la réduction effective dimei lorsque la molette progresse du fait de
I'accumulation de matiere croissante au fur et aurede I'avance de la molette. Il existe donc un
régime transitoire, pendant lequel I'empilementrdatiere croit et I'outil dévie de sa position
radiale initiale. [WONO4]

Plus l'avance est petite plus la réduction effecggt proche de la réduction nominale. Ceci peut
étre dd au fait qu'a de grandes valeurs d’avaree)dtériau a plus tendance a s’échapper sous la
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molette, dans la direction opposée a l'avance die cerniere. La solution a ce défaut est la
compensation de la déviation de I'outil par I'apption d’une force croissante de la molette sur le
tube, sachant qu'une augmentation de la force gy implique une modification des champs de
contrainte et donc des zones de plasticité au nideda zone de contact.

I.1.5. Changements microstructuraux

Le fluotournage modifie profondément les proprigtaésnatériau. L'écrouissage dépend du taux
de réduction. On observe une augmentation de li¢eliélastique et de la résistance a la rupture.
Chen et al. ont été les précurseurs a analyserideostructure des tubes fluotournés. [CHEO2]
[CHEO022]

Les grains homogénes avant fluotournage s’allondens deux directions: la direction axiale et
la direction circonférentielle. Pour de grands taexréduction (de I'ordre de 80%), les grains se
déeforment pour obtenir au final de fines bandesfaars paralleles, qui suivent la direction de la
molette, c'est-a-dire qui suivent le chemin d’'ugéde dessinée autour du tube.

[.1.6.  Modélisation du fluotournage

La modélisation du fluotournage par éléments fiaiseté étudiée par Kemin [KEM972]
[KEM972], Xu [XUO01] et Hua [HUAO5]. Les résultatsgsentés par Kemin montrent la localisation
forte de la déformation a proximité de la zone dmtact avec les outils. Ces observations
permettent notamment de proposer une explicatiorerdains défauts rencontrés, tels que le
grossissement de diametre. Xu, d'une maniéere itrékise, utilise la simulation par éléments finis
pour étudier la distribution de la contrainte et ldevitesse de déformation sur la piece et en
particulier autour de la zone en contact avec ledettes. Enfin Hua présente un modele de
fluotournage qui prend en compte une cinématiqgés proche du procédé réel, c'est-a-dire,
I'entrainement de la molette par la rotation du dnan la rotation libre des molettes. Cette
modélisation précise a permis de représenter demant les efforts appliquée par les outils.

1.1.7. Conclusion

Le fluotournage cylindrique est un procédé uniquim ne peut apparenter au fluotournage
conique, et encore moins au repoussage, car lesnisétes de déformation en sont trés distincts.

Les études faites jusqu’ici ne présentent pas t/aes précises concernant I'évolution des
champs de contrainte et déformations au fur etsuneede la progression de la molette le long de la
piece. Wong et al. [WONO4] ont présenté le probleanesuggérant la déviation de l'outil par
rapport a I'axe de rotation de la piece et en neegua variation d’épaisseur de la collerette désxc
de matiere formée en avant de la molette.
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En ce qui concerne les géométries de molette, aue@nmalyse connue ne mentionne un
paramétrage du diametre de la molette par rappodiametre de la préforme. Or ce parametre
pourrait affecter les dimensions de la zone deamtrgntre le tube et la molette et par la méme,
I'écoulement de la matiere.

Tous les défauts rencontrés en fluotournage sometére en relation directe avec I'écoulement
de la matiere au niveau de la zone de contact,opnpra la déformation attendue. L'écoulement,
quant a lui, est le résultat d’'une geomeétrie deeziba contact et une répartition bien particuliees d
charges appliquées par la molette.

Cette analyse met en évidence l'interdépendanteuddes parametres de procédé et aussi des
propriétés du matériau. Le résultat est sensililaua les paramétres sans exception. Il en résulte
donc le besoin de pouvoir modéliser avec préci@rocédé de fluotournage cylindrique.

Enfin, les travaux de modélisation montrent qu'boene représentation de la cinématique des
outils et une adaptation du maillage a la fortalisation de la déformation sont importantes pour
modéliser le fluotournage précisément.

1.2. Comportement mécanique et métallurgique du tatale

[.2.1.  Comportement mécanique du tantale et modslmn

La modélisation du comportement mécanique du tamtaur le procédé de fluotournage exige
des lois qui permettent de prendre en compte lemnigmes particuliers de ce métal sur une large
gamme de déformation et vitesse de déformatiormPlas spécificités du tantale, on note une
ductilité importante aux faibles et grandes vitesse déformation, et d'une fagon plus étonnante,
une évolution décroissante de l'écrouissage avedtdase de déformation. On évoque selon la
vitesse de déformation et la température, une iboniton thermiquement activée (typiguement liée
au franchissement des barrieres de Peierls) etnaitige, liee a la mobilité des dislocations dans
des « amas » ([REG83] [BUY96] [NEM98]). La contrilmm thermiquement activée, commune aux
matériaux cubiques centrés (cc) en général a pouséguence une contrainte qui décroit
rapidement si la température augmente et qui augntenmaniere significative avec la vitesse de
déformation.

Buy [BUY96] réalise un modéle de comportement miépan sur la base du modele de
Klepaczko [KLE75] établie initialement pour les @t cubiques a faces centrés (cfc), qui permet
de prendre en compte le franchissement d'obstacles

» obstacles thermiquement activés, considérés auptefaitempératures et grandes vitesses de
déformation (franchissement des barrieres de Bgierl

» obstacles forts, indépendants des variations d@deature ou de vitesse (liés a la densité de
dislocations)
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Par ailleurs, Buy [BUY96] apporte des éléments missls a la compréhension de la diminution
de I'écrouissage avec la vitesse de déformatiorccdus de la déformation, le tantale va vers une
saturation de sa densité de dislocations qui astaiit plus basse que la vitesse de déformation est
grande. Il suggere alors que la multiplication distocations est peu dépendante de la température
ou de la vitesse de déformation . En revanchejilidation réciproque des dislocations est faaité
lorsque la vitesse de déformation augmente cas sth@t capables de parcourir des distances plus
grandes. En effet, I'hypothése avancée consisteeajde la vitesse des dislocations mobiles croit
de maniére importante avec la contrainte effectiiteles valeurs hautes de la contrainte effective
permettent également de remobiliser des dislocationmobiles. Buy met en évidence aussi des
effets d'histoire de chargement sur la base dadsade comparaison entre des essais de traction et
de compression.

Alors que Regazzoni [REGS83] et Buy [BUY96] évoquane augmentation de la restauration
dynamique avec la vitesse de déformation, les trade Rittel [RITO7], soutenus par des mesures
de températures, évoquent une dissipation comgkta puissance mécanique en chaleur dans le
cas d'essais dynamiques. Ces deux theses som faitt cohérentes. En effet, Buy montre que
I'écrouissage n'évolue plus a partir d'une certd@fermation et cela arrive d'autant plus rapidégmen
qgue la vitesse de déformation est élevée, ce guif@ que la multiplication et I'annihilation des
dislocations se compensent, et la densité de distrcn'évolue plus. L'énergie mécanique apportée
par la déformation n'est plus stockée et est difitentierement en chaleur.

Juanicotena [JUA98] propose d'utiliser une loi tbhgmue pour le comportement du tantale

adaptée aux tres grandes déformations (justﬂﬁzé_l) et sur une gamme de température étendue :
le modéle de Preston-Tonks-Wallace:

o =2ur (2)

p
Avect =7,-(7,-7,) exp(— fgg ] 3)
\ 4 eV (&Y
Oou 7, =maxj Y, (Vo= ¥a) erf(KTln?‘)j ,mir{ y(g—oj §{€—Oj J 4)

. . \P
Et 7, = max{s,O -(s-3) er(KﬂTln%j , §(§j } ()

Les coefficientsYo, Y-, S, So, K, V, 8 caractérisent le comportement du matériau dans le
domaine moyennement dynamique incluant les mécasisttihermiques et thermiquement activés.

Les coefficientsY;, Y. et B caractérisent le comportement du matériau aux graades
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vitesses de déformation.

Le module de cisaillement/ dépend de la température. Le coefficiéit est une variable
homogene a une vitesse et intrinséeque au matériau.

Ce modele dépendant de la déformation plastiqueladeitesse de déformation et de la
température, permet de restituer correctement Esamsmes athermiques, thermiquement activés
et les mécanismes de frottement visqueux présemtdes tres larges gammes mécanique et
thermique considérées. Il retranscrit bien les ddaeces de la contrainte a la température et a la
vitesse de déformation mais aussi la chute deoléssage pour une vitesse de déformation
croissante. Contrairement aux travaux de Buy, doéema ne s'intéresse pas aux effets d'histoire de
chargement du matériau, comme par exemple I'éwvolude la densité de dislocations en fonction
de la température ou la vitesse de déformation.

Un point important dans le comportement mécaniqueadtale est sans doute la dépendance de
sa réponse mécanique au type de chargement apqliBl96] [JUA98]). Modéliser cette
anisotropie est possible mais difficile a intégaans un modéle numeérique. Un travail de

7 sr

modélisation du comportement du tantale a étéseahr Fresnois [FREOQL]: c'est une modélisation
polycristalline visant a déterminer la texture iitdpar la déformation. Bien que limité aux faibles
vitesses de déformation, ce modele permet de uestles effets du trajet de chargement tres
marqués dans le cas du tantale en définissant umena critere de plasticité dépendant de la
texture des grains.

Pour résumer, le fluotournage exigeant une gammatelese de déformation large, les modéles
rhéologiques possibles se limitent aux modéles aig & de Preston-Tonks-Wallace déja validés
pour le comportement du tantale. L'utilisation dod@&e physique de Buy montre également
l'avantage de restituer les effets de mémoire daeideostructure par des lois physiques dépendantes
de la variable interne densité de dislocations. &#&intage est crucial dans I'objectif de coupler
I'histoire mécanique du matériau a son évolutiocrostructurale en traitement thermique

Le choix du modele rhéologique de Buy implique @yrart la réalisation d'essais mécaniques
spécifiques (pour sa calibration/validation), eaudte part, dans le cadre de la modélisation du
fluotournage, son implémentation dans un code beicaEM.

1.2.2. Localisation de la déformation a grande \st& de déformation, restauration et
recristallisation dynamique

L'application balistique du tantale a suscité utérét particulier pour I'étude mécanique du

p: . N . , . N . -1
tantale aux grandes déformations et aux trés gsanitiesses de déformation (a partir s ).
Méme si on ne situe pas le fluotournage parmi tesgués concernés par de telles gammes, ces
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études apportent cependant des éléments de compi@hsur I'évolution de la microstructure lors
de sa déformation.

D'une maniere générale, le tantale est tres duetilelonc sensible a la localisation de
déformation aux grandes déformations et vitesseslélermation. Par ailleurs, ces conditions
mécaniques sont logiquement et, sauf dispositifiqualer, accompagnées d'un échauffement tel
que l'on y associe les mécanismes de restauratiode erecristallisation dynamique. C'est
I'nétérogenéité de la déformation qui est a I'aedie la localisation de la déformation.

En général, c'est I'équilibre écrouissage/adoutieae thermique qui est a l'origine de
I'effondrement de la contrainte et donc de la isatibn. Cependant, le tantale, caractérisé par un
écrouissage saturé, ne répond pas a la méme mgkenrenko [NES97] suggére que la
localisation se situe pour ce matériau a I'éctabligrain et est causée dans le cas du tantalenpar u
adoucissement lié plus a la texture et a l'anipirale la déformation. L'adoucissement lié aux
orientations cristallographiques se fait de mani@&rogene dans le matériau et peut déclencher
l'apparition de bandes de cisaillement. Dans lesngy ou la déformation s'est localisée et la
température s'est élevée, Nesterenko et VecchioCME décrivent la formation d'une
fragmentation en petits sous-grains. A l'originecds sous-grains et cellules de dislocations trés
allongeés, ils évoquent la restauration dynamigiseorit montré que ces cellules ont entre elles une
désorientation qui croit au fur et a mesure qué¢aile des cellules diminuent. Nemat-Nasser
[NEM98] a montré en outre que ces cellules sonttdtd plus petites que la déformation est grande.
Le terme 'restauration dynamique' utilisé ici fesférence a de la restauration thermiquement
activée mais qui a lieu au cours de la déformatem,général a de tres grandes vitesses de
déeformation. Ce mécanisme appelé en langue andthisamic restoration' doit étre distingué du
mécanisme de restauration (annihilation des dislmts) qui s'oppose a I'écrouissage, qui a lieu
également lors de la déformation mais qui peutrdieai a froid ('dynamic recovery').

Les travaux de Nemat-Nasser permettent d'appoe®étEments importants sur l'identification
de la restauration dynamique en réalisant dess$sajours a grandes déformations et grandes
vitesses de déformation mais quasi-isothermes. dhtre alors que, par rapport aux essais
adiabatiques, la densité de dislocations génétdmascoup plus importante.

Pour résumer, les essais sur le tantale a treslegantesses de déformation ont la particularité
de générer une localisation de déformation qui dse principalement a des effets
cristallographiques. Les conditions mécaniques herniiques d'apparition de ces bandes de
localisation sont favorables a la restauration dynae générant une sous-structure de cellules de
dislocations. Avec l'augmentation de la déformatmes cellules deviennent de plus en plus petites
et désorientées. On parle alors de fragmentations@rs-grains qui, si I'échauffement est
suffisamment important et permet d'atteindre umeptgrature de recristallisation (a partir de 800
K), sont des sites favorables a la recristallisatitynamique. Dans toutes ces études, il ressort
cependant que ces mécanismes de fragmentaticar&son et recristallisation sont simultanés. Ce
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qui est important a retenir pour notre étude, ctpst l'initiation de la localisation lors de la
déeformation du tantale n'est pas forcément lieesaetdfets thermiques et, donc, que I'hétérogéenéité
de la déformation a I'échelle du grain est possilides vitesses plus faibles.

1.2.3. Microstructure de déformation et recristalation statique

La microstructure de la déformation a froid et & ddesses de déformation faibles a été le
centre d'intérét de nombreuses études [WEIO3] [MAATTMIATO7] [VAN79] [SAN99] [SANO1]
[SANO5] [BEC93]. Notamment on a cherché a savoir gielle maniere cette déformation
influencait la recristallisation qui a lieu lorsud' traitement thermique successif. Trois points
importants sont étudiés, l'uniformité de la taitles grains, I'nétérogénéité de la cinétique de
recristallisation, et, a une échelle plus macrogpag la compétition de celle-ci avec la restaorati
statique.

a)Mécanismes de formation des germes

L'uniformité de la taille des grains recristalliggs rapport a I'uniformité de la déformation a été
l'objet de travaux menés par Wei et Mathaudhu [VBEIMATO06] [MATO7]. Leurs travaux sur le
procédé de ECAE (Equal Channel Angular Extrusiap), consiste a déformer et écrouir un
matériau en lui faisant traverser un canal coodépermis de relier la déformation a la taille et
I'nomogénéité des grains recristallisés.

Les déformations importantes atteintes par ECAEaamgnt la formation d'une sous-structure
fine constituée de petits sous-grains, qui serafkss sites de germination privilégiés pour la
recristallisation ultérieure lors d'un traitememérimique. Dans ce sens, la quantité de déformation
et donc la densité de dislocations dictent le nenda grains recristallisés et la taille des grdms
la structure finale. Comme pour le fluotournage, d&formations sont telles en ECAE que I'on
atteint une saturation de I'écrouissage (de laieds dislocations), donc a partir d'une certaine
valeur de déformation (qui correspond dans cesatra\a 2,3), on atteint une taille minimale de
grains recristallisés. Au dela de cette déformatiantaille des grains n'évoluent plus avec la
déformation. En revanche -et ce point est le rasgltincipal de ces études- I'homogénéité de la
taille de grain s’améliore si on augmente encous fA déformation. Pour expliquer cette tendance,
les auteurs supposent alors que plus on déforme,opl active de systemes de glissement et plus la
déformation est homogéene a l'échelle granulaire.audtre résultat de ces travaux concerne la
cinétique de recristallisation (temps et /ou terapée ). Il semble qu'elle soit sensible a la
déformation, et non pas a la dimension de la strustare générée par la déformation (corrélée a la
densité de dislocations).

On retient donc qu'augmenter la déformation peneetéduire la taille des grains recristallisés
jusqu'a un certain point (jusqu'a une déformatiorcipe de 2). Si I'on augmente encore plus la
déformation, on ne diminuera plus la taille de giautour de 20 microns) mais on uniformisera la
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distribution des tailles.

Le point important de ces travaux est sans doutgpke de mécanisme de formation des germes.
Il semble qu'une déformation importante génere stess-grains qui vont donner les germes de
recristallisation. Il est a noter que ce mécanissteres proche de celui observé en recristathisati
dynamique du tantale. A ce niveau des connaissasgede tantale, on ne peut prédire les
mécanismes de formation de germes qui ont liee suides déformations plus faibles, ni l'influence
de la taille de grain avant déformation sur ladtrte recristallisée. En effet, dans tous ces trava
le matériau avant déformation consiste en de m@s gyains (0,5 a 2 mm de diametre).

En regle générale, les germes de recristallisatimmt liés au taux d'écrouissage et on peut
s'attendre a les voir apparaitre au voisinage diegsjde grain. En effet, ces germes doivent
présenter des désorientations cristallographigmgmiitantes vis-a-vis de leur entourage pour se
développer. La germination au niveau des jointgmdén n'est pas un mécanisme qui a été mis en
évidence dans ces travaux. Il est a noter qudidatton d'un matériau avec une grande pureté
comme c'est le cas dans ces études ne facilitagagnation de germes. D'un c6té, les impuretés
limitent la mobilité des joints de grain, donc rdissent la recristallisation mais d'un autre cote,
elles peuvent stimuler la germination (en partenuljuand elles sont concentrées aux joints de
grains).

b)Hétérogénéite de I'écrouissage a lI'échelle duajn

L'impact de I'hétérogénéité de la déformation aumicrostructure recristallisée résultante a été
étudié d'abord par Vandermeer [VAN79] puis par $anfiSAN99] [SANO1] [SANO5]. lIs
apportent des réponses sur l'origine de I'hétéétgera I'échelle du grain. Tous ont comparé
différentes orientations cristallographiques apdi&formation avant de réaliser le traitement
thermique. A la lumiére des travaux de Vanderm8andim a étudié un bi-cristal du tantale. Il
constate que I'un va recristalliser rapidementjuet I'autre va restaurer intensément. Il obsenee qu
les grains qui ont recristallisé avaient une tiée Sous-structure hétérogene apres déformation,
alors que les grains non recristallisés avaient simecture trés homogene. Il attribue cette
différence a la stabilité de la déformation quidistctement liée a l'orientation du grain. Si teig
a une orientation favorable a la déformation (fibhleur du facteur de Taylor), alors il aura une
déformation stable et une structure déformée hommgEn fait, si l'orientation est favorable, la
multiplication des dislocations est plus faiblendd'écrouissage est moins important. Au contraire,
si le grain a une orientation défavorable vis-adismode de déformation, alors la déformation
apparait plus instable et va générer une soushsteudrés hétérogéne de petits grains tres
désorientés entre eux et qui sont autant de gguotestiels pour la recristallisation.

Vandermeer suggeére que la recristallisation estat plus rapide que les sous-grains de cette
sous-structure sont plus gros. Dans la mesure wectastallisation du tantale pur semble avoir lieu
sans incubation de nouveaux germes, on peut dalgeda nature de ce mécanisme de
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renouvellement de la structure du matériau: pade-téellement de recristallisation ou de simple
croissance de grain? Vandermeer a utilisé un matielroissance de grain et I'a comparé avec ses
temps de recristallisation. Pour le grain le plusfadorablement désorienté, le temps de
recristallisation es 1¢® fois plus grand que celui prévu par le modéle a@ascence. || montre
aussi que les temps sont variables selon l'orientatristallographique initiale du grain. Plus le
grain est proche d'une orientation favorable, plugéformation est stable, donc moins il est écroui
et moins il y aura de germes actifs et plus le ®edgrecristallisation sera long.

A cause de la forte influence de l'orientationtatiegraphique des grains sur le mécanisme de
formation de germes du tantale, les structuresstallisées sont hétérogenes en taille de grain
(certaines zones ou les grains recristallisés seéatfins, d'autres zones ou les grains recriséalli
sont plus gros). Ces structures contiennent dequlakjues grains non recristallisés qui avaient une
orientation favorable a la déformation et donc simecture de déformation homogene. Au cours du
traitement thermique, ces grains qui sont tres @sU\en germes, ne peuvent que restaurer
statiguement ou éventuellement étre envahis pagméss qui ont germeés dans le voisinage.

Ces considérations rejoignent les travaux réalpg@sMathaudu et Wei [WEI03], [MATO06],
[MATO7] qui avaient montré qu'en augmentant la d@éfation, on multipliait les systemes de
glissement actifs. La déformation a I'échelle gtaine devient alors plus homogéne car les effets
d'orientation sont moins importants. Et ainsi, degtiques de recristallisation varient moins d'un
grain a l'autre et les tailles de grain devienmdung uniformes.

c) Compétition entre la restauration et la recristdlisation

On a vu que la restauration statique était un msentres actif dans le tantale sur les quelques
grains impropres a la recristallisation lors degéments thermiques. A I'échelle macroscopique, ce
mécanisme est en compétition avec la recristatisghour consommer |'énergie stockée dans le
matériau. En effet, Beckenhauer [BEC93] a montré tu température de recristallisation est
d'autant plus basse que la rampe de montée enratomgéest rapide. Ceci s'explique par le fait que
la restauration, active a des températures inféased celles nécessaires a la recristallisation,
diminue I'énergie stockée dans les grains et detarde le déclenchement de la recristallisation.
Dans les essais réalisés par Beckenhauer, plusigémen température est lente, plus on passe de
temps dans la gamme de température ou la restauet efficace et plus on diminue la tendance a
la recristallisation.

On notera que pour prendre en compte ces effetcomepétition entre restauration et
recristallisation, Stiwe [STUO02] a mis en placennodele basé sur I'équation d'Avrami-Johnson—
Mehl-Kolmogorov et I'a appliqué au tantale.

1.3. Plan de la these

-23-



ilntroduction

L'état de I'art concernant le fluotournage a mogtré la modélisation de ce procédé exige une
représentation précise de la cinématique des oetilsn maillage suffisamment fin la ou la
déeformation est localisée. Ce procédé implique aifermations et des vitesses de déformation
importantes et donc, le modele rhéologique du ardait rendre compte de son comportement
dans ces conditions extrémes. Par ailleurs, la hsatién du comportement du tantale au cours
d'un traitement thermique implique une bonne cawaaice de I'état énergétique du matériau a la
suite de l'étape de fluotournage et suscite domtdidation d'un modéle de comportement
mécanique dépendant de la densité de dislocatomn, la modélisation de I'évolution de la
microstructure au cours du traitement thermique temir compte de la compétition entre la
restauration et la recristallisation. Il apparaied'hétérogénéité des mécanismes en jeu lors de la
recristallisation et mis en évidence dans la Biiére nécessite des observations a I'échelle
microscopiques avant de pouvoir proposer un modeéle.

Les différents travaux qui ont permis de résoudsedifférents problemes posés sont présentés
dans quatre parties:

* La premiere partie propose de décrire le compomémeologique du tantale. On présente
pour cela des essais de caractérisation permettanteprésenter les conditions de
sollicitations du fluotournage (des déformationsies vitesses de déformation couvrant la
gamme concernée). Ces essais permettent de mattpdaee une loi de comportement
élasto-viscoplastique dépendant de la densité slecditions. On propose également une
relation entre la densité de dislocations et I'tedidle micro-dureté, relation qui sera utilisée
par ailleurs pour déterminer expérimentalement ‘ened facon simple la densité de
dislocations du matériau. L'étude sera menée suarnéle mais aussi sur le cuivre, ce
dernier servant de matériau école pour I'étuddutidurnage.

* La deuxieme partie présente des résultats d'edsdlaotournage réalisés sur des pieces en
plomb et en cuivre, permettant de valider la m@aéion numérique du fluotournage par le
logiciel Forge2007®. On présentera a la fin del@pdre une modélisation du fluotournage
du tantale et donc une prédiction de la densitédidications acquise lors de I'étape
mécanique.

* La troisieme partie décrit des développements nigmés spécifigues au procédé de
fluotournage qui ont pour vocation d'optimiser lalcal numérique. On propose des
développements d'une formulation ALE favorisantiadélisation des procédés de mise en
forme incrémentaux dont fait partie le fluotourndgette famille de procédé se caractérise
par une localisation forte de la déformation et sglidéplace sur la piéce). Au sein d'une
formulation ALE avec adaptation de la taille de llegbar estimation d'erreur, on enrichit le
modele en couplant l'erreur existante de Zienkiewfihu avec une nouvelle erreur
spécifique a ce type de procédé de mise en fornse qii'un algorithme visant a améliorer
la conservation des surfaces libres.
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La quatrieme et derniére partie est consacréeardectérisation d’évolutions métallurgiques
du tantale soumis a un traitement thermique, atraddélisation de la restauration statique.
Le modele proposé est relié a la densité de distotamesurée, et également prédite au
terme de I'étape de mise en forme suivant les déngiions des précédents chapitres. La
recristallisation statique du tantale n’est pas @liede, mais des observations in situ sont
menées grace a lutilisation d'un Microscope Eteutijue a Balayage (MEB) muni d'une
platine chauffante. Ces derniers travaux pourrentis de base au développement futur
d’'un modéele de recristallisation du tantale.

-25-






Il. Caractérisation du comportement du cuivre et du
tantale en fonction de la densité de dislocations

I.1. Introduction

La modélisation du fluotournage du tantale nécedsitconnaissance de son comportement
mécanique pour des gammes de température, defomedttivitesse de déformation en adéquation
avec le procédé de fluotournage. En l'occurrenas fdremiéres études de simulation du
fluotournage nous apprennent que I'on se situerseigamme de vitesses de déformation deal0
10 s', de température ambiante a une centaine de defjréde déformation cumulée pouvant
atteindre 5. Les rhéologies classiques ne perngitende représenter de telles gammes. Pour cette
raison, on se réoriente vers un modele physiquedss travaux de Klepaczko [KLE75] et Buy
[BUY96] qui, globalement, modélisent le durcisseindid aux dislocations et a la vitesse de
déformation, et lI'adoucissement di a la températeee rapport au modéle de Preston-Tonks-
Wallace, ce type de modele a lI'avantage de sudwellition d'une variable intrinseque directement
liée a I'énergie stockée dans le matériau, endtoence, la densité de dislocations.

Le modele et les essais mécaniques associés ddtrenadaptés aux gammes étudiées. C'est
pourquoi, nous avons réalisé des essais mécanpgremrsion statique et dynamique (avec des
barres Hopkinson) ainsi que des essais de compnessi

De plus, ce modéle dépendant de la densité decdidos nous permettra de développer une
méthode de caractérisation de I|'état d'écrouisdagaatériau par mesure de la microdureté. Ceci
constitue la deuxieme partie de ce chapitre: osgmte& une relation, issue des travaux de Tabor
[TAB51] notamment, et qui lie la densité de diskimas a la dureté du matériau. Cette relation est
appelée dans la suite du travalil, la relation HPBuf Hardness Dislocation Density).

L'identification des parametres du modele et deelation HDD est faite pour le tantale et le
cuivre.

1.2 Comportement, modéle et identification

[1.2.1. Modéle rhéologique

Le durcissement d’'un métal peut étre classé setaill@ de champ d’influence:

* les champs de contrainte courts (< 10 Angstronpiqtiement, les effets de contraintes de
Peierls,

* les champs de contraintes moyens (100-1000 Angtnoain exemple les champs d’interactions
entre les dislocations
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* |les champs de contraintes longs (> 10000 Angstrpar)exemple, I'influence des tailles de grain
ou de sous-grain.

On considere ici un modele établi par Klepaczko ERE] ou les contraintes de champs longs
n’évoluent pas. Autrement dit, on ne consideresademdurcissement du a la taille de grain ou sous-
grain.

Dans ce modele, les évolutions de la rhéologie @ donc uniqguement de la quantité de
dislocations, plus précisément de leurs interastioh du meécanisme de franchissement par les
dislocations d’obstacles (barriere de Peierls tfodé dislocations).

a) Interactions entre les dislocations

D’une maniére générale, un métal sera tres duguersa quantité de dislocations est soit trés
faible soit trés élevée (voir figure 7). On suppasegue I'on se trouve a un niveau faible de la
quantité de dislocations mais suffisant pour luifécer un caractére mou et que le comportement
du matériau verra cette quantité de dislocatiomgreunter pour le rendre plus dur. Sur la figure 7,
on reste dans le domaine de définition délimitédesr pointillés.

A Domaine de définitio

y

Dureté¢ | |
| |
| |
| |
|

Densité de dislocatiol

Figure 7: Evolution de la dureté en fonction dedknsité de dislocations

La contrainte nécessaire pour obtenir de la déftomgplastique dépend de la longueur de
dislocation mobile:

on? '\:_'Gb 0 aMGhyp )

Avec @, constante d’interaction sur les dislocations cosepentre 0.2 et 0.5,
M , la moyenne des facteurs d’orientation, pour utahe&, on retient une valeur proche de 3,

G, le module de cisaillement,

-28-



Caractérisation du comportement du cuivre et duakmen fonction de la densité de dislocati'ns

b, la norme du vecteur de Burgers,
P, la densité de dislocations,

et enfinl , la longueur de dislocations mobiles (similitude@la source de Frank-Read).

b)Définition de la quantité de dislocations mobils, loi d'évolution

On utilise une forme différentielle de I'évolutiale la quantité de dislocations mobiles établie
par Klepaczko [KLE75] :

do _,, _
—g_ I K.uo (7)

Dans laquelleM, est le taux de création des défautKk,2est le facteur de réarrangement des

défauts. Il a été montré par Klepaczko (M, ne dépendait en général pas de la température mais
bien de la vitesse de déformation. Puis, Buy a réopdr des expérimentations qu’'il ne dépendait
guere de la vitesse de déformation dans le caandalé.M, sera donc choisi constant.

L'annihilation des dislocations est proportionnedieleur densité, le facteur multiplica’k,

dépend de la température et de la vitesse de défiorm Buy propose également un modéle pour le
coefficient d'annihilation adapté au comportementashtale:

K (£.T)= k{.—grm (®)

o

Etant donné que I'on ne fait pas de mesure densitdeéelle de dislocations, on considére une
valeur relative de la densité de dislocations ppport a I'état recristallisé de la matiere

preal —
—eEl=p 9
pOreaI ( )

Porear €St la densité de dislocation réelle de I'étaistdlisé.

De ce fait, la densité relative de I'état recris@lvaut 1.

c) Mécanismes de durcissement a courte distance

Les mécanismes de durcissement a courte distamteié&® a la présence d'obstacles sur la
course des dislocations. lls incluent les barrigiee®eierls Nabarro ou les foréts de dislocatians o
encore les montées de dislocations coin. Ces nsroasi sont thermiquement activés. lls suivent
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des lois statistiques de franchissement liées aibeation des dislocations favorisée par une
activation thermique.

On suppose que la fréquence de franchissementrsibi statistique de Boltzmann :

U = U, exp(—ﬁj (10)
° kT

,_ b ; L : - . _
Ou v, ZEUD est la fréquence de vibration de la ligne de dation, 100 a 1000 fois plus

faible que la fréquency, qui est la fréquence de vibration des atomes,
AG est I'énergie de Gibbs d’activation.

La dislocation parcourant une distance | lors dndhissement d’un obstacle, sa vitesse est :

. AG
V= IUO exp(—k—_r] (11)

D’aprés la relation d’'Orowan, ony = o,Vvb (0, est la densité de dislocations mobiles)

. , AG

V= pablu, exp(-k—T] (12)
Soit,

. AG) |

Y=V, eXp(‘ﬁj Vo U P (13)

On obtieniAG avec :

] p q
AG:AGoll—(L'] ] (14)
r 0
Ou p et g sont des critéres géométriques caraatéria forme de I'obstacle AG,, un terme

d'énergie d'activation, propre au matériau.

En inversant cette derniere équation, on obtiergl&tion suivante;
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WK
r'=r', 1—[ KT In[ﬁn (15)

Ou ), est linéaire i p,, (relation (13))

7' est la contrainte en cisaillement effective (cosgmie thermiquement activée de la

contrainte d'écoulement) 7', est la contrainte en cisaillement effective a OK.

Il peut étre noté que la composante d’activatioerrtique deviendra négligeable si la
température est trop basse.

Par ailleurs, I'équation (15) donnant la contraidt®coulement en fonction de la vitesse de
déformation et de la température révele une eqerveal vitesse/température :

T,In (ﬁj =T,In (ﬁj (16)
12 12

Il est intéressant d'utiliser cette équivalence rpatteindre des régimes de vitesses de
déeformation élevées par diminution de la tempéeatle traitement. Par exemple, pour atteindre
virtuellement une vitesse de déformation de 100G gempérature ambiante, on peut tester la
matiére a une vitesse plus faible de 30@ sine température de -17 °C.

I1.2.2.  Application au tantale

On souhaite, avec des essais mécaniques, cougamane d’étude du fluotournage, c'est-a-dire
des vitesses de déformation variant d¢ §ba 10 s*, a température ambiante. On favorise par
ailleurs les essais permettant une déformation temelativement grande car le fluotournage est
un procédé ou les déformations atteintes sont imgsortantes (>1). On choisit I'essai de
compression de pions pour les vitesses les plbtefasur une gamme de vitesse de déformation de
10%sta 1 ¢, complété dans la méme gamme de vitesses passiais ee torsion statique (vitesses
de déformation de 10s'et 10* s*), et pour les vitesses les plus hautes par desseds torsion de
type Hopkinson (vitesses de déformation dépas<#hs?.

a) Essais de compression

i . Essais et dépouillement

Les éprouvettes de compression sont des pionsdeyires de diamétre 7 mm et de hauteur
11.25 mm.
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La machine asservie en déplacement permet dea@dbs essais a vitesse de traverse constante
selon les valeurs suivantes :2100% 1, et 10 mm/s correspondant respectivement aitkesses de
103 10% 10% et 1 &. Tous les essais sont faits a température initalestante, égale a la
température ambiante Ta=25°C.

On utilise en tant que lubrifiant une pate au auiMolykote HSC.

Quand bien méme I'hypothése n'est pas vérifiée pesiressais, on suppose un contact glissant
pour convertir les courbes de force/déplacementcamrbes de contrainte/déformation. Cette
hypotheése permet de considérer des champs de défonncontrainte et vitesse de déformation
homogenes dans le pion.

Autrement dit, on considére qu’au temps t :

La section S est :

5. SH

H (17)

avec S, la section initiale H, la hauteur initiale, @ la hauteur courante.

La déformation équivalente est donnée par :

= In(mj 18
=In| (18)

La contrainte équivalente est :
o=— (29)
La vitesse de déformation est :

-V
E=—
H

(20)

i . Résultats des essais

Apres dépouillement on obtient les courbes donpéesa figure 8.
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Courbes de contrainte/déformation pour 4 vitesses d e traverses constantes
en compression
450
400 — /
AT
0 W
300 11 0_01 mm/s
< 0_1mm/s
5 _
% 250 1 mm/s
% 200 4 10 mm/s
= 1
W
150
100 k
50
0 T T T T T T T T 1
0% 10% 20% 30% 40% 50% 60% 70% 80% 90%
déformation cumulée

Figure 8: Courbes de contrainte/ déformation dutsde étudié, pour 4 vitesses de d'outil

On note la présence d'un pic a la transition élptdstique. Ce pic s'apparente a I'existence
d’atmospheres de Cottrell, c'est a dire aux blosatge dislocations par des impuretés qui a pour
effet d'augmenter la contrainte de cisaillemeriqere nécessaire a leur déplacement [BUY96].

iii . Echanges thermiques dans les pions de compias

On suppose que la température dans I'’échantillggmaunte en conséquence de la puissance
dissipée par la déformation plastique. La variatientempérature tend a adoucir le matériau pour
les vitesses de déformation les plus élevées. [@s8ais réalisés a des vitesses de déformation
différentes (1 mm/s et 10 mm/s) ont été instrungent@cun avec trois thermocouples de maniere a
suivre I'évolution de la température en trois pwidifférents, comme indiqué sur la figure 9.
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AT

Temperature at the _>LJ/

tool interface
Temperature i

in the cenfre

—

Temperature on the wall

Figure 9: Positionnement des thermocouples suh#étillon de compression

Températures mesurées en 3 points d'un pion comprim éala
vitesse V = 1mm/s

55

50

45 -
5
o 40 —— T ceeur
% —— T contact outil
3 35 1 T cote & mi hauteur
§
+— 30 _

YAk, L AN
25 71.'&-.':1“-'1' ' VW
20 T T T T T
120 170 220 270 320 370
temps

Figure 10: Evolution dans le temps de la tempémam trois points (cceur, contact outil, coté a
mi-hauteur) d’un pion lors de sa compression a ¥ mm/s
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Températures mesurées en deux points d'un pion comp resse a
la vitesse V =10 mm/s

120

100

80

e T COBUI
60 -

=T contact outil

température (T)

40

20

0 T T T T 1
0 50 100 150 200 250

temps

Figure 11: Evolution dans le temps de la tempématem deux points (cceur, contact outil) d’un
pion lors de sa compression a V = 10 mm/s

La phase montante de chacune des courbes illustoédses Figures 10 et 11 correspond a la
phase de compression, avant refroidissement a l'air

Les deux essais nous permettent de caractériggadiéent de température qui se met en place
au cours de 'essai, dans le lopin.

On constate que ce gradient a une composante pttes dans la direction axiale, ce qui
s’explique par le fait que la chaleur s’évacue eajomité a travers le contact avec l'outil.
Néanmoins, ce gradient reste faible en regard dei cpii existe a l'interface piece/outil.
L'hypothése simplificatrice d’'une température homiog dans le lopin est donc raisonnable et va
simplifier I'identification des parametres condtitsl du matériau a partir de ces essais (voir gecti
[1.2.2. d)). On décide donc, a partir de ces doanée considérer une seule valeur moyenne de
température dans I'échantillon.

En tout point de la mesure de l'effort appliqué lfartil, on calcule la température du lopin a
partir d’'un bilan thermique, détaillé ci-dessous.

Le schéma de la figure 12 représente un pion mamtté les mors lubrifiés. On considére que le
gradient de température existe uniquement dansdeshes de lubrifiant car la conductivité
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thermique de celui-ci est considérée comme petitagpport a celle des mors ou celle du tantale.
Les mors sont supposés a température ambiante.

Lubsifiant E

o= —
"“'“——_;_____ Pion de
; compression
Température . :
Tdupion Jocoooso. ._ 5 E
T ambiante 4/ l

>

Figure 12: Schéma représentant les gradients d@éeatures selon nos hypothéses

On considére des échanges de chaleur avec I'axtdrae radiation Q..), convection dans I'air
(Qar), et conduction dans les outi Q).

» Dissipation vers I'extérieur:

Qdiss = Qrad + Qair + out (21)
+  Emissivité:
Qrad = cylga-( T;ion_ T:tm) (22)

Avec S, la surface libre du cylindree =0,49 I'émissivité du tantale (source [MATWEB]),

0 =5.67.10°W m? K* la constante de StefaT,, la température a la surface du piorT,,, la
température ambiante.

« Echange de chaleur sur les surfaces libres

Qur = Sy B ( TBion ~ -Etm) (23)
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Avec h,, =10W.m?.K*, |e coefficient d'échange avec l'air (source: dmsninternes CEMEF)

+ Echange de chaleur avec les outils

Qui = Saselloul Ty Tou) (24)

Avec S, la surface du cylindre en contact avec les ostih,,, le coefficient de conductivité
avec les outils, a priori inconnu.

On suppose par ailleurs qu’une fraction fixe de 9%84d’énergie de déformation est dissipée
sous forme de chaleur dans le pion.

Quer =95%0,,EV (25)

Avec 0, , la contrainte généralisée au sens de Von Né&seda vitesse de déformationV , le
volume de la piéce, invariant.

Théoriguement, la fraction d'énergie transforméetaieur varie en fonction de la déformation.
En effet, I'énergie qui n'est pas transformée eecin est stockée sous forme de dislocations.a0r, |
densité de dislocations n'évolue pas de maniérstaote avec la déformation. Cependant, on
suppose que l'approximation simplificatrice dedaipn (25) ne génere que peu d'erreurs.

* L'augmentation de la température dans I'échantdgirdonnée par:
Quion = PCVT (26)

Avec pour le tantale o =1600&kg m®, la densité volumique, (C, =135J kg™*.K*, la chaleur
spécifigue [MATWEB].

L'équilibre thermique donne la relation suivante:
Qdef = Qpion + Qdiss (27)

On déduit alors I'évolution de la température moyedans I'échantillon de compression:

-37-



'Caractérisation du comportement du cuivre et dugkmnen fonction de la densité de dislocations

95%0z V
_Snase hout( T_ Tatn')
-S,e0(T-T) (28)
__SM QH(T_.Lm)_
pCN

b)Essais de torsion dynamique et statique

Des essais de torsion sont réalisés pour compléseessais de compression, et étendre la
gamme d’étude de vitesses de déformation. Cesseswai réalisés au CEA DAM Valduc.

On réalise des essais sur des tubes: essais stafiqine vitesse de cisaillement dé $et 10*
st , et essais dynamiques a une vitesse de cisailtede 300 3 . La géométrie d’éprouvette
retenue est illustrée sur la figure 13.

Figure 13: Eprouvette de torsion statique et dyrgumi

i . Essais dynamiques

Le dispositif est un banc Hopkinson adapté a liedsatorsion, il est composé d'une barre
d'entrée et d'une barre de sortie. L'échantillansésé entre ces deux barres. Le principe est
d'appliguer une onde de déformation a la premiareeldont une partie est transmise a I'échantillon
puis a la barre de sortie. Une autre partie elaldie sur l'interface barre d'entrée/échantillbare
autre partie est réfléchie sur l'interface échiamtibarre de sortie. C'est cette derniére onde qui
géneére la déformation de I'échantillon. [BUY96]
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Zone utile

Barre Barre de
d'entrée sortie

Echantillon
Figure 14: Dispositif Hopkinson

Quatre hypothéses sont nécessaires pour le dépuoailt des essais de torsion dynamique :
1. La déformation des barres est purement élastique

2. Le couple a l'entrée est égal au couple en sortie

3. Ladéformation de I'éprouvette est limitée denzone utile (figure 14)

4

Les contrainte, déformation et vitesse de déftomaont homogenes dans la partie utile de
I'éprouvette

Grace a des ponts de jauges de déformations @acéss barres d'entrée et de sortie, on obtient
les déformations subies par les barres.

La relation suivante donne la tension indiquée lpar ponts de jauges en fonction de la
déformation:

e= AEK}—Z/ (29)

Ou A est le gain de I'amplificateur des ponts de jauges
E est la tension d'alimentation des ponts de jauge

K est le facteur de jauge (lié a la variation deekastance électrique), propre a chaque jauge

Lz/ la déformation en cisaillement des barres.

Les relations suivantes issues de [BUY96] donnentcontrainte et la déformation en
cisaillement de I'éprouvette
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GD? g
7=
16ré2ph ép AEK sortie (30)
. Gl e
=8 P
y Dlép AEKentrée (31)

& et & sont les tensions de jauge de l'onde respectivietreamsmise a la barre de sortie et
réfléchie.

G est le module de cisaillement des baiG:gst la célérité des ondes de torsion.

On déduit la vitesse de déformation généralisédgfarmation généralisée et la contrainte au
sens de Von Mises :

sV

=7 (32)
£ =[&dt (33)
F=+3r (34)

i Essais statiques

Des essais statiques sont réalisés a deux vitdsségformation et a température ambiante sur
les mémes éprouvettes que celles utilisées pdardmn dynamique (figure 13).

On mesure le couple nécessaire pour déformer Uéette et la déformation angulaire.

On en déduit directement la vitesse de déformatida contrainte de cisaillement :

[V P
y: epr' épr (35)
I-épr

De la méme maniére gu’en dynamique, on écrit lasgi de déformation généralisée, la
déeformation généralisée et la contrainte au seModdVises (voir équation (32) a (34)).
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il . Résultats

Apres lissage, on obtient les courbes suivantassairespondent a la contrainte généralisée en
fonction de la déformation généralisée, pour 3seés de déformations généralisées différentes,
3,4.10° s', 3,4.1C° s* et 239 g (correspondant a des vitesses de déformationsaillement de
6.10° s', 6.10° s® et 414 3). Les courbes obtenues aux vitesses les plus sassatrent un
écrouissage sur toute la gamme de déformationoAtraire, a la vitesse la plus haute, la contrainte

est quasi-constante, ce qui peut laisser présagécmuissage faible ou encore un adoucissement
lié a I'auto-échauffement.

Courbes de contrainte/déformation pour 3 vitesses d e déformation
constantes en torsion dynamique et statique

— " T

torsion statique 3.4.10-5 s-1

contrainte (MPa)

torsion statique 3.4.10-3 s-1

torsion hopkinson 239 s-1

(o)

-5% 0% 5% 10% 15% 20% 25% 30%

N

déformation cumulée

Figure 15: Courbes de contrainte déformation desaesde torsion statique et dynamique

iV . Echanges thermiques

En torsion dynamique, on suppose que l'essai éBsamment rapide pour se situer dans des
conditions adiabatiques :

Qqer = 95UTEV (37)

Qpion = pCpVT (38)
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Qdef = Qpion (39)
On peut écrire alors la dérivée dans le temps tenipérature:

o 95%30 £ (40)
£C,
On en déduit la température de I'échantillon qoa Buppose homogéene dans I'échantillon et a
chaque instant :

95%0 € ot
+

- (1)

A I'opposé, on suppose que les essais statiqgued.h03s?! et 3,4.1F s* sont suffisamment
lents pour que I'on se trouve dans des conditisothermes.

¢) Modélisation du comportement du tantale
i .Choixdu modéle

Pour modéliser le comportement mécanique du tgraaleitilise le modele que l'on a présenté
au début de ce chapitre et qui est constitué diume dépendant de la densité de dislocations et d'u
terme représentant les effets de la vitesse &t tigripérature (équations (6) et (15)):

g =0, P g

Lo (42)

Avec o' le terme de contrainte contenant l'influence deiilasse de déformation et de la
température, issu de I'équation (15):

ol KT (&
a—aoll AGoln[»?ﬂ (43)

On combine les équations (42) et (43) avec lestamsa(7) et (8) qui régissent I'évolution de la
densité de dislocations.

La valeur de AG,=0,62V est extraite des travaux de Buy [BUY96]. La vitesde
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déformationZ, est la borne supérieure de définition de la loi.p@se &, =15000G™ .

Les parameétres a déterminer sont donc les suivig,s:d'y, M, , k,, my et h, (voir
récapitulatif des équations ci-dessous).

i Détermination des parametres du modéle

Les résultats des essais de compression et tasidrutilisés pour identifier les parameétres de
ce modéle. A chaque mesure, on a une vale 7 (€ elg, on calculed; avec les équations
suivantesi_est I'incrément de mesure de la contrainte etiladement) :

. 0 , ’kTi A
=g, |—+0' |1- In| =2
0 po O{ AGO (§| j:| (44)

Avec :
i_M”Agii_l+pi_l _ <z . ., L.
= —— Avec o, =1 correspondant a I'état recristallisé du matériau
1+kAg
(45)
é‘i -2m,T
ki é-.i ,Ti - <
(e7)=4[ 2]
Et
(95%0,_, .,V ot
_Soasei—l hout( Ti—l - Tatm) 5 t'_l
_Scyli—l 80'( Tfl - -I:m) 5t_l
T— — + __Scyli—l Qir (T—l - Itm)5 rl i (46)
i i-1 pCpV
TO = Tatm

On utilise une méthode de détermination des parasmgui consiste a minimiser I'écart, au sens

des moindres carrés, entre variables calculéesesumdes. Les variables considérées sont les
contraintes et les températures.

Ainsi on calcule pour I'ensemble des courbes okgsrliécart€, que I'on minimise par une
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méthode itérative de Newton-Raphson (disponiblesdarogiciel Microsoft Excel). L'écaré est
évalué en sommant les écarts de chacune des esriadisidérées :

nbpoints

— 2
> (Few=) -
ea - Z i=0 :
ncourbes nprIntS
Et
nbpoints _ 5
. (TewT) -
ncourbes nprintS
Enfin,
e=g + g (49)

On détermine les paramétres pour toutes les coutbesompression et torsion statique et
dynamigue ensembles. On obtient les parametresiggs suivants que I'on compare avec les
valeurs obtenues par Buy:

Valeurs issues de I3 Buy
minimisation d'erreut
o, 120 MPa
o 870 MPa 849 MPa
M, 21 7,70
K, 30 21,50
m, -0.00023 -0.000182
hy.. 8500 W.m-2.K-1

Tableau 1: Parametres de la loi de comportementaditale, obtenues par les essais et par les
travaux de Buy
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Dans ses travaux, Buy a utilisé des valeurs rédida densité de dislocations. Le raisonnement
pour déterminer les coefficients de multiplicatietnd'annihilation est donc différent dans les deux

études. Ceci pourrait justifier les différencesvddeurs pour les paramétrM, k;, et my. En
revanche, les valeurs (0', montrent un bon accord. Buy, ayant travaillé ssrdauts de vitesse, a
focalisé son étude notamment sur la représentdisreffets de vitesse et de température. Le bon
accord sur les valeurs (0, implique que, dans notre modeéle, ces effets aasgidien restitués.

Les courbes expérimentales et modélisées sontseiées ci-dessous. On constate que la loi
représente tres bien les effets de vitesse. Emcbea la modélisation est mauvaise autour du pic
élastique des essais de compression.
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Courbes de contrainte/déformation pour 4 vitesses d e traverses constantes
en compression
compression 0_01 mm/s
compression 0_1 mm/s
compression 1 mm/s
. compression 10 mm/s
§ compression 0_01 mm/s analytique
:a; compression 0_1 mm/s analytique
'E‘_ﬁ compression 1 mm/s analytique
§ compression 10 mm/s analytique
i<
150
100 + T T T T T T T T 1
0% 10% 20% 30% 40% 50% 60% 70% 80% 90%
déformation cumulée
a)
Courbes de contrainte/déformation pour 3 vitesses d e déformation
constantes en torsion dynamique et statique
560 — e — — e N
| )
= SR
o 300
= / torsion statique 3.4.10-5 s-1
% P torsion statique 3.4.10-3 s-1
=] 200 torsion hopkinson 239 s-1
Q
© torsion statique 3.4.10-5 s-1 analytique
o torsion statique 3.4.10-3 s-1 analytique
- torsion hopkinson 239 s-1 analytique
-5% 0% 5% 10% 15% 20% 25% 30%
déformation cumulée

Figure 16: Courbes modeélisées et expérimentalenajompression b) en torsion. Les courbes
utilisent toutes les mémes parameétres (voir tablBau
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d) Analyse des échanges thermiques

température moyenne dans le lopin mesurée et analyt  ique

390

370

350

330

===T analytique V =10mm/s

—#—Tmoyenne (K) V = 10mm/s
T analytique V =1mm/s
Tmoyenne (K) V = 1Imm/s

température (K)

310 +

290

270

250 T T T T T . . .
0.00% 10.00% 20.00% 30.00% 40.00% 50.00% 60.00% 70.00% 80.00%
déformation

Figure 17: Courbes de température expérimentalesamalytiques avec les parametres
déterminés par tous les essais pour deux vitessesrdpression, 1 mm/s et 10 mm/s

La minimisation de I'erreue mene a un coefficient d’échange thermique entseoldils et
I'éprouvette de compression de 8500 K. Le lubrifiant étant une pate a base de cuivrezass
conductrice, la valeur de ce coefficient d’échaege réaliste si 'on considere une épaisseur de
quelques dizaines de microns de lubrifiant enserers et I'échantillon.

Les courbes de température expérimentales et adlesnues par le modéle prenant en compte
ce coefficient d’échange, présentent de bons ascmschme on peut le voir sur la figure 17 pour
deux essais de compression a deux vitesses denddion différentes (1 mm/s et 10 mm/s
équivalent respectivement a environ 0,1 /s et 1/s).

Ayant obtenu le coefficient d'échange thermiqueeehds outils et la piece en compression, la
figure 18 donne I'évolution des températures, pous les essais de compression obtenue par
I'équation (46). On a superposé également I'éwiutie la température pour l'essai de torsion
dynamique obtenues grace a l'équation issue da Hiermique (41). On rappelle que l'essai de
torsion dynamique est considéré comme adiabatidjae¢ on ne considére aucune conduction
thermique dans les outils. Ces courbes permettentcahfirmer que pour les vitesses de

compression de 0,01 mm/s et 0,1 mm/s (équivalepetivement a environ 0,001 /s et 0,01/s), les
conditions sont quasi-isothermes.
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Variations de la température au cours des essais de compression
et torsion, valeurs analytiques

378

368

358

compression 0_01 mm/s

compression 0_1 mm/s
348

compression 1 mm/s

compression 10 mm/s

338 torsion hopkinson 239 s-1

température (K)

328

318

308 " —

298 < T T T T T T T T 1
0% 10% 20% 30% 40% 50% 60% 70% 80% 90%

déformation cumulée

Figure 18: Augmentation de la température pour éssais de compression et de torsion
dynamique, valeurs calculées

En compression, on releve donc une variation dpéeature au cours de I'essai de 0.2°C 4 0,01
mm/s (environ 0,001/s), de 2,5°C pour une vitess#olis plus grande, de 24.0°C pour une vitesse
100 fois plus grande, et de 68.8°C pour une vit@88@ fois plus grande.

Quant a l'essai de torsion dynamique, pour unerdé&ton de seulement 24% mais a une
vitesse de 2397 on reléve, dans des conditions supposées adjabati une variation de
température dans I'’échantillon de 42.3°C.

i . Modélisation des essais de compression

Dans cette partie, on réalise des simulations demi® de compression avec le code
Forge2007®. On utilise, pour la simulation, la e comportement qui a été établie par la
campagne d'essais. Le calcul effectue un couplaenbmeécanique. Le calcul tient compte de la
conduction dans l'air, dans les outils et du ragoment. Pour cela, on utilise le coefficient de
conduction thermique entre piéce et outil qui adé#ni par les essais. En revanche, on impose un
contact collant entre la piece et les outils. Cakuls sont faits pour les quatre vitesses de
déformation discutée précédemment. On comparens #s résultats en terme de contrainte
moyenne appliquée en fonction de la déformationevraoyenne. Le but de ces calculs est de
valider I'nypothese faite en dépouillant les essaigernant le contact entre piece et outil quéa €
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supposé glissant. En imposant un contact collastde ces calculs, on maximalise les effets du
frottement sur la contrainte moyenne.

courbes contrainte/ déformation a partir des essais de compression modélisé
avec Forge 2005

450.00
400.00 Z’/L
— M
350.00 7 e =
S 300.00 j\/ /M = Forge 2005 V= 0.01 mmis
[al} ! W = Forge 2005 V= 0.1 mm/s
é 250 00 Forge 2005 V=1 mm/s
) ' \/ —— Forge 2005 V= 10 mms
E —V=0.01 mm/s exp
§ 200.00 V ——V=0.1 mm/s exp
e — V=1 mm/s ex
§ 150.00 — V=10 mm/s ezp
100.00
50.00
0.00 \ \ \ T 1
0.00% 20.00% 40.00% 60.00% 80.00% 100.00%

déformation

Figure 19: Courbes de contrainte en fonction delédormation, expérimentales et numériques

par la méthode des éléments finis pour quatre sétesl’outil 0.01 mm/s, 0.1 mm/s, 1 mm/s, 10 mm/
s
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comparaison des températures pour une vitesse de co mpression de V=0.01 mm/s

25.35

25.3 ==

25.25

- W

25.15

=T analytique T
— T num contact outil T
T num coeur T
T num cote T

température

25.05

25

24.95 T T T T T T T T T
.00E+00  .10E+00  .20E+00  .30E+00  .40E+00  .50E+00 .60E+00  .70E+00  .80E+00  .90E+00

déformation

comparaison des températures pour une vitesse de co mpression de V= 0.1 mm/s

29

28.5

28 =

27.5

7 / _ analy[ique ]
—— T num contact outil T
T num coeur T
26.5 / T num cote C
26 1+

255

température

25

245 T T T T T T T T 1
.00E+00 .10E+00 .20E+00 .30E+00 .40E+00 .50E+00 .60E+00 .70E+00 .80E+00 .90E+00

déformation

b)
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comparaison des températures pour une vitesse de co mpression de V=1 mm/s

60

50

40 +

)
oﬂh ====T analytique C
o H*"'+;. ——T num contact outil T
3 Lt T num coeur T
g 30 | T num cote T
g W‘ X T exp contact outil T
Q
- ® Texpcoeur T
+ T exp coteC

20
10
0 ‘ ‘ ‘ ‘ ‘ ‘ ‘ ‘ ‘
.00E+00 .10E+00 .20E+00 .30E+00 .40E+00 .50E+00 .60E+00 .70E+00 .80E+00 .90E+00
déformation
c)
comparaison des températures pour une vitesse de co  mpression de V=10 mm/s
140
120
n
100 =
|

o 80 (] ® hd =T analytique T
3 o T num contact outil T
\g T num coeur C
o L ]
£ ® Texpcoeur T
g 60

L ® T exp contact outil T
]
L

40 e

20

0 T T T T T T T T 1
0.00% 10.00% 20.00% 30.00% 40.00% 50.00% 60.00% 70.00% 80.00% 90.00%

déformation

d)
Figure 20: Courbes de températures en fonction aledéformation au cours d’essais de
compression, expérimentales, analytiques et numésigpour quatre vitesses d’outil a) V = 0.01
mm/s , courbes obtenues par le modele thermiqymareta simulation FEM b) V = 0.1 mm/s,
courbes obtenues par le modeéle thermique et pagitaulation FEM c) V = 1 mm/s, courbes
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obtenues par le modele thermique et par la simutaét expérimentales d) V = 10 mm/s, courbes
obtenues par le modele thermique et par la simuhagit expérimentales

Les courbes contraintes/déformation de la figurecA®parant les résultats expérimentaux et
obtenues avec le logiciel éléments finis ne sostqugerposées. En comparaison avec les courbes
de la figure 16 (courbes expérimentales et courbedélisées par la loi de comportement), on
constate que les valeurs de contraintes obtenweslasimulation FEM sont plus hautes que celles
obtenues par la loi de comportement, surtout auxelsavitesses. Cette différence peut étre attribuée
au frottement entre les outils et I'échantillon iples courbes issus de la modélisation FEM.

Si I'on s'intéresse a l'aspect thermique de cessedigure 20), on constate globalement que les
températures expérimentales, les températures megemodélisées par les équations de la
thermique (équation (28) et celles obtenues paulailon FEM sont en bon accord. Dans le cas des
vitesses 1 mm/s et 10 mm/s pour lesquelles onlaéame mesure expérimentale, on constate que
les valeurs estimées par modele et par simulatohlégerement supérieures aux valeurs réelles, ce
qui peut s'expliquer par une sous-estimation dudlel chaleur vers I'extérieur.

11.2.3. Application au cuivre

On modélise également le comportement du cuivreeanatériau est utilisé comme matériau
école dans le cadre d'essais expérimentaux deofirge. La loi de comportement sera donc
implémentée dans le code Forge2005® et utilisée yalider la modélisation du fluotournage.

a)Modeéle de comportement mécanique

On propose pour le cuivre une loi de comportemegtanique plus simple que celle du Tantale.
Etant donné sa faible viscosité a la températurbiamte, on admettra que le durcissement du
cuivre est uniqguement lié a I'accroissement deesaité de dislocations. On propose alors la loi de
comportement suivante:

g=0,p, (50)

Avec la loi d'évolution de la densité de dislocaiccomportant, comme pour le tantale, des
termes de multiplication et d'annihilation:

—— =M, -kp (51)

On propose poLM, et k, une dépendance a la vitesse de déformation tadie q
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M, =mIn(&)+m,
(52)
ka=k1|n(é‘)+k2

Ainsi ce modeéle comporte 5 paramétres a identig,p:m, m,, k etk,.

b)Essais mécaniques

On réalise des essais de torsion sur cylindre guinettent de couvrir une large gamme de
déeformation. Le dépouillement de ces essais implique le matériau soit homogene et isotrope,
que la déformation soit homogene tout le long @arduvette, et donc que toute section du cylindre
reste droite. On rappelle que les essais sur aitsedur le tantale sont certes plus difficileséttne
en ceuvre (risque de flambement des échantillona)s permettent de réaliser une déformation,
contrainte et vitesse de déformation constantes taut I'échantillon. Au contraire, les essais sur
cylindres génerent une déformation qui a un prafiéaire entre le centre de I'éprouvette et la
surface extérieure. C'est pour cela que I'on atilpur normaliser les courbes, la formulation de
Fields et Backhofen (équation (53)):

*/_3(:3 [3+ h+ ] (53)

o(R)= R

Avec R, le rayon de I'éprouvette, C le couple eistady et

_ (alnrj
fi= :
aln N N=cste

. (amrj
m=
dinN N=cste

N et N sont respectivement le nombre de tours et lasetele rotation (en tours /s).

(54)

On suppose par ailleurs que le tenseur de vitessiéfdrmation s'écrit de la fagon suivante:

0o 0 O
: 7INT
£(r)=|0 0 e (55)
o M o
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r etl sont respectivement le rayon ou on calcule lesséede déformation et la longueur de
I'éprouvette.

On déduit alors la vitesse de déformation génémlésla surface du tube:

Ainsi que la déformation généralisée:

£(R) 2 7NR

2
(R) =§¢ (57)

On utilise une éprouvette cylindrique de cuivretdarzone utile a un diametre de 4 mm et une
longueurl de 16 mm. On réalise les essais jusqu'a ruptwselen 3 vitesses de rotation. La vitesse
de déformation en rayon externe est calculée grdéguation (56).

essai 1: Vrot = 0.03 tr/s> Vitesse de déformation = 0.014 /s
essai 2: Vrot = 0.11 tr/s> Vitesse de déformation = 0. 05 /s
essai 3: Vrot = 0. 22 trls> Vitesse de déformation = 0.1 /s

Les essais sont réalisés au CEMEF sur une machitesion ADAMEL LHOMARGY.

c) Résultats

Aprés dépouillement des résultats par la formutatite Fields et Backhoffen présentée
précédemment, on obtient des courbes de contragmniefonction de la déformation a partir
desquelles on identifie les parameétres de la la@ateportement et donc de la loi d'évolution de la
densité de dislocations (équations (50) a (52))npaimisation d'erreur. Les résultats apparaissent
sur les Figures 21 a 23.

Les parametres de la loi optimisés pour ces essaides suivants:
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Figure 21: Courbes de contrainte/déformation poessai 1 a 0.014 sec-1, expérimentale en
pointillés, et modeéle en trait plein
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Figure 22: Courbes de contrainte/déformation possai 2 a 0.05 sec-1, expérimentale en
pointillés, et modele en trait plein
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Figure 23: Courbes de contrainte/déformation powss$ai 3 a 0.1 sec-1, expérimentale en
pointillés, et modéle en trait plein

On constate que la réponse du modéle aux grandesmddions est assez précise, jusqu’a des
déformations de 6. En revanche, pour les déformsties plus faibles et notamment a la vitesse la

plus basse (voir figure 21), le modéle montre getéécalage a l'origine de la courbe.

11.3. Relation HDD (Hardness Dislocation Density)
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L'énergieE due au stockage de dislocations dans un matéristallin et accumulée lors de la
déformation plastique peut étre approximée paudiégn (58) [HIR82].

E:?p (58)

G est le module de cisaillement, b est la normeestieur de Burger.

Mesurer cette énergie permet de caractériser diféstmécanique du matériau et surtout,
d’identifier le moteur des mécanismes d’évolutiangtallurgiques tels que la restauration, la
recristallisation statique et la croissance dengraili ont lieu lors de traitements thermiquesst
donc crucial d’estimer la densité et la distribatides dislocations dans le matériau, mais leurs
mesures sont difficiles. Friedel [FRI64], dans sovrage 'Dislocations’, fait référence a un grand
nombre de chercheurs qui ont observé les mécanisiéss qui gouvernent la formation de
structure de dislocations par MET et diffractionrdgons X. Les observations MET ne permettent
pas de quantifier précisément les densités deadistms, alors que I'analyse de pics de diffraction
reste actuellement une des meilleures méthodegestiigation, méme si elle requiert une expertise
importante, et des appareillages de pointe. D’awpproches privilégient des méthodes indirectes
de mesure: la résistivité électrique, les propsi@&caniques, la calorimétrie (DSC), la densitg, et
La calorimétrie est la moins indirecte de ces nadlsp mais la technique est difficile a mettre en
place et I'analyse des résultats n'est pas aisée.

Parmi toutes les méthodes existantes d’identibcatie densités de dislocations, la plupart sont
d’'un acces réservé a des experts, et/ou requiareninfrastructure et des moyens expérimentaux
importants. Lorsque I'on souhaite des mesures neases, et fréquentes, il est intéressant de se
pencher sur des méthodes plus accessibles etggliges. On s'intéresse en particulier aux mesures
de la dureté du matériau, qui sont reliées a sor tBécrouissage, et I'on souhaite établir une
relation dite « HDD » (Hardness Dislocation Denjsgyi relie mesure de microdureté et densité de
dislocations, telle qu'elle est décrite dans leutiéle ce chapitre (voir équation (7)).

La mesure de la microdureté a été utilisée pountifiex la déformation cumulée dans une
grande quantité de travaux. Certains auteurs ([KM&OU98] [GOU982] [PET03] [RUM98])
ont établi une relation entre la microdureté etdéormation a partir d’essais bien maitrisés taks q
I'essai de compression. D'autres auteurs font agpeekelation de Tabor [TAB51] qui lie la mesure
de dureté a la contrainte d'écoulement du matébans tous les cas, il s'agit soit d'obtenir |'état
déformation d'un matériau a partir de son indice ndierodureté, soit de prédire la dureté
connaissant la déformation grace, par exemple sarlalation numérique d'essais de compression.
Cette approche n'est cependant pas suffisanteldaras de matériaux dont I'énergie stockée (la
densité de dislocations) est dépendante, certés déformation cumulée, mais aussi de ['histoire
thermomécanique du matériau (température, vitesskfbrmation). Nous tentons donc d’aller plus
loin en reliant directement la microdureté a lagii@&nde dislocations.
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11.3.1. Définition de la relation HDD

a)Relation de Tabor

On utilise la relation de Tabor [TAB51] qui lie ldureté d'un matériau et la contrainte
d'écoulement dans un état représentatif de I'iatient

HV =co, (59)

Ou c est un facteur proche de 3 [TAB51] O,est la contrainte d'écoulement pour une
déformation et vitesse de déformation représemsiiles conditions d'indentation.

Dans le cas de l'indentation Vickers, I'amplitu@ela déformation n'évolue pas avec la pression
appliguée, seule la zone affectée par I'indentatigymente avec la pression appliquée de telle sorte
que le gradient de déformation diminue lorsquerksgion appliquée augmente. L'indentation est
dite géométriquement similaire. Donc la déformatieprésentative de l'indentati £ est la méme
quelque soit la charge appliquée. Tabor I'a évakrdee 8% et 10%. Depuis, certains chercheurs
([CHA98] [LARO1] [GIA99] [TEKO1]) ont proposé desaleurs quelque peu différentes a la fois
pour c et pour la déformation représentative.

Dans le cas de matériaux visqueux, il faut tenimpte de la vitesse de déformation
représentative de l'indentati¢”, car la vitesse d'indentation peut influenceruaeté mesurée. Et
contrairement a la déformation représentative,itesse de déformation représentative a été peu
étudiée. Bucaille [BUCO01] propose une équation aliéion de celle-ci dans le cas d'indentation
Vickers:

~_,h (60)

Ou h est la profondeur d'indentatich, la vitesse d'indentation et K un coefficient canst

On représente cette évolution sur la figure 24|'au retrouve la singularité quand h est nul.
Pour de trés faibles valeurs de la profondeur,amatirne la singularité en définissant h;,, et

en utilisant:& =K —

in
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Figure 24: Evolution de la vitesse de déformatieprésentative au cours de l'indentation

La valeur de la profondeur h est accessible pavalaur de la dureté. En effet, elle est

géométriquement liée a la valeur de la diagonatglehtation. Dans le cas d'un indenteur Vickers,
on trouve:

_ D (61)
2J2 tan( 68)
L'indice de dureté est lié par définition au poajpliquéP et a la diagonale de I'empreimle
2P si 62
HY = smS 68) (62)
D

En combinant (60), (61) et (62), on obtient unerfolation de la vitesse d'indentation a partir de
la charge appliquée et de la dureté mesurée:

o . tan(68) [HV (63)
¢ 2EIK[[hw/sin(GE:‘?) P

£ =5.14K [h /H—FY
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b)Densité de dislocations représentative

On reprend la loi d'évolution de la densité deadiations discutée précédemment (équation (7))
[ROB73] [KLE75]:

d . . (64)
d—'gzM” (&)-k, (£T)p
Ou M, (€) et k,(&T) sont respectivement les taux de multiplication déslocations et

d'annihilation des dislocations.

En supposant ces deux coefficients constants;&'dse pour une vitesse de déformation et une
température constante, on peut intégrer (64):

p= (1 em(ke) 2, ek (¢

Ou p, est la densité de dislocations relative a un @igal de la matiére (par exemple,
recristallisé).

Si la densité de dislocations initiale d'un matéiredenté es o, alors le procédé d'indentation

induit une augmentation de cette densité de distotma De la méme maniere que l'on définit
habituellement une déformation représentative, @find ici une densité de dislocations
représentative. Cette derniére évolue au coursndiemtation selon la relation (64) avec un taux de

multiplication M, (£¢) et un taux d'annihilatiork,(£,T)0. De maniére & pouvoir utiliser la

relation (65), nous adoptons une valeur uniqueadétésse de déformation, celle atteinte a la én d
l'indentation et donnée par la relation (66), aisieupposons la température constditeT . On
choisit la valeur finale de la vitesse de déforprattar, comme on peut le voir sur la figure 24, la
vitesse de déformation chute tres vite et atteg® tdt une valeur proche de la valeur finale.

& =5.14K [h (ﬂj (66)
final

Ou, pour rappel, HV et P sont respectivement latdumesurée, et la charge appliquée.

A partir de (65), on obtient alors la valeur delémsité de dislocations représentative:

p*:M”*
-

a

(1— exp(—ka*e‘* ))+,0i exp(—lgf £ ) (67)
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Avec Mn* = |\/Ill (5*) et ka* = ka(é'*,-r)

c) Modéele de la relation HDD

Pour finaliser la relation HDD, on utilise la retat de Nabarro [NAB64] qui a décrit la relation
entre la contrainte d'écoulement et la densitéisleations:

o=0'+aGb/p (68)

Ou o' est un terme de contrainte additif éventuel dleewdscosité ou aux effets de température,
G le module de cisaillemert,la norme du vecteur de Burgeta:tune constante proche de 0,5.

Dans le cas de l'indentation, la contrainte d'émmeht représentative au sens de Tabor vaut
alors:

o,=0"+ aGb\/F (69)

Le terme de contrainted” (£€,T°) contient la contribution visqueuse et la dépendanc
thermique.

En combinant les équations (59), (67) et (69), btieat une formulation de la dureté en
fonction de la densité de dislocations initigl€jue nous appellerons par la suite relation HDD.

HV =c a'*+aGb\/M'L
K,

(1— exp(— K'e )) +p exp(— Ke )J (70)

. . " - | HV
Avec ¢”, M, et k, dépendant dié =5.14K [h (—j et T supposée constante et

final

égale a la température ambiante.

Cette expression liant la densité de dislocatioitgie d'un matériau a sa dureté ne permet pas
de résoudreHV analytiguement, puisque la vitesse de déformateprésentative est elle-méme
dépendante de la duretdV peut cependant étre obtenue de maniere numeérique.

En revanche, la densité de dislocations initialerduériau est obtenue a partir de la dureté par
la relation (70) réorganisée:
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2

HV .

p = CUT exp(ka*s*)—M?'L*(exr(lgé )— ) (71)

Cette relation contient des parametres propres@ e comportement du matériau (viscosité,
écrouissage) et des parametres propres a la retigidabor K, Cet £°).

Ces derniers ont été d'abord proposés par Taba, lagement discutés dans la littérature
[CHA98] [LARO1] [GIA99] [TEKO1]. Nous présentons da la section qui suit une approche
utilisant la méthode des éléments finis pour défes valeurs numériques de ces trois parametres.

11.3.2. Identifications des parametres de Tabor

On décrit dans cette section une méthode pourifigries paramétres de la relation de Tabor a
partir de la simulation numérique du procédé dlmalgon, utilisant la méthode des éléments finis.
On utilise dans cette partie la rhéologie du matébasée sur une loi d'évolution de la densité de
dislocations identifiée. Cette loi rhéologique iestgrée au code éléments finis Forge2005®.

Le code Forge2005® effectue un calcul élasto-viEstigue. C'est l'algorithme de Prandtl
Reuss qui est utilisé et qui permet de décompasdéfiormation en un terme élastique et un terme
viscoplastique. Le terme de déformation élastigiaéni par le module d'Young et le coefficient de
Poisson du tantale [MATWEB]. Le terme de défornratiiscoplastique est obtenu grace a la loi de
comportement que I'on a défini. Le formalisme @asgscoplastique permet notamment de calculer
un retour élastique.

Le principe est de réaliser des simulations d'itetean et de mesurer la dureté par mesure de la
diagonale de I'empreinte (voir figure 25) en footde la charge et en fonction de la densité de
dislocations initiale.

L'outil est de type Vickers. Les simulations per@et de tenir compte de la vitesse réelle de
l'outil, du frottement éventuel entre l'outil etpeéce. Le remaillage automatique permet de suivre
avec un maillage fin la géométrie de I'empreintd'iddentation de maniére précise. La simulation
est réalisée sur un huitieme de la piece et etleeesnstituée par deux symétries miroir situées su
les surfaces libres.

On mesure la dureté par la formule suivante entiiigm sur le maillage la diagonale de
I'empreinteD, et en tenant compte de la foR@ppliquée par l'outil:

, = 2Psin(68)

D (72)
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Figure 25: Simulation par la méthode des élémeitis fde l'indentation (Forge2005®), a
gauche, maillage en coupe, a droite, mesure déalgothale de I'empreinte

a)Application au tantale

Pour le tantale, I'étude réalisée est présentéle gghéma de la figure 26.

Dans un premier temps, on a identifié la rhéolalyigantale au moyen d'essais mécaniques, de
compression et de torsion.

La loi d'évolution de la densité de dislocationssaique la loi de comportement qui lui est
associée sont introduites dans le code Forge20D8&®.simulations d'indentation sont réalisées en
considérant 8 états différents de la matiere, @eslire 8 valeurs différentes de la densité de
dislocations initiale. Elles correspondent a uneng@& de déformations qui couvre celle du
fluotournage du tantale (voir chapitre Modélisatthn procédé de fluotournage). La simulation va
nous permettre, par une analyse inverse, d'identiéis parametres de la relation de Tabor, et de
fixer définitivement les parametres de la relattibD (équation (70)) pour le cas du tantale.

Dans un deuxiéme temps, nous allons reprendrecleanéllons de compression utilisés pour
identifier le comportement rhéologique du tantéde,couper en deux et cartographier la surface de
mesures de microdureté, avec environ 800 pointséphantillons. Ces mesures seront ensuite
comparées aux valeurs de dureté HV obtenues pareitd finis, moyennant Il'utilisation de la
relation HDD identifiée précédemment.
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Forge2005

Figure 26: Schéma de procédure de déterminatioradeelation HDD, et de sa validation

expérimentale

i . Détermination des parametres de la relation Tabor

Le tantale, de par sa viscosité a température antehidoit étre étudié en prenant en compte la
vitesse de l'indenteur. Notamment le terg”: contenus dans les relations (70) (relation HDD) et
(71) est, pour le tantale, obtenu a partir de béigu (43):

, . kT &
o' =0,|1- In| ==
{ AG, (s ﬂ (73)

Avec ¢, donnée par I'égquation (66).

A partir des relations (70) et (73), on réécritdiation HDD pour le tantale:

HV = ({a‘o* l:l— Ak;o In(%ﬂﬂer\/M?ﬂ*(l— exp(— K& ))+,0i expﬁ— K& ] (74)

On réalise les simulations d'indentation du tansalec le code Forge2005® et on obtient les
courbes de la figure 27 (vitesse d'indentation n88rons/s). On remarque que la dureté décroit
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légerement avec la charge appliquée; on attribtte e@riation a la viscosité du matériau (voir
équation (73)).

1600
T 1500 wcmsmmin T
o +H‘H+H++H-I-+I-+++-H+H-|+'H++++H++++++++++-|++++++-|+++ MU
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1000 I ' !
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Figure 27: Courbes de dureté en fonction de la ghaaippliquée pour différentes valeurs de la
densité de dislocations initiale du tantale

La figure 27 permet de constater que la chargeiqam® a une influence sur la dureté mesurée
surtout pour les charges les plus faibles et pesrnhatériaux les moins écrouis. A partir de 5
Newton, la dureté est stabilisée. On utilise cesloes pour mettre en relation la dureté du matériau
avec la densité de dislocations (selon la définittke I'équation (9)) pour une certaine charge
appliguée. On obtient alors la courbe suivante ¢tnas d'une charge de 3 N.
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Figure 28: Courbes de dureté en fonction de la dénde dislocations pour une charge
appliguée de 3 N dans le cas du tantale. Companagstre la simulation par éléments finis et la

relation HDD

L'identification de la relation HDD (74) revientéablir la valeur des coefficienK, Cet &
par minimisation d'erreur. On obtient alors leseuvat reportées dans le Tableau 2, qui
correspondent a la courbe de la figure 28. On etmsjue les valeurs sont en excellente adéquation
avec les valeurs préconisées par Tabor [TAB51tapportées par Bucaille [BUCO01]. Ceci conforte
I'approche d'identification des parametres de latien de Tabor que nous avons adoptée.

C & K
Pas d'unité Déformation Pas d'unité
représentative
Valeurs optimisées 3 10.00% 0.25
pour le tantale
Données de la 29a3 8% a 10% 0.2
littérature

(Tabor) (Tabor) (Bucaille)

Tableau 2: Coefficients de la relation HDD pourtéatale
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i . Sensibilité de la relation HDD

On utilise les résultats obtenus pour le tantale gwaluer la sensibilité de la relation HDD (74)
a ces trois coefficients. Pour cela, chaque paranmtcédemment optimisé est légérement dévié
de sa valeur. On obtient alors les graphes degladi29 qui montrent de quelle maniere chaque
parametre influence la forme de la courbe HDD. dlatron HDD apparait sensible a chacun de ces
coefficients, et notamment au coefficitCit

1500 *
IEMDD
el epey 2 . §1SDD # numerical hardness
Sensibilité au coefficient ¢ > 000 -7 g
T .

3

—131

8 9 10

34 .68 6 7
A dislocation density
1600
1500
"®1400
- TR ’ ~ ’ - m
Sensibilité a la déformation 1300 & nurmerical hardness
~ . ;1200 —0,05
representative 0,1
1100 . '
—0,15
1000 T T T
1 3 4 5 & 7 9 10
B dislocation density
1600
1500
"®1400
o
Sensibilité a K 1300 4 numerical hardness
21200 —(),1
025
1 ~¢ .
1000
3 4 5 & 7 9 10
C dislocation density

Figure 29: Courbes de sensibilité de la relation BIlRux coefficients de Tabor, A)le coefficient

c, B)la déformation représentative, C)le coeffitikn

ii . Validation expérimentale de la relation HDD

Pour conclure I'étude de la relation HDD du tantale vérifie sa validité par des mesures de
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microduretés réelles sur un matériau dont on aspmer la densité de dislocations initiale.

On utilise trois pions parmi les pions de tantalmpressés aux vitesses de 0,01 mm/s, 0,1 mm/s
et 1 mm/s (voir sections 11.2.2. a). Des microim@¢ions sont faites avec une charge de 3 N, a une
vitesse de 33 microns/s et sont espacés sur laceudu matériau d'une distance de 0.25 mm
(I'empreinte de l'indentation a une taille d'ennith03 mm, les grains ont des tailles tres vargble
entre 0.01 et 0.07 microns). On utilise une maclkieanicroindentation Buehler, Micromet 5114
(voir schéma de la figure 30).

Figure 30: Pion de compression de tantale coupédeunx et quadrillé par des mesures de
microduretés

Pour chaque pion de compression, on obtient uriegraphie de la dureté du matériau que I'on
compare avec les résultats de simulation de la oessjpn qui a été faite au chapitre 11.2.2. d)a.
simulation éléments finis donne une cartographidaddensité de dislocations a la suite de la
compression du pion de densité de dislocationsaiaitégale a 1 (correspondant a un état
recristallisé).

La relation HDD du tantale permet une conversiomédiate entre la densité de dislocations
calculée et la dureté équivalente. Les cinématigtiésées en simulation respectent les conditions
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réelles de I'essai de compression. Les conditiengattement sont approximées par un modéle de
Tresca standardu(= 0.4), et permettent de reproduire approximateeimle bombé observé
expérimentalement sur les éprouvettes.

La compression a induit un changement de formegdaas sur les zones hautement déformées
de I'échantillon (sur la croix de forgeron). Engtie I'écrouissage di a la densité de dislocatiens,
matériau peut donc subir un durcissement lié¢ aréciSsement des grains dans la direction de
compression (voir figure 31). Le modéle de compuodet ne prend pas bien en compte ce
durcissement local puisque les paramétres ondétd#ifiés a partir d'essais mécaniques divers, et
en considérant une moyenne volumique sur I'ensemidlBéchantillon (avec en compression des
zones tres déformées et d’autres tres peu défoyntid®on cherche a présent a évaluer des duretés
locales, l'effet de taille de grain en liaison avecniveau de déformation peut s’avérer non
négligeable.

Figure 31: Micrographie du tantale initial a gaucle¢ au cceur d'un échantillon de compression
a droite

On commence donc par faire une estimation della tiés grains apres compression. Pour cela

on suppose qu'ils ont subi une compression pattaitdement (pas de déformation de cisaillement)
et que leur déformation vaut:

-l 4
=0

Ou € est la déformation cumuléed, la taille initiale des grains ed, la taille aprés
compression.

On déduit alors la taille en fonction de la défotioma
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d = d, exp(-¢) (76)

Dans le cas du tantale, on a calculé une tailleaiaimoyenned, de 75 microns (voir figure
31).

La simulation fournit la déformation en tout potht pion de compression. On en déduit alors la
taille de grains locale par I'équation (76), sarifigtion spatiale apparait sur la figure 32. Ces
valeurs sont & comparer a la taille de I'emprainieest d'environ 30 microns.

— 15
—65

=55

45

15

Figure 32: Taille des grains d'un pion de tantadsu de compression, Forge2005®

Le durcissement par taille de grains est reliéefiet' bien connu de Hall et Petch. Hartwig
[HARO2] a établi un modele empirique du durcissententantale par cet effet, pour une charge de
3 Newtons et en fonction de la taille de grain:

690
AHVHaII—Peth"B Newton— ﬁ (77)

On utilise cette relation pour calculer la conttibn additive par rapport a la contribution due a
I'écrouissage a la dureté totale. On constate gtie contribution atteint 150 MPa localement (voir
figure 33). En réalité, ce que I'on appelle la dbation due a I'écrouissage tient compte d'uriketai
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de grains d'au moins 75 microns. Pour la compres$s grains ont une taille de 75 microns au
début de la déformation puis en moyenne, cettietdiminue au cours de la déformation. Donc
I'accroissement di a la taille des grains s'énrialité selon la formule suivante:

690 690
AHVHaII—Petc:rB Newton — ﬁ - ﬁ (78)

En écrivant cette relation, on fait I'approximatigme, en moyenne sur I'échantillon, lors de la
compression, les grains gardent une taille d'envitd microns, mais que localement, les grains
atteignent des valeurs tres petites ce qui gemeeecroissement de dureté.

150
140
130
120
110
100
20

1 80

L | 70

60

50

Figure 33: Accroissement de dureté (en MPa) diféeft Hall et Petch, Forge2005®

On considéere donc la somme de la dureté défini¢epaiation HDDHV, 5, liée a la densité de
dislocations et éventuellement une contributiomweise, et la dureté due a l'effet Hall et Petch
AHVHaII—Petch :

HV = HVHDD + |_|VHaII —Petch (79)

La figure 34 qui suivent présentent les cartogrepldes duretés des pions de compression,
obtenues avec Forge2005® et la relation (79), podées aux résultats expérimentaux.
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Figure 34: Microduretés issues de la simulation @auche et expérimentales a droite, a des
vitesses de compression de 1 mm/s (A et D), 0.% (Bnet E), 0.01 mm/s (C et F), en MPa

Le premier résultat est la dépendance de la darkté&itesse de déformation que I'on constate a
la fois sur les résultats expérimentaux et ceuxsiskl modele. A déformation égale, plus la vitesse
est importante, plus la densité de dislocationdabte. Cet adoucissement dynamique a déja été
constaté par Buy [BUY96]. Ceci implique que la défation seule ne permet pas de rendre compte
de I'écrouissage du matériau mais que I'histoirehdugement doit étre prise en compte.

Le modele est en bon accord avec les résultatsimgraux, d'un point de vue qualitatif au
moins. Ces résultats permettent de valider laicgldiDD (équation (74)) établie pour le tantale.
Sur la figure 34, les différentes cartographiesnitroduretés des échantillons écrasés a des \gtesse
différentes ont tous les trois le méme profil déod@ation. Si I'on avait établi une relation erae
dureté et la déformation au lieu de la relation HDidors les cartographies que l'on aurait
déterminées par calcul seraient toutes identiqueefait de considérer la densité de dislocatioris qu
dépend entre autre de la vitesse de déformatiooreggpn modele plus riche, et d’autre part permet
de confirmer que le modéle a base de densité decdions est plus efficace que les modéles
dépendants de la déformation.

b)Application au cuivre

Sur le modéle de ce qui a été fait pour le tantaleapplique la relation HDD au cuivre.

Pour cela on adapte la relation HDD au comportententcuivre et notamment a la loi
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d'évolution de la densité de dislocations a pdHita relation (70):

HV = c[ao\/'\ﬁ—a'l*(l— exp(—k;g* )) +p exp(— K& )} (80)

M =min(e)em o o
Avec et £, la vitesse représentative de lindentation défipar la

k, =kIn(£)+k

relation (66).

On utilise la simulation numérique de l'indentationonie de la loi de comportement du cuivre
établie précédemment (équations (50),(51) et (B&Yr produire les résultats de la figure 35 avec
une charge de 3 N.

1500

1300 o

1100
=

I

4 numerical hardness

900

|
*

tabor

700

|
*.

500 T T T 1 1T 1T 1T T 1
012345678910

dislocations density

Figure 35: Courbes de dureté en fonction de la dénde dislocations pour une charge
appliguée de 3 N dans le cas du cuivre, issue demalation d'indentation et de la relation HDD
identifiée

L'identification de la relation HDD du cuivre (8pgrmet d'établir la valeur des coefficie K3
Cet & par minimisation d'erreur. On obtient la courbdadfigure 35 ainsi que les valeurs reportées
dans le Tableau 3.
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c Déformation représentative K

No unit No unit
Valeurs optimisées pour le cuivre 3,70% 11,00% 0,4
Données de la littérature 29a3 8% a 10% 0,2
(Tabor) (Tabor) (Bucalille)

Tableau 3: Coefficients de la relation HDD pourcigivre

Contrairement au tantale, l'identification des pates de la relation de Tabor pour le cuivre
donne des résultats qui s’écartent assez signvesaent des donnees de la littérature. Une cause
possible de ce décalage peut venir de ce que Ielmodéologique du cuivre n’est pas tres fidele
aux résultats expérimentaux dans la zone des bakesmations (voir Figures 21 a 23).
L'approche pourrait étre affinée en développant lolede comportement plus précise pour le
cuivre. Néanmoins, il est intéressant de souligeidiintérét de la simulation numérique de I'essai
d’indentation, qui permet d’identifier des coeféinois de Tabor qui peuvent varier d’'un matériau a
l'autre, au lieu de se contenter de valeurs « ugeles ».

1.4. Implémentation de la loi de comportement dange code éléments finis Forge

L'algorithme itératif de Prandtl-Reuss [MON94] petnde calculer la contrainte d'écoulement
ainsi que l'incrément de déformation plastiqueadipde la loi de comportement. La loi de Prandtl
Reuss se traduit par les deux équations suivantes:

gmeca =& el +& V[ (8 1)

Avec &,... la vitesse de déformation totaé, , la vitesse de déformation élastiqueé,,: la
vitesse de déformation viscoplastique.

f est la fonction du critére de plasticité de Vorsési:

2 2

f(o.8)=0, -0, (82)

3 , - : L
Avec o, = 5s: s, la contrainte équivalente au sens de Von misesstde déviateur des
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contraintes.
Si f <0, alors on reste dans le domaine élastique
Si f =0, alors on est dans le domaine viscoplastique

La convergence de l'algorithme impose que la loca®mportement soit continue, dérivable et
croissante en fonction de la déformation et deitesse de déformation. Il est donc nécessaire de
vérifier que la loi de comportement physique appdig au tantale et au cuivre, dépendante de la
densité de dislocations réponde a ces exigences.

L'utilisation d'un module utilisateur du logicielofge2008® implique par ailleurs que l'on
définisse, pour des déformation plastique cumutéatesse de déformation plastique données, la
contrainte d'écoulement et le module tangent (peni la tangente a la courbe
contrainte/déformation). Nous présentons ici la ier@ndont nous avons adapté la loi physique
dépendante de la densité de dislocations a |'éhgoe de Prandtl-Reuss.

I1.4.1. Intégration temporelle implicite

A chaque itération de l'algorithme de Prandtl Reuss, on réactuadisealeur de la densité de

dislocations en fonction de la valeur de lincrémee déformation plastiqul& =&AL, La loi

d'évolution présentée par I'équation (7) doit &tregrée sur cet incrément de déformation
plastique.

pi*’;;pi :M” —I%[(@),O' +(1_0),0i+1:| (83)

Ou l'intégration est implicite :6 =0, explicite sif@ =1 et semi-implicite 56’=§.

Les courbes qui suivent montrent I'évolution ddeasité de dislocations selon les trois valeurs
de @ pour une vitesse de déformation de 2@isdes pas de temps variables (2.84@our la figure
36 A et 10 s pour la figure 36 B). La figure 36 A montre wscritique ou le pas de temps est trop
élevé. Les trois types d'intégration donnent deduéions différentes: la méthode explicite oscéte
diverge, la méthode semi-implicite oscille égaletmaais ne diverge pas. Au contraire, pour un pas
de temps sensiblement plus petit (voir figure 36 By trois types d'intégration donne des
évolutions quasiment identiques. La figure 36 C m®enfin que la méthode implicite ne donne
pas une solution précise pour le pas de tempsigrog®mparaison avec la solution du pas de
temps plus fin), mais a l'avantage de ne pas escifitant donné les pas de temps utilisés et les
vitesses de déformations observées en fluotourmames choisissons donc par précaution une
intégration implicite.
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Figure 36: Courbes d'évolution de la densité delodtion & une vitesse de 20 s-1, par
intégration implicite, explicite et semi-impliciés@ec un pas de A)0,02 secondes, B)0,0001 secondes
C)0,02 et 0,0001 secondes (I'échelle en ordonnégrdphe A est agrandie afin de mettre en
évidence les fortes oscillations de la courbe digian)

I1.4.2. Lissage et définition du terme visqueux

Une autre difficulté dans l'implémentation de lade comportement du tantale réside dans le
terme visqueux qui contient deux bornes finies arction de la vitesse de déformation (relation
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= AG, ) - .
(43)). En effet, la relation est définie sur la gae{é’o eXp(_k_Toj ;é‘o] Or, on souhaite que la

relation soit définie pour toutes vitesses noneauull

s . ., , N I AG
La premiére discontinuité est observée fo'=0 a la valeui€ =&, exp(— kToj’ borne basse

du domaine de vitesse de déformation. La deuxiéswuitinuité est liée a la présence de la racine
dont le contenu ne peut étre négatif, ce qui définé borne supérieu £ = £, . Autrement dit, |a loi
de comportement est définie pour les vitesses derrdétion appartenant a lintervalle

N AG, ) - _ . . :
{é’o eXp(_k_To) ;é‘o] Pour toutes les autres valeurs de la vitesse éflerrdation, on lisse la
contrainteg ' de telle sorte qu'elle soit toujours croissantatioue et dérivable.

Pour que les fonctions lissées soit continues,imament dérivables et croissantes, on propose
de réduire lintervalle sur lequel la loi de contparent est définie a lintervalle

- AG . . .
[1080 exr{— kToj ;O,E,} , comme schématisé sur la figure 37.

. [ AG
108, expl ——% =
10 TP ) =
I "
i I £
o AGE -
Ee = £
(4] pt‘_ H} (4]

Figure 37: Schéma de lissage de la contrainte \e@sge du tantale

Pour 0,1, <€ <+ _ on introduit une fonction linéail fl(é) =a£+b qui satisfait les conditions
suivantes:

N s el | 4 [KT
fl(O,]EO)—O,_’asO+b—JO{1— 26, In( 1()} (84)

dt ..\ do', . .
d—;(o,ko)=d—ag(o,1so) (85)
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hd N . — —= —_ — = AG
Pour les valeurs basses #2 c'est a dire poul0'°<& <& avecé =10g, ex;{— kTOj' on

introduit une fonction du deuxieme de f, (é‘) =ag’ + bé + ¢ qui satisfait les conditions suivantes:

f,(10°) =a(10%)" +b( 10%) + c= ¢ (86)
t,(&)=a(g) +b(g)+c=0'(2) (87)
T(&)=205,+b=2 (88)

Les deux lissages proposés permettent de définierlree de contrainte visqueuse sur une
gamme complete de vitesses de déformation (fig8de I3a gamme de vitesses ou le terme est

défini par le modéle physique est typiquemen }10—4;1500(1 a 25°C. Sur le reste de la gamme,

ce sont les lissages qui modélisent le comportemésqueux du tantale et évitent des
comportements pathologiques lors de la résolutiomérique du probleme par l'algorithme de
Prandtl Reuss.
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vitesse de déformation s-1 (échelle logarithmique)

Contrainte (MPa)

Figure 38: Lissage de la contrainte visqueuse duake sur une gamme compléte de vitesse de
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déformation

I.5. Conclusion

Ce chapitre contient deux contributions principales

* La mise en place de lois de comportement déperglatgda densité de dislocations pour le
tantale et le cuivre ainsi que leur implémentatidass le logiciel Forge2007®. Ces lois sont
élasto-viscoplastiqgues et dépendantes de la tetop&raElles permettront de modéliser le
comportement de ces matériaux lors de la simulatiofiuotournage.

» La définition d'une relation entre la dureté Vickat la densité de dislocations avec prise en
compte de la viscosité du matériau. Cette rela@gorpermis de montrer notamment que
I'écrouissage acquis lors d'un essai de compresgipand de la vitesse de déformation. Cette
relation permettra également d'évaluer la dengtdislocation du cuivre ou du tantale qui a subi
des sollicitations thermomécaniques. Cette quargt@rra étre utilisée pour modéliser la
restauration et la recristallisation lors d'untamaient thermique.
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lll. Modélisation du procéde de fluotournage I

l.1.  Modéle de simulation numérique du fluotournage en 3D

Le code utilisé pour modéliser le procédé de fluotage est Forge2007®. Il permet de
modéliser le comportement de matériaux solides eniforme a froid (ou a chaud) en 3D. Il
comporte un solveur implicite utilisant une forntida lagrangienne et utilisé sur des maillages
tétrahédriques non structurés munis d'un maillatoraatique.

Considérant le matériau comme homogéne et conlingpde Forge2007® est basé sur les
égquations de la mécanique des milieux continugudiéon de conservation de la masse et I'équation
fondamentale de la dynamique, ainsi que sur uneitiéh du comportement des matériaux par le
biais des lois rhéologiques. Le matériau se corepseion une loi rhéologique qui peut étre
élastique, plastique, viscoplastique ou encorentbetlasto-viscoplastigue. Ces comportements
sont modélisés dans le code Forge2007® par deguoigermettent d'associer un état de contrainte
a une déformation , une vitesse de déformatiometempérature.

Le code permet de prendre en compte des condiiordimites du domaine déformable de
différentes natures: force imposée, déplacemenbsdpcontact avec les outils, ou surface libre. En
l'occurrence, on insistera sur la possibilité dedétiser le caractére flottant des molettes en
fluotournage ainsi que l'auto-contact permettargéter les replis de matiere.

I11.1.1. Les équations d'équilibre

A la base du calcul numérique, les deux équatigudibre sont respectivement I'équation de
conservation de la masse et I'équation fondamedéala dynamique:

9%, div(,ov) =0 (89)
ot
div(o)+F, = p% (90)

Ou P est la densité du matéricV, est le vecteur vitess o est le tenseur des contraintes de
Cauchy e F, est I'ensemble des forces volumiques.

l11.1.2. Elasto-viscoplasticité

Les équations d'équilibre ne sont pas suffisantes pésoudre le probleme mécanique, il faut
encore identifier le comportement du matériau,t @edire quantifier la déformation du matériau
soumis a un effort donné. Ces informations sontinggéques au matériau. Dans le cas du
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fluotournage ou la matiere est tantdét déforméeaadg vitesse, tantdt au repos, on utilise un modeéle
complexe de solide visco-plastique écrouissablé ldoschéma est le suivant:

viscosité

I écrouissage | élasticité o

-

seuil

Figure 39: Représentation schématique de I'élagtoeplasticité écrouissable a seuil

Ce schéma correspond a un matériau qui se défoaherd uniquement élastiquement, puis a
partir d'un seuil, commence a plastifier. La canteade plasticité est d'autant plus élevée que la
déeformation plastiqgue déja cumulée est grande (é&sage) et que la vitesse est grande (viscosité).

Le tenseur des vitesses de déformation d'un matégadéfini comme suit a partir du gradient
du champ de vitesse:

¢=2(ov+T (o) (91)

On en déduit la vitesse de déformation plastiquavétente:

(92)

M|
Il
|

™.

.

Pour un matériau élasto-viscoplastique, le tendeuvitesse de déformation se décompose en
une partie élastique et une partie viscoplastique:

é’ = gel + gvpl (93)
On choisit la loi de Hooke pour modéliser la paéli@stique par la formule linéaire suivante:
é'.el - De|—la. (94)

On décompose le tenseur des contraintes au seimmditériau en une partie déviatorique et une
partie sphérique (pression hydrostatique):

o=s-pl (95)
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Avec

p:—%tr(a) (96)

Pour un métal, la pression ne génere pas de plésteulement de la déformation élastique qui
est réversible.

Le déviateur des contraintes s est la partie d@mdrainte qui permet la plasticité du matériau,
de maniere irréversible et incompressible. La pacbmplémentaire est la partie sphérique, la
pression, qui génére de l'élasticité.

C'est le critere isotrope de Von Mises qui estadtipour définir le domaine plastique:

f =0, -0, (97)

/3
AveC UVM = ES: S

Ou g, est la contrainte d'écoulement du métal considéré.

L'écoulement viscoplastique associé au critére ale Mises entraine la relation suivante qui
donne la direction de I'écoulement, perpendicul@iréa surface de charc f, c'est la loi de
normalité:

_, o (98)

gvpl — “lvpl Ao

Ou Ap est le multiplicateur plastique.

On représente généralement le comportement vistaple d'un métal en formulant sa
contrainte d'écoulement en fonction de la déforomafplastique équivalente, de la vitesse de
déformation plastique équivalente et de la tempéegateliées ensemble par un jeu de paramétres
rhéologiques caractéristiques du matériau.

La loi de Norton Hoff est un exemple de modéle almportement viscoplastique:
oy = KB(vE)" (99)

Ou m est le coefficient de sensibilité a la viteslee déformation, K est la consistance du
matériau. On peut faire porter au paramétre Krdifissage, c'est a dire la dépendance de la
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contrainte a la déformation cumul¢K ().

Dans la suite de ce chapitre, on présente difféseetpériences de fluotournage du plomb et du
cuivre que l'on a ensuite modélisé. Cela a nééedsitdéfinir une loi de comportement pour ces
deux matériaux. Pour le plomb, une loi de type dlokloff a été utilisée avec une consistance
évoluant avec la déformation par une loi puissaktle. a été identifiée a partir de données de la
bibliographie.

Le cuivre et le tantale ont fait I'objet d'une @wkpérimentale de caractérisation mécanique qui
a donné suite a deux modeles a base de densitéldeations. Ces deux modéles a base de densité
de dislocations montrent I'avantage, contrairera@niodéle utilisé pour le plomb, de prendre en
compte I'histoire du matériau par le biais de l&mun d'évolution de la densité de dislocationt€et
caractéristique peut comporter un avantage daoadelu fluotournage ou la matiere est travaillée
lors de nombreux passages de l'outil. Plus delglé&tant disponibles dans le chapitre Il concernant
la rhéologie des matériaux.

I11.1.3. La gestion du contact avec des outils rigs

La surfacedQ du domaine est décomposée en plusieurs surfaces:
0Q =0Q, +0Q, +0Q, +0Q (100)
Avec:

aQL, la surface libre pour laguelle la contrainte nalera la surface est nulle

0Q, , la surface de vitesse imposée

00, , la surface de force imposée, ce qui revientaglie la contrainte normale est imposée

aQC, la surface en contact avec des outils ou avecrneé@me (autocontact). Dans ce cas, la
vitesse de l'outil et des lois de frottement caaditent la vitesse tangentielle et les contraietes
surface.

En l'occurrence, la simulation du fluotournageaestcernée par les surfaces libres, les surfaces
de vitesse imposée et les surfaces en contactd@geautils et en contact avec elle méme (replis de
matiere). On présente le cas particulier des ofititeants ainsi que Il'algorithme utilisé pour gére
I'auto-contact.
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a) Outils flottants

Dans le procédé de fluotournage, les molettes eonmhouvement de translation le long de la
piece et libres sur leurs axes. De ce fait, letesge de rotation propre est régie par leur contact
avec la piece, par le frottement existant entrarliekettes et la piéce, ainsi que par I'écoulement d
la matiére sous le contact. Les vitesses de rota#és molettes sont donc inconnues a priori, §tn'e
donc pas possible de les considérer comme conglitioitiales du calcul. Le mouvement des
molettes est dit « flottant » dans le sens ou tardénation de leur mouvement fait partie du calcul
numérique. L'algorithme qui permet de prendre empte des outils flottants a été étudié et
implémenté dans le logiciel Forge3® par Boyere [BO)et Traoré [TRAOL].

En général, pour chaque corps rigide, on considerdegrés de libertés, parmi les trois
composantes d'un vecteur de vitesse de translati@s trois composantes d'un vecteur de vitesse
de rotation.

Dans le cas de la modélisation du fluotournagesramnsidérons que la molette a un degré de
liberté, la vitesse de rotation selon l'axe de iétian de la piece (voir figure 40).

translation
X
p oy

y4 Rotati
libre

Piece

Figure 40: Rotation libre et translation de la mtié&e

La détermination de cette vitesse de rotationagtt £n méme temps que celle des vitesses des
points du solide déformable. La résolution du peol#® mécanique compte donc des inconnues en
plus, correspondant a un degré de liberté suppléinempar molettes.

En I'occurrence, on impose un contact glissant &ettement entre les molettes et la piece. On
utilise pour modéliser le frottement une loi a t€lei type Coulomb limité Tresca, ce qui implique
que les points en contact suivent la relation susza
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. _ o, (101)
r<min(up,Mm2)- v
N
. o,
r=min(up,M—2) - 01=0, Vv, =-AT
V3 ’
r> min(,up,m%) impossible

T est la contrainte tangentielle critiqiVy, est la vitesse de glissement.
p est la pression de contag, est la contrainte d'écoulement.
H et M sont respectivement les coefficients de Coulomfresca.

A est un scalaire reliant linéairement la contraitdagentielle critique & la vitesse de
glissement.

De plus, on impose que le couple exercé sur latiedle long de son axe de rotation soit nul
(axe y sur la figure 40). De ce fait, dans la satioh, les points de la molette qui sont en contact
avec la piece ont une vitesse imposée dans lestidime x et y, et un effort imposé nul dans la
direction z. Entrainés par la rotation de la pides,points de la molette sont mis en mouvement
dans la direction z de telle sorte que dans cateettbn, les points de la piéce et ceux de la twle
ont une vitesse quasi égale.

Se pose alors la question de l'intérét d'utilissrdutils flottants... En effet, on peut penser que
I'on aurait tres bien pu imposer a la molette derter a une vitesse qui permette aux points en

contact d'avoir la méme vitesse que la pié @Whoend morere= @ piede pie). SeUlement I'angle d'attaque

de la molette est tel que les points en contasbné pas tous situés sur le méme rayon de la raolett
ou de la piece et donc, la piéce fluotournée ssuaiontrainte.

b)Gestion de l'auto-contact

Le fluotournage a la particularité de former dearbelets de matiére devant la molette qui ont
tendance a se replier sur la piece. L'algorithmgedgion de I'auto-contact développé par Barboza
[BARO4] dans le code Forge2005® permet d'empécksrnioeuds de surface d'une piece de
pénétrer cette méme piéce. L'algorithme se faitezrx étapes a chaque incrément de calcul.

La premiere étape consiste a détecter les noeudsitestion de repli par une approche
géomeétrique. Pour chaque nceud P de la facette ¢dhesohe l'intersection de la demie droite issue
de P et normale a F avec d'autres éléments. Gasantions sont appelées P', elles appartiennent
aux facettes F'. Les vecteurs sortants normauxauettes F et F' issus des points P et P' sont les
vecteurs n et n' (voir exemple figure 41). Pourqeleapoint F', on calcule les produits scalaires
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entre n et n'. Si le produit scalaire est inféri@ul/2, alors l'angle entre les deux facette @sipris
entre 120° et 240°, et donc les points sont condsdén situation de repli. Ces points en situation
d'auto-contact sont gérés par un algorithme ieitnnt prévu pour le contact entre deux corps
déformables et adaptés pour le repli de matiereRBH.

Ng-o

F P
Figure 41: Schéma illustrant la recherche de poemnssituation de repli

Munis de ces deux algorithmes d'outil flottant ‘@utbcontact, le code est capable de modéliser
la mise en forme du fluotournage de pieces méteBg Dans le but de valider la modélisation
numerique, divers essais de fluotournage ont étiésés, d'une part, sur du plomb au moyen d'un
tour classique, d'autre part, sur des pieces amecgur un fluotour. Ceci fait I'objet du chapityei

Suit.

ll.2.  Essais de fluotournage de pieces en plomb

Dans le cadre d'une premiére campagne d'essaigateurnage, un tour classique a été adapté
au CEMEF pour réaliser du fluotournage. Les effaléstournage étant bien inférieurs a ceux
observés en fluotournage, il a fallu travailler @aum matériau mou, expliquant ainsi le choix des
pieces en plomb issues de fonderie.

[11.2.1. Matériel et plan expérimental

a)Banc d'essais

Des travaux de fluotournage du plomb ont déja&éisés par Wong et al. [WONO03] [WONO04]
[WONO5]. Il a montré entre autres choses que ibatilon du plomb garantit des contraintes
d'écoulement suffisamment faibles pour que la pemie raisonnablement déformée sur un tour
classique.
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Un mandrin et une contre butée ainsi que des naglett été réalisés pour la circonstance et
montés sur le tour. Comme le montre la figure 4 mnolette unique est montée sur une cellule de
force 3 axes piézometrique (Kistler). La cellule fdece fournit les 3 composantes de la force
appliquée par la molette sur la piéce.

I. Cellule de force
! 3 axes Kistler

Piéce en
plomb

Figure 42: Montage du banc de fluotournage suraur tlassique

b)Pieces en plomb

Trois piéces de plomb issues de fonderie ont &ésées par le CEA Valduc. Ces pieces
axisymétriques sont cylindriques a l'intérieur ehiques a l'extérieur. De diametre interne de 98
mm, leurs épaisseurs varient de 11 a 16mm le lerig gartie tubulaire. (voir figure 43)
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Figure 43: Piéces de plomb issues de fonderie

On a extrait des travaux de Wong et al. [WONO5] camactérisation du plomb pur faite avec
des essais de compression sur une large gamméedsesd de déformation allant de 0,005<50
s® . A partir de ces courbes on a établi et identifégémaniére approximative (sans minimisation
d'erreur) les parameétres d'un modele rhéologique lgoplomb qui sera utilisé par la suite dans le
code de simulation numérique du fluotournage (frgure 44).

On a utilisé un modéele tres simple basé sur unguigisance comme suit:
g=Kg"g" (102)

Ou K, n et m sont respectivement la consistanse;defficients d'écrouissage et de sensibilité a
la vitesse avec: K=57 Mpa, n=0.07 et m=0.02.

La figure 44 donne d'une part les courbes issuda litéérature a gauche et a droite les courbes
que I'on a obtenues a partir de notre modele.

-89-



'Modélisation du procédé de fluotournage

70 70
150/s
60| 60 —
=
/,/"/ﬁ'
50 50 7
/ ——0.001
& 40 401 !
= < —10
b % (
2 = —50
S 30 330
2 (] —100
@ n
150
20 20
10 10
5 0 : : : )
0 0.1 0.2 0.3 0.4 0.5 0.6 0.7 0.8 0 0.2 04 0.6 08
Strain. e )
Strain

Figure 44: Courbes de contrainte en fonction ded&formation du plomb pour différentes
vitesses, a gauche, tirées de [WONO5] , a droiteymies a partir du modéle rhéologique défini par

la formule (14).

c) Plan expérimental

Compte tenu du fait que les pieces sont de formiedrique a l'intérieur et légerement conique
a l'extérieur, elles nécessitent toutes plusieassgs préalables permettant de ramener la paroi
extérieure a une forme cylindrique (passe de mismiad). Pour cela on a réalisé plusieurs passes
d'l mm chacune toutes a la méme vitesse. A ldafipiece a une épaisseur de 10 millimetres. Cette
épaisseur est homogene sur toute la longueurmleda. Ce premier travail implique par ailleurs un
premier écrouissage des pieces.

Puis on a appliqué sur chaque piece plusieurs paesBuotournage. Les conditions appliquées
aux trois pieces de plomb une fois mises au rondl @sentées dans le Tableau 4. Les conditions
varient d'une piece a l'autre mais sont répéetdideatique sur une méme piece. On a fait varier
deux parameétres, I'angle d'attaque de la moletie e¢duction appliquée a la piéce. Les deux
molettes disponibles sont différentes par leur @adgittaque.
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Piece Nombre de Molette (angle Réduction Vitesse Vitesse de
passes d'avance rotation
Mise au rond 30° 2mm 0,24 mm/t 150 t/min
1 3 30° 2 mm 0,24 mm/t 150 t/min
2 3 30° 1 mm 0,24 mm/t 150 t/min
3 6 20° 1 mm 0,24 mm/t 150 t/min

Tableau 4: Conditions de fluotournage appliquéehaque piéce de plomb

Force X Cellule

de force

Figure 45: Configuration de la mesure des effopplaqués par la molette, positionnement du

Force Y

pyrometre

Pour tous ces essais, on mesure la force applipéla molette ainsi que la température d'un
point situé sur la zone en déformation mais, p@srrdisons pratiques, €loigné de la molette.

i .Mesure des efforts

La cellule de force permettant de mesurer les foampliquées par la molette est schématisée
sur la figure 45. On donne sur ce méme schémaé&ealans lequel on mesure les forces.

Le troisieme axe (Force Z ) n'est pas l'objet dacguisition car, la molette étant libre sur son
axe, cet effort est considéré comme nul. Une mgaé@adable I'a d'ailleurs confirmé.
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111.2.2. Résultats

a)Aspects des pieces

Figure 46: A gauche, pieces de plomb avant et afitestournage, a droite, zoom sur les

irrégularités en surface

Figure 47: A gauche, piece de plomb en cours detdlurnage, a droite, zoom sur les

irrégularités en surface

On observe sur les pieces fluotournées des irrétidaen surface, des oscillations avec une
fréquence réguliere tout au long de la passe esauii accentuées a chaque nouvelle passe (voir

figure 46).

Une passe interrompue a permis de rendre compla geesence d'un bourrelet de matiére
devant la molette (voir figure 47).
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b)Mesures d'efforts

On présente dans un premier temps les résultatseedares de forces dues a la molette. Chaque
graphe donne les courbes des différentes passesipeuméme piéce. On rappelle que les passes

appliguées a une méme piéce sont identiques.

35 08

=force Y (ffj1 =force X {tfj1
15 =force Y (tf) 2 mmforce X (i} 2
force Y (3 force X (if) 3
1
05
0 |
0 50 100 150 200 250 300 350 0 450 40 450

Figure 48: Piece 1, a gauche, efforts (kiloNewtappliqués par la molette en Y, a droite,

efforts appliqués par la molette en X, en fonctiartemps (secondes)

45 08
2l | 07-
25 08-
05
2 =force Y (1fj1 =force X {if} 1
15 force ¥ (12 =fyrce X () 2
force Y (tf)3 03 force X () 3
i
02-
05 01-
0- 4 : A . 0
0 50 100 150 200 250 300 350 400 450 0 30 100 150 200 250 300 350 400 450

Figure 49: Piece 2, a gauche, efforts (kiloNewtappliqués par la molette en Y, a droite,

efforts appliqués par la molette en X, en fonctiartemps (secondes)

35 ; 0g
3 07
06
=force Y (tf) 1 = force X (i) 1
05-
=force Y (tf) 2 =force X (i) 2
force Y tf) 3 04- force X (f) 3
=force Y (tf) 4 13- = force X {1f) 4
=force Y (if) 5 y = . =force X (i} 5
ey s 07 ; = furce Xt 6
01-
0 ' AW g—
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Figure 50: Piece 3,
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efforts appliqués par la molette en X, en fonctiartemps (secondes)

11.2.3. Analyse

a)Aspects des pieces

Les piéces fluotournées, en particulier avec delettes dont I'angle est sévere, ont tendance a
former des bourrelets de matiére qui peuvent sechét (figure 47). Ce copeau, s'il est fin, comme
c'est le cas au départ de la passe, peut se détdtee recollé sur la piece par le passage ssifce
de la molette ce qui donne lieu a des mauvais éeassirface (voir figure 46).

On observe également sur la paroi extérieure degtdas pieces, une surface non plane mais
oscillante avec une fréquence qui varie si on chdagéduction ou le type de molette (voir figure
46). L'origine de ce phénomeéne peut étre liée avibration propre au tour.

b)Efforts appliqués par la molette

Les efforts mesurés par la cellule de force peenetde comprendre la mécanique de
I'écoulement de la matiére sous la molette. llssttwent une base de données afin de valider la
simulation numérique. Cette derniere étude seta f@ns la partie suivante.

i . Stationnarité des passes

Le premier résultat est la forme en cloche deskbmmid'effort. Les courbes montrent toutes (X
ou Y) une croissance au départ et une décroissanaefin de la passe, dans les deux cas, trés
progressives. Ces variations dues a des effetsod® |hissent trés peu de temps a un régime
stationnaire de s'installer. Si un court régiméataaire s'installe, comme on peut I'observeraur
ou les dernieres passes de chaque piece (suffisatmioregue a ce stade), on observe une
décroissance de I'effort. On I'observe assez ofg@ng sur la piece 2, notamment lors de la troisieme
passe (voir figure 49). On comprend qu'il est dif alors d'obtenir une piece homogene dans sa
longueur alors que la matiere aura subi des com¢mivariables pendant sa mise en forme.

i Influence de l'angle d'attaque

Un autre point important est la direction des ¢foFx est la force qui repousse la matiere
devant la molette, Fy est la force qui compressmad#iéere contre le mandrin. On constate que la
force appliquée est majoritairement dirigée selobahs le cas de la molette d'angle d'attaque égal
a 30°, Fy est environ 5 fois plus grande que Fxyoetr la molette d'angle d'attaque 20°, Fy est 10
fois supérieure a Fx. Il parait cohérent que c@agpsoit plus important lorsque l'angle d'attaque
est plus faible, puisque la molette a plus tendanpkaquer la piéce contre le mandrin (voir figure
51). On comprend alors que si I'angle d'attaquefaaste et donc si la force Fy est largement
majoritaire, la matiere subit de la compressionsdzgtte méme direction, on se rapproche alors du
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laminage circulaire et la matiére ne s’écoule pagjuement devant la molette. De ce fait, le

diamétre intérieur de la piéce a tendance a gomflefépaisseur finale est supérieure a celle
attendue. En revanche, I'accumulation de matiévardda molette est plus faible. Ces conclusions
concernant l'influence de l'angle d'attaque supp8aition d'un bourrelet de matiére et le

grossissement du diamétre sont en conformité agetrdvaux qui ont été menés par Wells en 1968
[WELG68] et largement confirmés par la suite. ((MAYBAY79], [KAL82])

y

Figure 51: Direction de la force résultante applépipar la molette, a gauche avec un angle

d'attaque important et a droite avec un angle daiie plus faible

iii . Influence de la réduction

Ces essais permettent notamment d'analyser legentis de deux parameétres sur les efforts
appligués par la molette: la réduction, I'angldtakpie. On rappelle que de la piece 1 a la piéce 2,
on a diminué la réduction (de 2 mm a 1 mm ), dadeéce 2 a la piece 3, on a gardé une réduction
de 1 mm mais on a diminué l'angle d'attaque dedktte (de 30° a 20°). On constate dans un
premier temps que les efforts diminuent avec laicBdn, mais semblent également diminuer si

I'angle d'attaque diminue.

V. Influence de I'épaisseur initiale

Les différentes passes appliqguées sur une méme pidt toutes réalisées a la méme vitesse et
la méme épaisseur de matiére repoussée. On congtatées efforts appliqués par la molette
augmentent un peu plus a chaque passe pour lagrepiéce. Dans le cas de la deuxieme piéce,
les efforts sont un peu plus faibles a chaque passén sur la troisieme piéce, les efforts
augmentent sur les trois premiéres passes puisiagémi sur les trois derniéres. Sans avoir plus

d'informations sur la microstructure du matériaaysiproposons de donner une explication.

by

La troisieme piece, pour laquelle I'effort maximwmgmente puis diminue a partir de la
troisieme passe, montre qu'il existe deux mécarsser® jeu, dont l'un diminue l'effort de
fluotournage et l'autre I'augmente et qu'au coassdifférentes passes, I'un domine puis l'autre.

On peut trés bien imaginer que l'augmentation ffest® dans le cas de la premiere piece et des
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premiéres passes de la troisieme piece soit ddaugnientation de I'écrouissage du matériau.
Ensuite, on peut imaginer par ailleurs que ce guirdue I'effort dans le cas de la deuxieme piéce et
lors des dernieres passes de la piéce trois,éest llépaisseur de la piéce. Autrement dit, on peut
penser que fluotourner une épaisseur identiqueo(sser la méme quantité de matiére) sur une
piece d'épaisseur faible exige moins d'effortssireune piece d'épaisseur plus grande.

Avec ce raisonnement, on explique que pour la mrempiece l'effort max augmente car
I'écrouissage est plus important. Dans le cas deisiéme piéce, |'écrouissage n'évolue plus au
bout de trois passes, et le tube de plomb s'affitiaffort appliqué diminue.

[11.2.4. Validation du modéle numérique

On a réalisé des simulations du fluotournage dmpldOn compare les résultats expérimentaux
et numériques en termes d'efforts appliqués pantdsttes.

Pour cela, on a utilisé le code commercial Forgé®@es cinématiques des outils telles que la
vitesse de rotation du mandrin et la vitesse dewasont identiques a celles adoptées
expérimentalement. La loi de comportement utilissiecelle qui est présentée par I'équation (102).
Elle ne présente pas de couplage thermique. Lesithignes de gestion de I'autocontact et des outils
flottants sont utilisés pour cette simulation.

Les courbes de la figure 52 correspondent resmengnt a des simulations de passes de 1 mm
et 2 mm avec une molette de 30°. La courbe de goaglés foncé correspond a l'effort appliqué par
la molette dans la direction radiale et la courbecduleur gris clair représente I'effort axial. Ces
courbes montrent une réponse stationnaire quiresbetradiction avec l'allure des courbes réelles
(voir Figures 48, 49 et 50). En revanche, les vslales plateaux sont comparables aux valeurs
maximales des efforts obtenus expérimentalementr Ropasse de 1 mm, |'expérience donne des
valeurs respectives d'efforts radial et axial d&@ @\ et 0,5 kN. Les valeurs des plateaux en
simulation numérique sont respectivement de 2,56tNL,2 kN. Quant a la passe de 2mm,
I'expérience donne des valeurs respectives d'e#dral et axial de 3 kKN et 0,7 kN. Les valeurs des
plateaux en simulation numérique sont respectivémert kN et 1,7 kN. Les valeurs numériques
des efforts axiaux sont dans les deux cas 2,4phis importantes que les valeurs réelles. Ces
différences peuvent étre attribuées d'une paet,radologie utilisée, qui, on le rappelle, providat
courbes d'essais obtenus dans la littératuretrébtdogie qui n'a pas fait I'objet d'étude spépit.
Pour ce qui est de la stationnarité des passespmeiura que les effets de bords que I'on observe
expérimentalement, quelgqu'en soit la source (déwiat'outil, décollement de la piéce par rapport
au mandrin), ne sont pas correctement représeatsslel modele numérique.

-96-



Modélisation du procédé de ﬂuotourna;e

5,00
450
4,00
3,50 &
3,00 ——%
2,50
2,00
1,50
1,00
0,50
0,00 - : |
0 1 2 3 4 5 5 7 8 ] 10

Force (ki)

temps (5)

5,00
4,50 -
4,00 -
350
3,00 -
2,50 -
2,00
150
1,00 -
0,50 -
0,00

Force (kM)

temps (5)

Figure 52: Force radiale appliquée (kiloNewton) plar molette 30°, radiale en gris foncé et
axiale en gris clair, en haut par une passe de lgh®en bas par une passe de 2 mm obtenues avec
Forge2007®

Figure 53: Schéma de la piéce en plomb fluotournée

Enfin, la figure 53 montre que le bourrelet de gra&ique I'on a observé expérimentalement
(voir figure 47) est correctement modélisé paifausation numérique.

I11.3.  Essais de fluotournage de piéces en cuivre
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[11.3.1. Matériel et plan expérimental

En suivant la méme démarche que celle adoptée lpoptomb, on a réalisé des essais de
fluotournage sur des piéces en cuivre préalablem@tiouties et usinées (voir dimensions figure

54). Les essais sont réalisés sur un fluotour &@pant a la société MBDA.

8 mm
98 mm

Figure 54: Dimensions des pieces en cuivre

Les pieces sont emmanchées sur un mandrin adapig.niolettes sont utilisées simultanément
pour chaque passe de fluotournage. Le fluotouinsstumenté de telle sorte que I'on mesure la
force radiale appliquée par chague molette via ésure de la pression au sein des pistons (voir
figure 55 B)). On mesure également la vitesse tiiom des molettes ainsi que celle du mandrin.

Molette

3

Force radiale
appliquée par
les molettes

B

Figure 55: A) Piéce en cuivre initiale sur le maimdentourée des trois molettes B) Schéma des
forces radiales appliquées par les molettes syniéze

On dispose de 10 pieces de cuivre sur lesquelldaibmarier la réduction, I'avance et/ou les

molettes utilisées. On a mis en place un plan éxgétal avec deux niveaux de réduction, trois
niveaux d’avance et deux sets de molette. On pelassconditions suivantes:
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Piéces Epaisseur] Taux de Angle Rotation du | Avance (mm/ Avance en
recherchée| réduction | d'attaque de mandrin en tr min) mm/tr
global la molette min
1 2 75,00% 15 100 100 1
2 2 75,00% 15 100 50 0,5
3 2 75,00% 15 200 50 0,25
4 2,9 63,75% 15 100 50 0,5
5 2,9 63,75% 15 100 100 1
6 2,9 63,75% 15 200 50 0,25
7 2 75,00% 10 100 50 0,5
8 2 75,00% 10 100 100 1
9 2 75,00% 10 200 50 0,25
10 2,9 63,75% 10 100 50 0,5

Tableau 5: conditions de fluotournage appliquées pigéces de cuivre

Comme le montre le Tableau 5, on a fait varieritesge de rotation et I'avance absolue (en mm/
min) sur 2 niveaux chacun mais cela revient a faaeer I'avance par tour sur trois niveaux. On
suppose que la vitesse de rotation a une influtibke sur la piéce résultante.

Une fois les pieces fluotournées on releve I'épaisde la pieéce et son écart par rapport a celle
recherchée ainsi que le diamétre final et son @eartapport au diametre initial.
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111.3.2. Résultats

a) Géométries de pieces

Figure 56: Pieces en cuivre fluotournées

On présente sur la figure 57 le grossissement @métre en fonction de I'angle des molettes,
sur la figure 58, I'écart d'épaisseur par rappocelée attendue en fonction de l'avance et sur la
figure 59 le grossissement du diametre en fona®Havance.

Sur nos gammes d'étude, on tire les conclusionasigs:
* le grossissement du diamétre est d'autant plusriamtaque I'angle des molettes est faible
* Le grossissement du diametre augmente quand l'axamgmente

* Le grossissement du diametre est d'autant plusrtantagque la réduction est forte

L'écart sur I'épaisseur est d'autant plus grand'guance est grande

18
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Figure 57: Grossissement du diametre des piecdsratiion de I'angle de la molette
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Figure 58: Ecart d'épaisseur en fonction de la sste d'avance
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Figure 59: Grossissement du diametre en fonctiohadance

b)Efforts appliqués par les molettes

1,10

= Réd=5, moletes 1
Réd=5, molettes 2

= Red=5 1 molettes 1

" Rid=5, molettes 1
V¥ Réd=8, molettes 2
== Red=5 1 molettes 1

Les graphes qui suivent représentent les effodisua appliqués par chacune des trois molettes.

Il est intéressant de voir que les efforts montabord un pic de contrainte, puis un plateau
qui se distinguent clairement, dans leur forme, @agbes en forme de cloche observées lors des
essais réalisés sur le plomb avec un tour classiqudifférence majeure entre les deux campagnes
d'essai est le fait d'utiliser un fluotour danscas et un tour classique dans un autre. Le fluasur
dimensionné de sorte a minimiser les déviationatidl'a@e qui n'est pas forcément le cas du tour
classique pour cette gamme d'effort appliqué. D=ess conditions, il est difficile de justifier la
courbe en cloche observée pour le plomb sans nenggttcause le moyen d'essai.
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Figure 60: Efforts appliqués par les trois moletpesur les 10 pieces fluotournées

[11.3.3. Validation de la simulation numérique

a) Simulation du fluotournage du cuivre

Nous avons choisi de modéliser les essais 2, #9Gai ont des conditions de vitesse, réduction
et géométrie de molette diversifiées. On se plares des conditions exactes des essais en termes de
vitesses et de géométrie. On utilise la loi rhéiojog du cuivre déterminée au chapitre Il concernant
la rhéologie du cuivre et du tantale.

b)Efforts appliqués

On compare, dans un premier temps, les courbe®rteippliqués par les molettes avec les
valeurs expérimentales (voir figure 61). Les vadedbtenues en simulation numérique sont, une
fois de plus, supérieures aux valeurs réelles. Qkpd, la simulation numérique respecte la
répartition des efforts entre les trois molettesagoir, la molette A est celle qui exerce I'effiert
plus important . Par ailleurs, la simulation préwme augmentation légere de I'effort appliqué par
la molette A, ce qui n'est pas le cas en réalitéinEon notera que la loi de comportement ne prend
pas en compte l'adoucissement thermique, mécangumepermettrait d'expliquer les chutes
d'efforts ou les plateaux observés dans les mesyEsimentales.
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== Picce 2 molette A numérigue
== Piece 2 molette B numérique:

efart (tf)

Piece 2 molette C numérigue
— Pigce 2 force A expérimentale
== Pig¢ce 2 force B expérimentale

Pigce 2 force C expérimentale

temps

== Piece 4 molette A numérigue
== Picce 4 molette B numérigue
Piece 4 molette C numérique
— Piéce 4 force A expérimentale
== Pigce 4 force B expérimentale
Piéce 4 force B expérimentale

effart (t

0 20 40 80 80 100 120

temps

Figure 61: Efforts appliqués par les trois molettkmns le cas des configurations 2 (en haut) et
4 (en bas) en tonnes force par rapport au tempsésondes)

c) Relevés géométriques

6 38
3,6
5 v M
34
2 3,2
. B 3 v @ expérimental
3 : expe’n.mental 28 V consigne
numérique A numérique
2 2,6 A
v 2
1 ’ R ¥ .
v z ® 2,2 L 4 *
*
o * 2 \% \% %
1 2 3 4 5 6 7 8 9 10

Figure 62: Grossissements du diameétre Figure 63: Epaisseurs finales pour les cas
interne pour les cas (en abscisse) 2, 4, 7 efed, abscisse) 2, 4, 7 et 9, valeurs numeériques,
valeurs numériques et expérimentales en mmexpérimentales et consigne en mm

Les figures 62 et 63 montrent respectivement lesgggsements du diamétre des piéces de
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cuivre fluotournées et les épaisseurs finales dxep. Les valeurs expérimentales et numériques
sont représentées pour les cas 2, 4, 7 et 9. Oargem que si le grossissement du diametre est
également présent dans les résultats de simulatiorérique, les valeurs sont plus importantes en
simulation numérique que les valeurs réelles. Qnt pgpliquer ces différences par la rigidité des
outils (mandrin, molette) en simulation, qui emiune simulation plus sévére. En particulier, le
cas 7 montre un grossissement beaucoup plus inmpoe I'expérience. Méme si, parmi les essais,
c'est le cas 7 qui montre le plus grand grossissedeediameétre, cet écart avec I'essai ne trouse pa
de justification autre qu'une erreur de mise emderde la simulation ou une erreur de simulation.
Etonnamment, [|'épaisseur mesurée en numériqgue st proche de celle mesurée
expérimentalement pour le cas 7.

En revanche, les épaisseurs finales obtenues panldation numérigue sont, dans trois cas sur
quatre, supérieures a la consigne comme dans $assa®els. Le cas 4, pour lequel I'épaisseur
finale obtenue par simulation est inférieure adasigne, révele une erreur numeérique importante
qui mérite d'étre approfondie. Pour les autres itasxiste des écarts assez importants entre les
épaisseurs obtenues par simulation numérique é&tscehesurées expérimentalement, mais la
tendance est toujours la méme, c'est-a-dire I'spaiseffective finale étant plus importante que la
consigne. Ceci laisse penser que la simulation @eme restituer le mécanisme qui en est
responsable.

d)Mesures de duretés

Afin d'analyser I'écrouissage acquis lors du fluobage, on effectue des mesures de
microduretés a 300 grammes dans I'épaisseur eiséepts emplacements sur chaque piece (figure
64). On choisit les piéces 2, 4, 7 et 9 (voir Tahl8).

50 mm
.

ALl
7\ 1

50 mm
g

Figure 64: Mesure de la microdureté a trois endsdaifférents sur la piece fluotournée

On représente sur la figure 65 les mesures de ducetés qui ont été réalisées sur les pieces 2,
4, 7 et 9 ainsi que les valeurs de microduretésmias par estimation numérique de la densité de
dislocation transformée en dureté par la relati@DHadaptée au cuivre déterminée dans le chapitre
Il concernant la rhéologie du cuivre et du tantale.
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Figure 65: Duretés le long de la piece fluotourméir les piéces 2, 4, 7 et 9, duretés mesurées
par indentation et duretés obtenues par la derd#té@lislocation issue de la simulation numérique
et la relation HDD pour le cuivre

Les valeurs de dureté mesurées sont quasi corsstantetoute la longueur de la piece. La
simulation numérique prévoit pourtant une augmesriade la microdureté le long des pieces. Dans
un premier temps on peut mettre en cause la relatioD ainsi que la loi de comportement qui ont
été établies a partir d'essais mécaniques qui pasitété réalisés sur une gamme de vitesse de
déeformation suffisante pour modéliser le fluotogmaEn effet, les vitesses de déformation des
essais mecaniques realisés sur le cuivre ne dépaeee0,1/s alors que le fluotournage génere des
vitesses de l'ordre de la centaine /s.

Par ailleurs, la loi de comportement ne prend pasoenpte la variation de température. Cette
augmentation de la densité de dislocations norerést a mettre en relation avec l'augmentation,
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au cours de la simulation numérique, de la forqdiqpée par la molette A qui n'est pas avérée dans
les essais. En effet, soit la non prise en comptéadempérature, soit 'hypothese d’outils non
déformables au cours de la simulation, générentaugenentation des efforts appliqués a la piéece.
Dans tous les cas, il pourrait étre intéressantted¢er une simulation du fluotournage avec
déformation élastique des molettes et des mand@esa permettrait de rendre compte de la
déflexion des molettes et mandrin au cours d'ussede fluotournage.

lll.4.  Simulation numérique du fluotournage du tantale

L'opportunité de fluotourner des piéces de tantedes'est pas présentée dans ce travail. En
revanche, on propose quelques simulations de fluoage de tantale, afin d'évaluer la maniéere
dont la matiére s'écoule sous le contact d'unetteolRour cela, on utilise la loi de comportement a
base de densité de dislocations qui a été défioie [e tantale dans le chapitre concernant la
rhéologie du tantale et du cuivre. On appligue passe de fluotournage sur un matériau
initialement recristallisé (densité de dislocatioglative=1) avec 3 molettes.

On utilise les géométries qui ont déja été utibspeur le fluotournage du plomb (voir figure
43). On considere quatre cas, dont les conditionsdonnées dans le Tableau 6.

cas Réduction Vitesse de rotation Vitesse d'avance etidolangle
d'attaque
1 60,00% 600 tr/min 10 mm/s 20°
2 60,00% 600 tr/min 10 mm/s 30°
3 40,00% 600 tr/min 10 mm/s 20°
4 60,00% 600 tr/min 7 mm/s 20°

Tableau 6: Conditions de simulation numérique dotiburnage du tantale

On effectue un calcul mécanique avec un couplagemilque faible: a chaque incrément de
temps, on résout le probleme mécanique, puis lelgmee thermique. A l'incrément suivant, le
calcul mécanique est réalisé en tenant compteahepératures calculées a l'incrément précédent
lors du calcul thermique. La loi de comportemegpehdant de la température, prend en compte la
température actualisée.

On ne considere pas d'échanges de chaleur avigibex.

On présente les cartographies de la contrainteodeWises, de la vitesse de déformation, de la
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densité de dislocations relative, de la déformadbde la température des quatre cas en cours de

fluotournage.
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Figure 66: Contrainte de Von Mises pour les cas4l a

Fri43]
&

1
100
B2 BE33
39.1289
24 2944
149438
904938
533474
289297
1.51689
0.536471
0

1 ¥

Fri43]
&

1

100

B2 BE33
39.1289
24 2944
149438
904938
533474
289297
1.51689
0.536471
0

2 ¥

Fri43]
&

1

100
B2 BE33
39.1289
24 2944
149438
904938
533474
289297
1.51689
0.536471
0

3 Y

Fri43]
s
100

566275
342868
199664
115413
658454
3.BB833
1.95264

0.943244

0349385

Figure 67: Vitesse de déformation pour les cas4l a
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Figure 68: Densité de dislocations pour les cas4 a

IR [25] PR 25]

S_unit S_unit
& &
54 54
48 48
42 42
36 36
3 3
24 24
18 18
12 12
06 06
0 0

1 2
Frin 26 FriR 2]
S_unit S_unit

5 . 9

54 1 ' ¥
48 @ B oy :
42

a6

3

24 ;
18 18
1.2 1 ; F 1.2
3 . i 3
il il

3

Figure 69: Déformation pour les cas 1 a 4
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Figure 70: Température pourlescas1a 4

On remarque dans un premier temps que la molete an angle d'attaque de 30° génére un
copeau de matiére important qui est rendu possiblsimulation grace a la gestion numérique des
replis. Au contraire, la molette avec un angle d&r2en génere pas.

On constate une forte localisation des contraintdss vitesses de déformation et des
déformations. La vitesse de déformation atteint\ddeurs de 100 s-1 sous la zone de contact et
vaut moins de 1% quelques millimetres plus loin. Les valeurs deesses de déformation
conjuguées aux contraintes d'écoulement générenpuissance thermique telle que l'on atteint une
température jusqu'a 500 degrés pour le cas 2.a&pour effet d'adoucir le matériau et de générer
moins de chaleur. Le couplage thermomécanique pati@@blir cet équilibre et de s'approcher au
mieux des contraintes réelles induites.

Le fait de diminuer les vitesses appliquées (casa4pour conséquence de diminuer la
température générée ainsi que la contrainte apgdigtila densité de dislocations par rapport au cas
1 (référence). Cette évolution de la densité dimchgions s'oppose a la tendance (bien représentée
dans le modele rhéologique) qu'a le tantale aalécd'autant plus que la vitesse de déformation
est faible. On associe donc ce phénomeéne a laatiffé de température entre les deux cas.

D'une maniere générale, les conditions que l'otigump a ces différents cas sont relativement
séveres dans la mesure ou on ne considere passdgerde refroidissement comme au cours du

-110-



Modélisation du procédé de fluotourna]e

procédé réel et ou les vitesses sont élevées ppontaaux valeurs relevées dans la littérature. La
sévérité de ces conditions est confirmée par ésshtautes valeurs de la densité de dislocatioms et
la déformation atteinte (jusqu'a 5 pour les caples sollicités).

Cependant, le matériau que I'on traite est extrénéwfuctile; il serait donc intéressant de tester
ces conditions en situation réelle et ainsi valmeicontredire les résultats numériques. En effet,
peut s'attendre a de 'endommagement qui n'egirfgasn compte par le calcul.

11.5. Bilan

Dans ce chapitre, nous avons présenté différemsitaés de fluotournage relatifs a deux
campagnes d'essais que nous avons menees regpectiv@ir un tour classique avec des pieces en
plomb et sur un fluotour avec des piéces en cuivre.

Ces essais nous ont permis de mettre en évidefféeedies caractéristiques du procédé de
fluotournage:

* la direction de l'effort appliguée par les molet{es donc I'écoulement de la matiére) est
dépendant de I'angle d'attaque de la molette

* |lors de passes successives, |'évolution de I'ed&irine combinaison entre une augmentation due
au durcissement par écrouissage et une diminutienadl'amincissement de |'épaisseur de la
piece

* le fluotournage peut générer des bourrelets deemneagit des oscillations en surface de piéce

Le fluotournage des piéces en cuivre a montré ggaleles points suivants:
* les efforts appliqués par les outils ainsi querdéissage des pieces sont stationnaires le long de
la piéce
* |le grossissement du diametre est systématiquenetraplitude dépend de I'angle des molettes, de

l'avance et de la réduction

* |'écart sur I'épaisseur est également systéemagigest d'autant plus grand que I'avance est grande

Ces essais ont été ensuite modélisés avec le dbdgtorge2007® utilisant les algorithmes
d'autocontact et d'outil flottant. La modélisatemontré une bonne représentation du bourrelet de
matiere, de la stationnarité des efforts, de I'#omht des efforts, et une bonne tendance sur les
défauts géométriques, type grossissement de diamigtion respect de |'épaisseur consigne.

La modélisation doit étre améliorée sur les aspdéle&smiques (prise en compte de la
température dans la loi rhéologique, amélioraties lbis de conduction de la chaleur) ainsi que la
déviation des outils.
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On peut conclure que ces simulations valident tatalement le modéle et que les écarts
observés proviennent, pour les essais sur le pldewdifficultés expérimentales, et pour le cuivre,
probablement de la simplicité de la loi de compueat.

Les résultats de fluotournage du tantale montreat alleurs la nécessité de considérer
correctement la sensibilité du matériau a la videsisa la température. En regardant de pres ces
simulations, on constate que le fluotournage a patactéristique principale, une localisation forte
de la déformation. Pour conclure, la simulation gtique doit permettre de suivre correctement les
forts gradients de vitesses de déformation grace anaillage approprié (fin localement). Cette
finesse devrait permettre d'améliorer la précisies calculs et donc affiner la modélisation des
évolutions métallurgiques, dont la prédiction dtredue pour le tantale. Ce point sera abordé dans
le chapitre suivant qui concerne la modélisatiorilaglotournage par la méthode ALE.
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Incrémentaux

IV.1. Introduction

Les procédés de mise en forme incrémentaux oné @ettactéristique majeure qui est la
localisation forte de la déformation a l'instaneétt,qui va se déplacer sur tout le lopin. En généra
déeformer la matiere de maniére tres locale perragiethdre des niveaux de déformation plus hauts
car I'écoulement de la matiere n'est pas uni-a&iakt en particulier le cas du fluotournage, pugsq
l'outil déforme par compression, traction ou tomsices localement selon que l'on se trouve en
amont, en aval, devant ou derriére la molette. @nparaison, le procédé d'emboutissage permet
d'obtenir les mémes pieces mais avec une dirent@joritaire de déformation. D'un point de vue
numerique, atteindre ces valeurs tres importangedédormation entraine une distorsion forte du
maillage et surtout, la complexité de la déformatn@cessite un maillage fin trés localement. En
résume, on a besoin d'un maillage fin sur unegedite zone de la piece, qui soit capable de suivre
le trajet de l'outil.

Des remaillages adaptatifs fréquents associés doameilation lagrangienne sont la solution la
plus évidente. Avec une formulation Arbitrairemdmgrangienne Eulérienne dite « ALE », la
vitesse du maillage n'est pas celle de la mateélie, peut étre arbitraire. On propose alors de
développer une formulation ALE, sur la base de weaqdé€ja été fait pour le procédé de soudage
malaxage (Friction Stir Welding ou FSW) [GUEOQ7].ttéeformulation est spécifique aux procédés
de mise en forme incrémentaux avec une vitesseailéage calculée de sorte que le maillage soit
plus fin sous l'outil et suive le trajet de I'outil

Dans un premier temps, on définit plus en détailfokmulation ALE. Puis on présentera les
développements spécifiques aux procédés de miderere incrémentaux dans une formulation
appelée « ALE modifiée », qui seront ensuite apjgiggau formage incrémental et au fluotournage.

V.2. Formulation ALE

La méthode ALE est une description du mouvement,m@me titre que les méthodes
lagrangienne et eulérienne. Les formulations eaées et lagrangiennes sont largement utilisées
respectivement en mécanique des fluides et en neggeadu solide. La formulation lagrangienne,
dont le maillage est attaché a la matiére, essicfasment associée a la mécanique du solide, et la
formulation eulérienne, pour laquelle au contrdeemaillage est fixe, est adoptée pour les
écoulements de fluide. La méthode ALE a une formieggnéralise ces méthodes. En effet, elle
peut adopter les caractéristigues de l'une ourkades formulations classiques. La formulation
ALE est donc réductible a une forme eulérienneagmangienne. Autrement dit, les applications de
I'ALE vont de I'écoulement de fluide jusqu’a la naddéque du solide en passant par toutes les

-113-



'Formulation ALE spécifique aux procédés incrémexntau

configurations intermédiaires, typiquement les rat&ons fluide-structure [BEL78] [HUG81]
[DON83]. La méthode ALE tient son nom du fait glenla la possibilité de choisir arbitrairement
la position du maillage. En mécanique du soliddptanulation ALE doit permettre de prendre en
compte les différentes interactions de la piece dée® outils et préserver les surfaces libres.

L'intérét de la formulation ALE pour les procédésndise en forme incrémentaux réside dans la
possibilité de déplacer les noeuds a chaque inereraBn d'affiner les zones en cours de
déeformation et de permettre aux zones libres d&temtuellement déraffinées. Cette méthode est
une alternative a une formulation lagrangienne 'on éffectue un remaillage a chaque pas de
temps. On souhaite ainsi améliorer la qualité dillaga sur la zone en cours de déformation en

remplacant les remaillages par des régularisatiensaillage moins colteuses en temps de calcul.

Pour cela, on a utilisé des développements quiétmtréalisés pour le soudage par friction
malaxage [GUEQ7] et on les a adaptés aux procédésnide en forme incrémentaux. On
implémente des développements spécifiques a cese@#¥s, qui permettent en particulier de
conserver avec précision les surfaces libres.

Avant de présenter les développements spécifiqueprcédés incrémentaux, on propose dans
un premier temps une description de la formulathcE. La premiere partie présente les
différences fondamentales existant entre les faatimrls eulérienne, lagrangienne et ALE. Puis la
gestion du maillage ainsi que le transport desabdas seront abordés.

IV.2.1. Les maillages lagrangien, eulérien et ALE

La description eulérienne (figure 71) est utilisée un maillage eulérien fixe dans I'espace. La
description lagrangienne est utilisée sur un ngallattaché au matériau (figure 72). Il se déforme
avec le méme champ de vitesse que la matiére eserigtion ALE est utilisée sur un maillage dont
le mouvement est arbitraire (figure 73). Cela dignjue ce maillage peut avoir un mouvement
propre et indépendant de celui de la matiere.ut pgalement étre fixe dans I'espace donc de forme
eulérienne ou attaché au matériau donc de fornmariggenne.
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Figure 71: Déformation sur un incrément de tempss wsu solide en 2D représentée par une
formulation eulérienne (le maillage est fixe). lotide se déplace pendant lI'incrémedtelLe point
matériel défini en Al a l'incrément t et défini eits en A2 & I'incrément it voit ses coordonnées
changer dans le repére eulérien.
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Figure 72: Déformation sur un incrément de tempsyrpun maillage lagrangien a gauche et
ALE a droite

i . Les descriptions lagrangienne, eulérienne et AL

Le point de vue lagrangien consiste a suivre lescpdes de matiére. On utilise donc une grille
qui suit le mouvement de la matiere, chaque noard ébnnecté a la méme particule de matiére au
cours du temps. L'avantage principal est la comsienv précise de l'histoire de la matiere. En
suivant un nceud de la grille, on suit parfaiteméhistoire de la particule de matiére
correspondante. En revanche, il est impossibleudeesdes déformations trop importantes telles
que celles que I'on observe en mécanique des $luRkns la formulation lagrangienne, il n'y a pas
d'effet convectif, la dérivée matérielle est ungwd® simple. A titre d'exemple, &iest une variable
d'état et X les coordonnées matérielles, auxquekegrille lagrangienne est attachée, alors
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I'évolution temporelle d€ (ou son transport) est représentée par :

d7(X.9 _o¢| , a¢ dx
dt ot|, aX dt|,
=0 (103)

d((x,t)zg
dt ot |,

Le point de vue eulérien consiste a observer dapuisceud de la grille I'évolution des quantités
physiques due, d'une part a un changement d'étda deatiere mais aussi a cause de leur
mouvement traversant la grille (on ne regarde [@unéme particule), d'ou l'apparition d'un terme
convectif faisant intervenir la vitesse du maillage

dZ—(X't) :% +%%
dt  ot|, ox atl,

—

v (104)

X

dd(xt) _ag| . 8¢

+v—
dt ot 0X

X

Avec X , les coordonnées spatiales, auxquelles la giillérienne est attachée, c'est-a-dire fixe,

ox( X, 1)

V=
et ot

, la vitesse d'un point matériel.
X

Dans le cas de la formulation ALE, la grille n'gsts forcément fixe et n'est pas forcément
attachée a la matiere. Le maillage est attaché systeéme de coordonnées de référencbe la
méme manieére que pour les formulations lagrangiesineulérienne, on décrit I'évolution d'une
quantité physique:

dt  at|, oy oty

X

—~ (105)
dZ—(X’t) :K +vVv K
dt ot|, “ay
. y . ox(X.t)
Comme pour la formulation eulérienne, on observéeame convectif aveV, =T , un

X

terme de vitesse.
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Si on applique la dérivée temporelle définie erbjl@ux coordonnées spatiales x, on obtient la
vitesse de la matiéiv , et on fait apparaitre un terme de vitesse de(w :

—dX()(, t) :% +V %
c\llt ot|, ‘ax (106)
ox(x.t) _ . ) . o
Avec: W= ot la vitesse absolue du systeme de coordonnéesméédy c'est-a-dire la
X

vitesse absolue du maillage.

On introduit la vitesse ¢ qui est la vitesse retagntre la vitesse du point matériel et la vitesse
absolue du maillage,:

c=v-w (107)

En utilisant (106) et (107) on déduit la forme de ¢
C=V,— 108
" (108)

On obtient alors I'expression suivante, réductéblene formulation eulérienne c=v

7dZ()(,t) :% +C%

dt ot|, = ox (109)

i Méthode de résolution ALE: méthode directe, déouplage

La littérature montre que lI'on aborde la résoluti@bE par 2 méthodes différentes pour
lesquelles la détermination de ces termes congestifdéroule a deux étapes différentes du calcul.
Dans le cadre de la méthode directe , le termeeatifiest conservé dans les équations d’équilibre.
On implémente généralement la méthode directe tir pun code initialement eulérien, car un
terme convectif existe déja dans les équationsudlibee ((WAN97] [BEL97] [HUEO4]).

La deuxieme méthode de résolution consiste a démole calcul en deux étapes, une étape
diffusive et une étape convective (voir figure 78jest cette derniere solution qui est la plus
couramment utilisée en mécanique du solide caresitefacile a implémenter a partir d’'un code
lagrangien. Autrement dit, on effectue une étagealagienne, puis on régularise le maillage et on
lui affecte une vitesse propre différente de cédlda matiére. La méthode découplée nécessite une
étape de transport de variables d’état, étape ngueinent diffusive.
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Pas lagrangien réactualisé

v

Pas de temps Etape de remailage

v

Transport des variables

Figure 73: Etapes d'un calcul ALE par la méthodealéplée

A la suite du pas lagrangien, on calcule la vitedsemaillage; les noeuds en surface sont
attachés a la matiere et I'on optimise la viteses doeuds en volume dans les zones a fort
cisaillement afin d’éviter les distorsions des mhesil La derniére étape, qui est également profae a
méthode ALE, consiste a mettre a jour les pointsmdillage, connaissant la vitesse relative de
celui-ci par rapport a la matiere, par des algoréh dits de transport. La méthode découplée a été
utilisée notamment par Benson [BEN89] et Wang [WAN9

Lavantage de la méthode découplée par rapport anéhode directe est la facilité
d’'implémentation de 'algorithme ALE a partir dudmlagrangien actuel.

IV.2.2. La gestion du maillage dans la méthode ALE

a)Le déplacement du maillage

Dans la méthode découplée, on définit le maillggeésla résolution du systeme d’équation. Au
sein de cette méthode on distingue deux approakspectivement les méthodes de splitting
géomeétrique et cinématique ([TRAO01]):

» splitting géométrique: on méne |'étape lagrangiejusgu'a actualisation du nouveau maillage
lagrangien, puis on régularise le nouveau mailf@emodification des coordonnées

 splitting cinématique: on mene I'étape lagrangiesares réactualiser le maillage. Sur le maillage
précedent sur lequel on connait les vitesses dasspon effectue une régularisation des vitesses
et ensuite on actualise le maillage

En général, on découple la régularisation en sera@n volume. La procédure la plus courante
consiste a établir d'abord le maillage surfaciquedpit définir au mieux les contours de la piece.
La régularisation du maillage volumique est dévpémpa partir de ce maillage surfacique dans un
deuxieme temps. On procede ainsi pour donner taig@ria I'établissement du contact, a la gestion
des surfaces libres, des arétes, etc.
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En mécanique du solide, on exige de la méthodemeaillage qu’elle définisse parfaitement les
contours, qu’elle optimise le calcul en utilisamt éiément adéquat, qu’elle préserve la finesse du
maillage précédent, et enfin qu’elle soit peu cosgeet robuste.

i .Les méthodes de remaillage des surfaces

La contrainte qui garantit que le domaine matéidé maillage ont les mémes contours est :
vin= wLh (110)

Avec n la normale au nceud en surface libre, cadcpl la moyenne des normales aux faces
attenantes au nceud concerné.

Dans le cas des procédés de mise en forme incramené mouvement tangentiel des noeuds
en surface est globalement négligeable. Il devimapbrtant a proximité de la zone de contact, ou
une grande quantité de noeuds est mobilisée pbneratette zone.

L'utilisation de surface d'interpolation permet @mserver les surfaces précisément, mais est
d'autant plus colteuse que le degré d'interpolasirgrand. Nous entrerons plus en détail dans la
gestion des surfaces libres dans la partie 1\.3.2.

i Les méthodes de remaillage des noeuds en velum

Une fois les surfaces ALE définies, il s'agit ddéirdeles coordonnées des noeuds en volumes.
Leur déplacement permettra de les repositionnes piuadéquation avec les noeuds en surface et
éeventuellement améliorer la qualité des élémentsokme.

Il existe globalement deux méthodes de régulaosatu volume, la méthode de Laplace
[TRAO1] [STO99] et la méthode de barycentrage .

¢ La méthode de Laplace :

Pour la méthode de Laplace, on utilise I'opératdear Laplace pour décrire la vitesse du
maillage :

12w=0 (111)

On discrétise la formulation en introduisant la dibon potentielle qui suit. Ensuite on la
minimise, c’est la méthode de centrage :

=3 (W -w)? (112)
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Avec W , la vitesse moyenne du voisinage.

¢ La méthode de barycentrage géomeétrique

On cherche dans ce modéle a ce qu'un nceud saityleemtre des nceuds qui I'entourent :

=Y x (113)

Ir| &
Ou l'; est'ensemble des nceuds conneciX; a

On parcourt et on rectifie ainsi la position deahrades noeuds plusieurs fois s'il le faut.

¢ La méthode de barycentrage cinématique

Cette méthode est trés similaire a la méthode dycbatrage géométrique. Cette méthode est
basée sur un algorithme itératif ou la vitesse dicgud est la moyenne des vitesses des noeuds
voisins a l'itération précédente. Les itérationsseat lorsque la solution converge. La convergence
est atteinte lorsque les vitesses de tous les sagadoluent plus (ou peu) d'une itération a l&utr

b)Le transport des variables

On considere ici I'étape de transport des varialli@ss le systeme sur le nouveau maillage
régularisé. Le probleme du transport consiste @nafaecalculer les variables aux nceuds et aux
points de Gauss sur le maillage ALE qui a un mowr@melatif par rapport au matériau.

On part du maillage ALE & l'instaittmuni des valeurs de ces variables aux nceuds gtcanis
d’intégration, et le transport consiste a allouee waleur aux points d’intégration et aux nceuds du
maillage ALE a l'instant + At .

Le domaine matériel se trouve fixé dans I'espacdaitudu découplage. Les points matériels
sont identifiés par leur position spatiale. Le hagé est décrit par la position des nceuds dans
'espace et leur connectivité. Une caractéristigogportante du remaillage nécessaire en
formulation lagrangienne, est la conservation penttaut le calcul de la connectivité du maillage.

Un algorithme de transport doit idéalement étreipr&onservatif, stable et consistant.

On trouve dans la littérature deux algorithmes rd@dport des variables, les approches par

convection et par interpolation. Le principe demathode de convection est l'intégration de la
dérivée temporelle de la variak{ . L'approche par interpolation consiste a résouergrobléme

by

sur le nouveau maillage lagrangien puis a interpgsométriquement les valeurs ¢ pour
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résoudre le probleme sur le maillage ALE.

i . Approche par convection

On peut mettre a jour les variab ¢ sen utilisant la définition de la dérivée tempazell

delxy) _o¢
dt ot

of »_0¢

+ — > -_——

On extrait de cette formulation la valeur de laiatale{ & partir de{ .« qui est la valeur d{ a
I'incrément précédent.

=g, +J1‘(Z —c (Z))dt (114)

Dans la méthode découplée AL est calculée lors de I'étape lagrangienne. llereinc &
intégrer le terme convectif. Plus précisémentultfdéterminer le gradient de la vari:{ le

J"M =g, + j dt- j (cd(¢))at (115)

to

L'approximation linéaire est sans doute la méthadaus simple pour arriver a la solution, mais
tres diffusive. Il existe d’autres manieres de vée le probléme : la méthode des moindres carrés,
la méthode de Galerkin discontinu, etc [MAG94].

i Approche par interpolation

L'approche par interpolation consiste a détermilzevaleur de la variabldd au point du
maillage lagrangien.

L'}
7 =g + [ Lt (116)
to

On connait la position du maillage lagrangien :

Xlag = Xref +Au (117)
Avec Au le déplacement du nceud considéré au cours d'tamieat.

Et & partir de cette position, on peut détermirdeau maillage ALE :
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XaLe = X = Xag -Ay, (118)
Avec Au, le déplacement du nceud considéré au cours dgutarisation ALE.

La variable{ a linstantt+At vaut alors :
7t (Xt+At) =g ()ﬂag ‘AUC) (119)

Le calcul de"™ peut étre considéré comme un probléme d'interjgmiabu ¢\,, est connu en

Xlag .

L'approche utilisée dans le code dans lequel owaitta a été développée par Guerdoux
[GUEOQ7]. Il utilise des patchs de recouvrement gaterpoler avec précision les informations aux
noeuds et aux points d'intégration.

IV.3. Développements spécifiques liés aux procédésrémentaux

L'approche ALE de la formulation quasi-statiqueoimpressible des matériaux visco-plastiques
a été utilisée au CEMEF dans un premier temps lgosimulation du remplissage et solidification
en fonderie [CHE95] [BELO4] [BELOS]. La formulatioALE dans le cas de la mise en forme de
matériau solide a été développée par la suite ldacedre d'une étude sur le soudage par malaxage
[GUEO7] [FOUO6] puis pour la simulation de l'usieagrande vitesse [FOUQO7] [DELO8] [DEL082]
et enfin pour la simulation du laminage [PHIO8]r $abase d'un code initialement lagrangien, la
méthode indirecte a été choisie. A la suite d'us lpgrangien, des étapes de régularisation du
maillage et de transport des variables PO et Pil.réatisées. L'étape de régularisation du maillage
implique la définition d'une vitesse propre du hagié en respectant les conditions de surface (libre
ou en contact) et, éventuellement soumise a umatgur d'erreur dictant une taille de maille
optimale.

Comme pour le soudage par malaxage, on fera agestianateur d'erreur de Zienkiewicz-Zhu
(Z?) [ZIE8T] [ZIE92] [ZIE922], couplé a une straiégadaptative, déja utilisé pour le remaillage
adaptatif [BOUO5]. L'erreur Z2 est basée sur dexlignts de puissance. Intégrée a une stratégie
adaptative, elle permet d'affiner le maillage toemlement, en I'occurrence la zone ou les graslient
de contrainte et de vitesse de déformation sorgliesimportants. Dans le cas des procédés de mise
en forme incrémentaux, cette zone est située sowid.l 1l est souhaitable que la zone de mailles
affinée évolue donc avec la position de I'outiledwne formulation lagrangienne, des remaillages
fréquents le permettent. Avec une formulation AtEst la mobilité des nceuds a travers la matiére
par régularisation du maillage qui l'autorise.
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t+At

t+2At

W)

Figure 74: Déraffinement d'une surface par réguation

Le probleme majeur posé par la formulation ALE eécamique du solide est certainement la
conservation des surfaces libres. Comme le moatfeglire 74, lors d'une régularisation sur une
surface non plane ou l'estimateur d'erreur prégeitdéraffiner le maillage, la surface perd sa
définition. Et globalement les surfaces ont tendaac'aplanir numériqguement. Cela entraine une
modification du volume et bien sdr un résultat faux

Le probleme existe notamment dans le cas des preadel mise en forme incrémentaux; les
surfaces libres sont majoritaires, de géométriegpbexes et qui evoluent.

On définit une nouvelle formulation dite « ALE mbée » dans laquelle on propose d'une part
d'introduire un estimateur d'erreur géométrique pprimettra de conserver une certaine définition
de la surface et ainsi une finesse de maillagasaumtie sur les zones ou la surface est courbe.
D'autre part, la régularisation du maillage seraigée au moyen d'une surface polynomiale du
troisieme degré (voir figure 82). Dans une premigaetie, on décrit I'algorithme de calcul de la
vitesse propre du maillage en tenant compte desursrrde Z2 et géométrique. Puis, dans une
deuxieme partie, on décrira la correction appddéede la régularisation des surfaces.

IV.3.1. Détermination de la vitesse de maillage

La méthode employée ici pour régulariser le madlagst celle développée par Guerdoux
[GUEOQ7] et a pour base un barycentrage géométritjaedéveloppé des algorithmes permettant de
détecter les arétes et sommets des solides, dieffean barycentrage volumique permettant de
privilégier la qualité volumique ou la minimisatiale I'erreur de Z2, et d'effectuer ce barycentrage
pondéré sur la surface tout en conservant lesiémast matérielles. On ne détaillera que brievement
ces algorithmes dans cette theése mais on propoktaur de consulter les travaux de Guerdoux
[GUEOQ7] pour plus de détails.
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En revanche, les algorithmes développés au coucettie these propres aux procédés de mise
en forme incrémentaux sont détaillés. lls serotégrés a une nouvelle formulation appelée ALE
modifiée.

a)Régularisation du maillage

La régularisation du maillage se fait aprés le wlalagrangien et de maniere itérative. Elle
consiste a définir la vitesse propre du maillw,,2 A chaque pas de temps, on définit les degrés de

liberté de chaque nceud du maillage. En effet, gordhme spécifique permet de détecter les

nceuds appartenant a une aréte ou un sommet. Leks mmesommet ne bénéficient d'aucun degré
de liberté et les nceuds en aréte d'un degré dwélidees noeuds en surface ont, quant a eux, deux
degrés de liberté, ils évoluent selon une directammgente a la surface. Ensuite on parcourt les

noeuds du maillage; la position régularisée desdscest calculée par barycentrage pondér¢C, ar

par rapport a la position de l'itération précédeit—1 . Les vitesses propres du maillage sont
calculées a partir des nouvelles positions du agsetl

X =13 g
| & (120
(5%
" At

Ou X est la position du nceud avant régularisat X, . est le centre de gravité de chaque
élément® connecté au ncelN.

Dans le cas des nceuds en surface, on ajoute udéi@orde conservation du domaine. On y
reviendra dans la section concernant les surfadoes|( 1V.3.2.).

A chaque itération, les vitesses tendent vers afeuv qui permet de satisfaire, soit une qualité

d'éléments optimale, soit une erreur minimisée reformément répartie sur le domaine. Ceci
it—1
dépend de la définition donnée aux poi~e . Guerdoux propose la formulation suivante

it-1 it-1
permettant de prendre en compte plus ou mee et Cae , coefficients respectifs de forme et
d'adaptation:
Cor=8C +(1-6) ¢ (121)

Avec 4 variant entre O et 1.

A la fin d'une itération, un critere de convergepeemet de stopper ou relancer une nouvelle
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itération.

b)Estimateurs d'erreur

L'estimateur d'erreur intervient sur le coefficididgdaptatior C!.*. En effet, il est défini comme

it-1 opt
le rapport de la taille moyenne de I'élémh?,, par rapport a sa taille optimehe :

o hfj‘ljg
Cae | Jhopt 122
[he (122)

La taille optimale d'un élément est directemerg &da contribution de I'éléme€ten erreuid,
de discrétisation spatiale.

La stratégie adaptative que I'on utilise a été ldgpee au CEMEF par Boussetta [BOUO5] pour
le remaillage adaptatif, par Guerdoux pour I'ALEest issue des développements de Zienkiewicz
[ZIE8T]. Le principe est de supposer qu'un maillageoptimal lorsque I'erreur globale (la somme
de toutes les erreurs en chaque élément) est nieietauniformément répartie sur le maillage.
Dans le cas de I'ALE, on fixe le nombre d'élémanten détermine une taille d'élément optimale

opt | . t
"™ ainsi qu'une erreur optimale glob.6”

o = (M) (@Z((H)D (123)
(6.)20+0
o7 = (N, (z((e)jj 124)

Avec h, et 6., respectivement la taille et I'erreur actuelles'@ément,d la dimension spatiale
du probléme etp la vitesse de convergencM , I'ensemble des éléments du solide. Plus

d'informations sur cette stratégie adaptative sisytonibles dans [BOUO05]. Quant a l'err¢6,,

elle peut étre définie de diverses manieres. Orogmseulement que celle-ci tende vers 0 lorsque
I'on diminue la taille des éléments. On présertedur de Zienkiewicz Zhu (Z2) qui est déja utiisé
pour le remaillage adaptatif [BOUO5] ainsi qu'urreeer géométrique introduite spécifiquement
pour les simulations de procédés a caractére irrhimpliquant la mobilité du maillage sur des
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surfaces libres.

i .Erreur de Zienkiewicz Zhu

L'erreur de Zienkiewicz -Zhu [ZIE87], [ZIE92] corerit particulierement & la mise en forme des
solides car elle caractérise les gradients de guigsgénérés par la déformation et la contrainte.
Elle est définie par la différence entre la solutmmeérique et la solution vraie du probleme:

6, :[J(s— $):(6-4,) owf (125)

Q

Avec (s,€) le déviateur de contrainte et la vitesse de déiton réels e(s..£,), la solution
du probleme discrétisé.

Le déviateur de contrainte et la vitesse de défbomaéels sont approximés par des valeurs
d'ordre supérieur a la solution discrétisée obtgrargpatch de recouvrement (travaux de Fourment
[FOU92] et Boussetta [BOUO5]), c'est-a-dire qu’dilise les valeurs des éléments voisins pour
reconstruire une valeur plus lissée. On caractéris® le gradient lié a la discrétisation spatiale

L'approximation faite pou(s, é) revient a considérer l'erreur due aux sauts deaate et de

vitesse de déformation a la frontiere des éléments.

i Erreur Géométrique

L'erreur géométrique que I'on introduit est spgaiéi aux éléments en surface. On utilise, pour
la définir, les normes consistantes. Ce sont degewuss unitaires définis aux noeuds par la
moyenne des normales sortantes des éléments vp@idgrées par la surface des éléments voisins.
[BELOA4].

~ 1
nn = Z Sf I'} (126)
Z Sf nf for,

for,

Avec I',, , I'ensemble des facettes voisines au nc S; |et N; , respectivement la surface et la
normale sortante de chaque facette voi f gvoir figure 75).
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Figure 75: Normale consistante en un nceud (en rpefgeormales des facettes voisines

A partir de la normale consistante, on définit dangremier temps un marqueur de la courbure:

z r~ln |]-lf

_F (127)

v Nb;

Avec Nb; |e nombre de facettes voisines.

Le marqueur est alors défini sur chaque élémentlpanoyenne des valeurs aux noeuds
attenants a cet élément:

NBys

2 () (128)

we = n=l
NB g

NB.. est le nombre de nceuds en surface concernés fpandaon ¥ En effet, Yo nest
calculé que pour les éléments ayant au moins uml mregurface.

On définit ensuite I'erreur géométrique par:

O =max(y/.) -y (129)

Ms

Ou Mg est I'ensemble des éléments ayant au moins un acesdrface libre concerné par la

fonction ¢, . La fonction &, est représentée pour un cas 2D en fonction dgld'ansur la figure
76.
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1 i L 4
fonction y *
0,8 - »
0,6
0,4 o
erreur
0,2 ”¢*
D M I I I I 1
0 15 30 45 60 75 90
angle a entre deux facettes

Figure 76: Erreur géométriqu6,, sur un cas 2D: en trait plein, la fonction en ftioo de

I'angle a (en degrés) tel qu'il est défini par le schémaraitd, en pointillé, la fonction erreur
géomeétrique.

En 3D, les éléments qui n‘ont aucun nceud en sudiaicane erreur nulle, les éléments qui ont
un noeud en surface ont une erreur égale a celeald, ceux qui ont deux, trois ou quatre noeuds
en surface, ont une erreur moyenne des erreursudeces noeuds. On montre un exemple en 2D
sur la figure 77.

Elément de surface,
moyenne des deux
noeuds en surface

Elément de surface,
valeur égale a celle du
nceud en surface

Elément de volume,
erreur nulle

Surface

Figure 77: Distribution de I'erreur géométrique anction de I'élément, cas 2D
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iii . Erreur couplée Z2 et géométrique
Les erreurs de Z2 et géométrique précédemmentiegfgsont couplées pour les procédés de
mise en forme incrémentaux. Chacune est norméengairansformation affine de telle sorte que le
minimum de chaque erreur sur le domaine vaut 8 etdximum vaut 1:

z

o 26 rr,un(gzze)

6,..| = _ (130)
Z _
mMax(sze) lin(H22 e)
Ou M est I'ensemble des éléments du solide.
‘ = O ”}jn(ege) (131)
ge -
mMax(ng) - rr“}ln(ege)
Enfin, I'erreur finale pour les procédés de miséoeme incrémentaux est la suivante:
6, :max(|t922 ,a\ege) (132)

Avec a , un coefficient de pondération de I'erreur géoigeé par rapport a l'erreur de Z2.

Les formules (123) et (124) de la stratégie adeetgtermettent alors d'obtenir respectivement
la taille d'élément et I'erreur optimale.

On a appliqué l'erreur couplée (132) a des exentj@anaillages de fluotournage et de formage
incrémental sur les figures 78 et 79 pa=1C .
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Figure 78: Sur une piece fluotournée, & gauchegwarrau milieu, taille optimale des éléments,
a droite, maillage qui en résulte. Au centre, deplace, la zone actuellement travaillée par la
molette

Figure 79: Sur une piece de formage incrémentajaache, erreur, au milieu, taille optimale
des éléments, a droite, maillage qui en résultefléehe désignant la zone actuellement travaillée
par l'outil.
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IV.3.2. Gestion des surfaces libres

L'erreur géométrique précédemment définie permestes, d'affiner le maillage sur les zones
présentant des courbures, mais il faut avant teitev a ce que le mouvement des noeuds en
surface n'en altere pas la géométrie. Pour optinasmobilité de ces noeuds, on décrit la surface
par une interpolation de degré supérieur. Cela paet réalisé au moyen d'une fonction spline
comme l'ont fait Huetink [HUE9Q] et plus tard TradTRAO01] en 3D. Mclvor ([MCI96]) propose
quant a lui, une interpolation quadratique sur iplus facettes. Dans ce travail, on définit une
surface polynomiale du 3e degré sur un élément,layuelle les noeuds vont glisser. Cette
technique, appliquée sur un élément, fait appelrauales consistantes aux noeuds mais n'utilise
pas de patch.

Dans un premier temps, on décrit la gestion defas libres telle qu'elle a été développée par
Guerdoux [GUEOQ7] pour le soudage par malaxage. ®tugésentera la correction apportée.
a)Calcul de la vitesse de maillage

Guerdoux [GUEOQ7] utilise les normales consistaai®s noeuds, précédemment introduites par
I'équation (24). Pour conserver le flux de mategias la direction normale a la surface, il utilse
formulation suivante:

WIS TR = VR (133)

Pour ce qui est de la direction tangente, la wtais maillage est arbitraire et, dans notre cas,
elle est soumise a l'estimateur d'erreur que I'défani dans la section précédente par (30) et qui
contient les erreurs de Z2 et géométrique.

La vitesse de maillage est calculée, dans un pret@neps, sans tenir compte du respect des
surfaces (équation 18):

(134)

| ‘ z Xge—lct -1
0 't)

At

(><n

r

Ou ' nest le patch contenant le na" 4

. N . . ~ it .
Puis on soustrait & la vitesse du maill W, 3 une partie de la composante normale permettant de
satisfaire (31), c'est a dire le vect u rreprésenté sur le schéma de la figure 80.
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NBC

wh= - Y ((v, - ) O ) O (135)

a=1

u

w 5

Ny ormal / n

W

“ tangentiel

Figure 80: Calcul de la vitesse de maillage poumaeud en surface

Un algorithme de projection a été développé lorsmbeivements importants du maillage par
rapport a celui de la matiere, ce qui est le cafiuhtournage. Comme l'illustre la figure 81 issue
des travaux de Guerdoux [GUEOQ7], les noeuds eraseirfont actualisés en utilisant la vitesse
obtenue par les relations (134) et (135), on obtors le point M . Ce point est projeté sur le
maillage de linstant t; on obtient le poiM ,. En ce point, on calcule une nouvelle normale

consistante et une nouvelle vitesse matérielle,emog des noeuds de I'élément ou la projection a

eu lieu.

>, (x,)n

it _— nOf

"’ 2 Nn(X&p)EFLH (136)

nOf

n

dy=3 ()

nOf
Et la vitesse du maillage est calculée par la féensuivante:
OXE =X T (137)
wy = (o, ) T,
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Figure 81: Schéma de projection du maillage ALE issu de[GUEQ7]

Cet algorithme développé par Guerdoux permet en théorie de respecter les surfaces libres.
Cependant, le déplacement est fait sur une surface plane (surface tangentielle a la normale
consistante) et le mouvement tangentiel des noeuds, sur une surface courbe, entraine un lissage de
celle ci comme le montre la figure 82. En effet, on peut perdre ou gagner du volume, selon que la
surface est convexe ou concave par déplacement.

t+At

Figure 82: Correction de la position des nceudsiefase par surface polynomiale du troisieme
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degré, @, avant correction@, aprés correction

On propose d'introduire une surface polynomialérdisieme degré qui va permettre de définir
au mieux les surface courbes (voir figure 82). €stirface est définie sur la facette appartenant au
maillage de lincrémet et ou a été projeté le poi M . On ne considére donc pas d'évolution de
la courbure entre les incréme t sef t+ 4t

b)Correction par surface de 3° degré

La surface S est définie de telle sorte qu'elle contient lesstnoeuds de la facette concernée et
gue les normales consistantes en ces trois noeatsihogonales S (voir figure 83).

y A C

oA B

Z
Figure 83: Surface de correction sur un Figure 84: Repére de travail pour la

élément, orthogonale aux 3 normales consistam@section polynomiale
et contenant les 3 noeuds de la facette| de
projection

Dans un premier temps, on replace la facette conéeedont les noeuds sont nommés A, B et C
dans un repere de travail local tel que:

* La facette est dans le p Z=0

Le noeud A est au centi A(0,0,0

Le nceud B est sur le pli Y=0 : B[Xg,0,0

Le noeud C e C(XC ,YC,O) (voir figure 84)

On introduit la surfac S définie par la fonctioit(X,Y):
t(X,Y)=aXl+ b¥+ cX ¥ dX¥+ &% f¥ hX +Y (138)

On définit également le vecte U (~t' ,—t'y,1] orthogonal & la surfac S avec:

-134-



Formulation ALE spécifique aux procédés incrémem.au

t' (X,Y)=3ax’ + 2cX¥+ d¥+2 ex
(139)
t',(X,Y)=3b¥ + cX+2 dX¥ 2 f¥

On calculea,b,c,d, g f, hi jde telle sorte que les conditions suivantes soeaptectées:

* Les noeud: A BetC appartiennent S

ty (X5, 0)=0 (140)
e Les normales consistantes aux poin'A’ BetC respectivement N A( X'A’YIA'ZIA)
N B(X'B,Y'B,Z'B) NC(X'B.Y'B ,Z'B) (coordonnées locales) sont orthogonal S a
N,OU,=0
Ny OU, =0 (141)
N, OU. =0

On obtient alors les parameétres de la co' S e
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j=0
|:—YlA

Z'A
h=-2

Z'A
_-iZ's=Y

X32Z',
a= 12(h—XIBj

Xg'\ 2% (142)
e:xg—zrjzg

XBZB
g=-_Xc/Z'c*+3ax’+2cX X+ 2eX+ h

Y.?
f:_(Y'CYC)/Z'C—(SaX:3+ZC)§ Y+ dX ¥+3 ed+3 hx 2 ¥
Y.?

b_zaxc3+cxcz\g+ dx ¥+2exX+2 hx+ i¥( v ¥ Z
= v

On établit alors la valeur de la fonction t au pcM , et on définit le vecteur correctic ®m o

de coordonnées local (O,O,t(XMp,YMp)) dont on calcule les coordonnées dans le repétmiglo
On corrige alors la relation (137) par la suivante:

it _

Wn"=M+(VIA mp)mp+ G (143)

P

V.4, Application de la formulation ALE

Dans les procédés de mise en forme incréementawdéf@mation est localisée sur une petite
zone de la piéce, le maillage a tendance alorsrassembler vers la zone ou la déformation est
grande, c'est-a-dire vers l'outil. Dans le restendullage, la qualité diminue du fait du mouvement
des noeuds vers cette zone.

On propose donc d'appliquer les développementseq€s dans cette partie aux cas de
fluotournage et formage incrémental. On comparesanhéthodes lagrangiennes, et les versions
ALE en se focalisant sur I'amélioration apportée Ilfgareur géomeétrique et la projection sur une
surface polynomiale, tant sur le respect des sesfébres que sur les résultats quantitatifs.
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Le procédé de formage incrémental fera I'objetaljprésentation courte dans un premier temps.

IV.4.1. Formage incrémental

a)Description du procédé et mise en donnée

Le procédé de formage incrémental permet de metirrme des tbles a géométrie complexe
par un outillage simple. Le principe est de défarnee tble progressivement, de maniéere
incrémentale, selon un chemin d'outil prédéfiniiffigure 85). Apres le passage répété de I'outil
sur la tble, on obtient une piéce déformée de mam@ativement homogéne, sans copeau et sans
perte de matiere. Ce procédé ne nécessite pabraafi@on d'outillage spécifique et entraine un
minimum de perte de matiere. Le formage incrémeestl un procédé alternatif au procédé
d'emboutissage, destiné au prototypage rapidauwyroductions de faible volume.

D'un point de vue de la simulation numérique, leggences, en termes de maillage et
cinématique sont communes a celle du fluotournagggpe faisant partie des procédés de mise en
forme incrémentaux. Quant a la préservation ddases libres, le procédé de formage incrémental
est plus simple a simuler que le fluotournage easurfaces de la piéce sont globalement planes.

Figure 85: Procédé de formage incrémental [MCL02]

Pour la simulation, nous utiliserons un outil spdnge. Alors que dans le procédé réel, l'outil est
en rotation sur lui-méme, I'outil sera fixe pousimulation mais en contact glissant avec la piice.
sera animé d'un tracé rectangulaire, de plus enlfond et de plus en plus petit. Il se déplace a
une vitesse de 1 mm/s, suivant la cinématique tegaair la figure 87.
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Figure 86: Maillages et formes de l'outil et dedigece de la simulation numérique du procédé
de formage incrémental avec Forge2007®

\' -

—

Figure 87: Cinématique d'outil de la simulation némgue du procédé de formage incrémental

b)Validation de la formulation ALE

On a réalisé une méme simulation avec 3 formulataifierentes: lagrangienne, ALE sans les
développements de cette thése, et ALE incluanddéegloppements de cette thése. On présente les
résultats dans le Tableau 7.

En se concentrant sur les deux derniéres coloonesynstate que les développements présentés
dans le précédent chapitre, permettent de respectezctement les surfaces libres, alors que la
formulation ALE non modifiée a clairement tendaricdisser les surfaces. Le maillage est plus
dense sur les zones ou la surface est courbe esrdense dans la zone de déformation. En effet,
telle que le montre la carte des tailles de maiipsmales représentée sur la quatrieme ligne, la
répartition des noeuds est davantage régie paeudleigéométrique que l'erreur de Z2 dans la
formulation modifiée. (On rappelle que I'on pondéeeur géomeétrique avec une valeui a= 10
(équation (132))).
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Pour ce qui est des contraintes de Von Mises (éexriigne), la formulation ALE non modifiée
engendre des contraintes qui n'existent pas dafwntaulation lagrangienne. La formulation ALE
modifiée, au contraire permet de restituer corraetd |'état de contraintes. Ces contraintes sont
d'origine purement numérique et sont attribuéesdiggradation de la surface libre.

lagrangien ALE non modifié ALE modifié

_0fg3(3)] - _0fg3 ()] _0fg3]

Forme de la
piece

Coupe
transversale

de la piece

0.fg3 (3)] _0.fg3 (2)]

Maillage

Taille de e
maille
optimale e

Mpa 200

Contrainte =
au sens de Hw

Von Mises H3 ———

Tableau 7: Comparaison entre les formulations lagji@nne, ALE, et ALE modifiée dans un
cas de simulation du formage incrémental, la preengase donne I'emplacement de l'outil, valable
pour toutes les autres cases. La deuxiéme caseranienplan de coupe qui permet d'obtenir la
deuxieme ligne

Les modifications apportées a la formulation ALEnpettent de localiser le maillage a la fois,
sur les zones en déformation mais aussi sur ldacgs courbes, permettant une discrétisation
suffisante. Par ailleurs, la correction quadratiguieoduite est un développement indispensable
pour le respect des surfaces, dans le cas du fernmamgémental. La formulation ALE permet
d'obtenir des résultats similaires a ceux obterues da formulation lagrangienne, tant pour la

-139-



'Formulation ALE spécifique aux procédés incrémexntau

géométrie que pour les champs de contrainte.

IV.4.2. Fluotournage

a) Validation de la formulation ALE

Pour valider la formulation ALE, on utilise un ades fluotournage initialisé avec la formulation
lagrangienne et que I'on poursuit avec les troimédations: lagrangienne, ALE non modifié et
ALE modifiée. Comme pour le procédé de formageémmntal, on présente les résultats en terme
de respect des surfaces, maillages et champs thaiotes. On observe les géométries et champs de
contraintes et vitesses de déformations aprés d@0larisations de maillage (équivalents a 100
incréments).

Comme pour le formage incrémental, on constate lguermulation ALE modifiée restitue
correctement la géométrie ainsi que les champs@uleaintes et vitesses de déformations.
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lagrangien ALE non modifié ALE modifie
GRS ARV Y
Maillage
Coupe
transversale
de la piece
Ftin [16] _ _ Ftin [16] Ftin [16]
S00 . S00 S00
430 430 430
400 400 400
H 350 350 350
Contrainte e e e
250 250 250
au sens de 200 200 200
. 150 150 150
Von Mises 100 100 100
50 50 50
a a a
¥ ¥ ¥
Frin [1431 Frin [1531 Frin [58]

TES4TS
5500458
4 35766
321537
231662
1 6035
105314
0615334
0270952
o

TES4TS
5500458
4 35766
Vitesse de B
231662
, . 16095
déformation e
0615334
0270952
o

231662
1 6035
105314
0615334
0270952
o

Frin [30] Frin [30]

10 10

a1 a1

82 82

i 73 73
Tal "e 64 64
. 55 55
optimale 48 48
37| 3T

28 28

19 19

Tableau 8: Comparaison entre les formulations lagji@nne, ALE, et ALE modifiée dans un
cas de simulation du fluotournage

La figure qui suit donne une cartographie de laemtion apportée par la surface polynomiale
(voir figure 88) au cours d'une régularisation. kakeurs positives sont des corrections convexes et
les valeurs négatives sont des corrections conc&wesconstate que les valeurs, au cours d'une
seule régularisation atteignent plus de 0.02 mry saviron 1% de I'épaisseur de la piece. Cette
valeur est également l'erreur que I'on fait si amilise pas d'interpolation corrective. Elle est
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d'ailleurs cumulée a chaque incrément tout au thngrocédé.

Frin [35]
0.02
0.016
0.012
0.008
0.004
0
0,004
0008
02
016
002

Figure 88:. Correction apportée par la surface padymale au cours d'une régularisation,
(paroi externe a gauche, paroi interne a droite)

Si on regarde plus en détail les variations de melyfigure 89), on constate que la piéce a
tendance a perdre du volume avec lutilisation aldormulation ALE initiale. L'utilisation de
I'erreur géométrique couplée a I'erreur de Z2 pedeeéeduire nettement la variation de volume. La
correction par surface polynomiale permet de rameguasiment a zéro la variation de volume
utilisée avec ou sans l'erreur géométrique.

310000 -

] \—-\
300000 — ale modifié
2900000 - — lagrangien

—ale + EG

280000 - ale + COR
270000 - ——ale
260000 : : .

0 0,01 0,02 0,03

Figure 89: Evolution du volume sur quelques incrataale la simulation du fluotournage avec
les formulations lagrangienne, ALE initiale, ALE difcée, ALE avec l'erreur géométrique
(ALE+EG) (mais pas la correction surfacique), ALEea la correction surfacique (ALE+COR)
(mais pas l'erreur géométrique)
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IV.4.3. Intérét de la formulation ALE
a)Précision et temps de calcul

On a montré dans la section précédente que la fatimu ALE modifiée permet d'obtenir des
résultats similaires a ceux obtenus avec la fortimmalagrangienne. On souhaite maintenant
montrer de quelle maniére la formulation ALE esisphtéressante que la formulation lagrangienne
dans le cas des procédeés de mise en forme incréaxent

La formulation ALE permet de localiser parfaiteméntnaillage grace a la régularisation et les
estimateurs d'erreur utilisés. Pour obtenir un ltéssimilaire avec la méme précision avec une
formulation lagrangienne, on peut imaginer plusesolutions. On peut mailler finement une zone
suffisamment grande en prévision du passage d@ Bbune pas remailler tant que l'outil est dans
cette zone. Cette solution est trés couteuse epstel@ calculs du fait du nombre trés important de
noeuds. Une alternative a cela, toujours, pour m@eme précision, serait de faire un remaillage
adaptatif a chaque incrément. Or, le colt du rdaggl est supérieur au colt de la régularisation
ALE.

On propose alors de comparer les temps de caleutkedx cas de simulation du fluotournage,
avec la formulation ALE modifiée et avec une foratidn lagrangienne ou on vise une précision
semblable (méme taille d'éléments dans la zonelsui#) en effectuant des remaillages réguliers.
On constate sur la figure 90 que, dans le casudidilirnage, la formulation ALE modifié n'apporte
pas d'amélioration notable du temps de calcul.

80000

70000

60000 = |agrangien
50000 ale
40000

30000

20000

10000

0
0 0,01 0,01 0,02 0,02 0,03

temps de procédé

temps CPU

Figure 90: Temps de simulation du fluotournage aledormulation ALE et la formulation
lagrangienne
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En pratique, lorsque l'on utilise une formulati@grangienne, on ne vise pas une précision si
grande, on fait des remaillages fréquents maissgagmatiques et surtout le maillage n'est pas
aussi fin que les estimateurs de Z2 et géométmpagueraient le préconiser. En d'autres termes, dans
notre étude, la formulation ALE apporte plus umgdé précision qu'un gain de temps vis a vis de
la formulation lagrangienne.

En réalité, la formulation lagrangienne du code geora bénéficié d'une optimisation
mathématique du temps de calcul. De maniere of8mis peut s'attendre a ce que les temps de
régularisation soient optimisés également afinateorrencer la méthode lagrangienne.

Par ailleurs, les deux formulations ont été comgmrésur une courte période du temps de
procédé. Il aurait pu étre profitable a la formiglatALE de les comparer sur une passe complete de
fluotournage. Cependant, la formulation ALE n'estiple moment pas disponible pour le calcul
multi-processeurs, et donc une passe compléetesfaaudirer trés longue.

b)Qualités du maillage

Outre la localisation des éléments sous la zoneod#act, la régularisation du maillage a base
de barycentrage de la formulation ALE permet d'@onéd nettement la forme des éléments et de
diminuer les gradients de taille de mailles. Eretefbur la figure 91, on voit bien sur les deux
figures du bas que le gradient de taille de masieplus important dans la zone proche du contact.
Diminuer les gradients de taille de maille améliargualité des éléments et la stabilité du calcul.
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Frin [1]
S_unit

N
LA |
SA L
i S
QRS
Sy

A
Y

EA

Frin [1]
S_unit

Figure 91: Maillages de la zone de contact lagramau dessus et ALE en bas

On constate avec la figure 91 que le maillage eauboup moins dense avec la formulation
ALE modifiée qu'avec la formulation lagrangienne. iemaillage qui est opéré dans la formulation
lagrangienne a tendance a augmenter le nombrealels@fin de respecter la surface du lopin qui
se complexifie au cours de la déformation, alors dans la formulation ALE modifiée, le nombre
de noeuds n'évolue pas au cours des régularisatianggularisation optimise un nombre donné de
noeuds afin de minimiser les erreurs considérégsa line conséquence a cela: la formulation ALE
a tendance a lisser les surfaces, méme si lestalges développés dans cette thése permettent de
conserver les volumes. On peut voir ce lissagdasaoupe transversale de la piéce ou le bourrelet
de matiére est angulaire en lagrangien et arrandiL& (Tableau 8).

IV.5. Conclusion
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Les procédés de mise en forme incrémentaux ont mawactéristique principale, une
déformation trés locale et qui parcourt la piece e grande distance. La principale difficulté
numérique de cette famille de procédés est sante dawestion du maillage. Celui-ci doit étre
suffisamment fin localement la ou la déformatiotiea, du fait de la complexité des champs de
contraintes et vitesse de déformation et il doie &apable de suivre l'outil qui se déplace de
maniére tangentielle & la surface tout au longrdedalé. Dans ce sens, la formulation ALE permet
une certaine mobilité du maillage.

A partir d'une formulation ALE de type découplééyeoppée pour le soudage par malaxage,
on a développé des algorithmes complémentairesésiédux procédés de mise en forme
incrémentaux. La régularisation du maillage, qailesleuxieme étape aprés le pas lagrangien, est
opérée de telle sorte que I'on concentre les nosuds I'outil au moyen d'un estimateur d'erreur de
Zienkiewicz-Zhu. La nécessité de conserver correetd les surfaces libres nous a poussés a
développer un deuxiéme estimateur d'erreur liéa aolrbure géométrique des surfaces et qui
utilise notamment les normales consistantes au nc€etl estimateur d'erreur est couplé a
I'estimateur de Z2. Par ailleurs, une fonctiontdlipolation des surfaces libres a été développée et
permis une excellente conservation du volume larsnduvement des noeuds en surface a chaque
incrément. La fonction d'interpolation utilise égalent les normales consistantes aux noeuds et est
calculée sur un élément seulement. Cette caraajéesest essentielle dans la perspective d'une
parallélisation du code ALE.

Le code développé a été testé sur le formage irrahainsi que sur le fluotournage, tous deux
sont des procédés de mise en forme incrémentaws.résultats valident la formulation ALE
développée dans ce travail par rapport aux résultatis de la formulation lagrangienne en termes
de respect des surfaces, du volume et des changmhttainte et vitesse de déformation.

Par rapport a la formulation lagrangienne, le girnemps n'est pas un argument majeur pour le
choix de I'ALE, on cherchera surtout un gain decigién et une amélioration des conditions de
calcul: qualité des éléments et gradient de te@lenaille.

D'une maniere générale, diminuer les temps de Icdi&si simulations de procédés de mise en
forme incrémentaux est un objectif difficile a atttre. En effet, le nombre d'incréments est dicté
par la taille des éléments et le déplacement tdiglele I'outil. Le nombre d'incréments est d'atitan
plus important que les éléments sont petits, queironférence de la piece est grande et que
I'avance par tour est petite. L'utilisation d'unlegaralléle sur une architecture parallele pedeet
diminuer le colt d'un incrément mais pas le nonsireréments, car il va répartir les noeuds sur
plusieurs processeurs. Cependant, étant donnéieleda communication entre les processeurs, le
gain de temps est de moins en moins intéressdutr & & mesure que I'on augmente le nombre de
processeurs. Dans le cas d'une simulation du flumeage, on optimise le nombre de processeurs a
une dizaine. Au dela, le gain de temps est qudsi-nu
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Formulation ALE spécifique aux procédés incrémem.au

Une perspective permettant un gain de temps siastmuler une partie seulement de la piéce
avec l'utilisation de conditions périodiques [POP$ides outils présentent une symétrie axiale, et
ceci éventuellement couplé a la formulation ALE.

Les développements présentés ici peuvent étrsasilpour la simulation d'autres procédeés. lls
sont, comme on I'a constaté, indispensables posinlalation des procédés de mise en forme

incrémentaux, mais ils sont généralisables a toatqué générant des surfaces libres étendues et
complexes.
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V. Modéelisation de I'étape de traitement thermiquedu
tantale fluotourné

V.1. Introduction

Dans la continuité de ce qui a été fait pour la étisdtion de la déformation a froid du tantale,
on cherche a mettre en place des modeles dépeteldatdensité de dislocations qui représentent
les mécanismes en jeu lors de traitements thermiduecommodité de ['utilisation de la densité de
dislocations comme variable de référence vientaitugue celle-ci représente I'énergie stockée dans
le matériau lors de sa déformation [HIR82] et qatiecénergicE est le moteur des différentes
transformations qui ont lieu lors d'un traitemdrarmique.

E=—-p (144)

Avec G le module de cisaillement b:le vecteur de Burgers.

Deux volets principaux sont abordés dans ce cleagdrrestauration statique du tantale pour
laguelle on propose un modele, puis une étudetgtiad de la recristallisation.

La restauration, tout comme la recristallisatioméae a un adoucissement du matériau. La
restauration a en général une cinétique plus lgote la recristallisation mais intervient a des
températures plus faibles. Elle correspond a uramisme continu et homogéne, contrairement a la
recristallisation qui se traduit par des phénomeleegermination et croissance, déclenchée suivant
des valeurs critiques de la température, du terngde Bénergie stockée. Les deux mécanismes sont
en compétition autour de la réduction de I'énesgaekée sous forme de dislocations lors de la
déformation plastique.

Plus la montée en température est longue plus t@mmwme de restauration a le temps de se
produire et plus la recristallisation est tardivaci illustrant la compétition entre les deux
mécanismes. En outre, la tendance forte du ta@taléagir avec les éléments atmosphériques
contraint a réaliser des traitements thermiques sae secondaire, ce qui implique des vitesses de
montée en température trés faibles (quelques dizale degrés par minute). Le matériau est alors
chauffé a des températures trop faibles pour tadis®er spontanément mais suffisamment
longtemps pour restaurer. Beckenhauer [BEC93] atr@da forte influence du temps de montée en
température sur la température critique de redisstion du tantale. Les cinétiques de restaunatio
du tantale apparaissent donc comme essentiellessdarmécanisme d'adoucissement [STUOZ2].

Un modeéle de restauration est proposé dans un @retemps a partir de mesures de
microduretés. Afin de comprendre en détail les misoaes liés a la recristallisation, on utilise
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ensuite des analyses EBSD au cours de traitemeatsmigues in situ au moyen d'une platine
chauffante intégrée a un MEB. Il s’agit, entre asitrde comprendre comment la germination
apparait, et d'observer et caractériser si possibleompétition entre la recristallisation et la
restauration. Ces mesures permettent notammenaice [€ lien entre densité de dislocations et
déclenchement de la recristallisation dans l'ogtigd'alimenter un modele complet de
recristallisation prédisant la fraction recristdié¢ et la taille des grains.

Dans ce contexte, nous proposons une méthode inteosla mesure de la fraction recristallisée
qui prend en compte la compétition de la restanma#ivec la recristallisation. Contrairement a
I'étude sur platine chauffante, ces mesures safiséés sur des échantillons pour lesquels I'é&at d
déformation est connu et homogene. Ces échantiinhdes dimensions trop petites qu'ils puissent
étre analysés avec la platine chauffante.

V.2. Mécanisme de restauration: mesure et modele

La restauration est un phénomeéne thermiquememnéaati les dislocations se réarrangent dans
le but de diminuer I'énergie stockée. Une partie dislocations s'annihilent, une autre partie se
rassemble pour former des parois de dislocationpeuwent engendrer des sous-joints de grains,
c'est la polygonisation de la structure. Globaletynam observe une diminution de I'énergie stockée,
c'est a dire une diminution de la densité de datlon moyenne. Modéliser la restauration nécessite
un modéle, et sa calibration passe par une mesutl&nkrgie stockée au cours des traitements
thermiques en faisant varier le temps et la tentpgaD’'un point de vue expérimental, mesurer la
densité et la distribution des dislocations au g&in grain n'est pas trivial.

Dans ce travail, nous choisissons de calibrer oingdl restauration simple au moyen de mesures
de microdureté. Cette technique a déja été utilmse modéliser la restauration. Par exemple,
Stiwe [STUO02] et Kalu [KALO7] ont proposé un moddkerecristallisation incluant la compétition
entre recristallisation et restauration. Ce moestedirectement dépendant de la dureté du matériau,
qui est donc supposée connue. Dans une démarcheodélisation, cette donnée est cependant
difficile a prédire.

Dans notre étude, nous étudions la restauratiorutdisant la relation HDD (Hardness
Dislocation Density) définie dans le premier chagpitle cette these. Cette relation relie la
microdureté a la densité de dislocations totalei @etorise la modélisation de la restauration en
fonction de la densité de dislocations.

V.2.1. Les modeéles de restauration de la littéragur

Humphreys [HUMO4] a réalisé une revue bibliograpligres complete et détaillée sur les
modeles cinétiques qui ont été proposeés jusqlies.stratégies de modélisation sont de deux types.
Le premier est un modele empirique ou on ne consiti&volution que d'un seul paramétre. Deux
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types de cinétique sont généralement utilisées:

dX, _ A

dr (145)
dX. .

prati e (146)

Le parameétre X; est défini par la méthode d'analyse utilisée:eilasla dureté si on utilise
I'indentation, la contrainte d'écoulement s'il 8'd@gssais mécaniques, I'énergie si on utilide3e,
etc. A est un coefficient caractérisant la cinétiqueetgauration du matériau.

La deuxiéme stratégie, plus physique, vise a meeéliannihilation et le réarrangement en
sous-joints de grain des dislocations. Le mécandamnihilation peut étre contrlé par montée ou
par glissement mécaniquement et thermiquementéadig dislocations. Dans le premier cas, une
équation équivalente a la cinétique de la relafi@i®) avecm=2 est considérée:

prraains (147)

Avec P la densité de dislocations.

Enfin, si le mécanisme d'annihilation est contrgh@r glissement thermiquement et
mécaniquement activé des dislocations, certainsuasit{KUH50] [COT50] [FRI64] [NES95]
[VER96] [VER99] préconisent l'utilisation d'une émge d’'activation Q qui dépend de la
contrainte d'écouleme O :

50 yonf 2

KT (148)

Avec k la constante de Boltzmann.

V.2.2. Modele proposé pour le tantale

Pour le tantale, on propose de décrire la restaunratatique en s’inspirant de I'équation (147),
que l'on complete avec un terme d’activation értgygeé utilisant une énergie d’activatid
constante:

at =-A(p-p.) eXp(ﬁj : (149)
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Ce modele permet une meilleure représentativitéréesltats expérimentaux pour le tantale,
meilleure que les différents modéles existants dankttérature. Suivant (149), la densité de
dislocations décroit vers une valeur de sature 0..nLe parametred est défini ers™, puisque la
densité de dislocations est une variable relateac sans dimension. En effet, nous considérons ici
la méme définition de la densité de dislocations ggile utilisée au chapitre 1l pour définir une lo
de comportement, c'est-a-dire une densité de distots relative a une densité de dislocations de
référence.

Ioréel —
- reel — p ,
pOréeI (150)

oU Pyee €St la densité de dislocations réelle de I'étatédiérence, choisi ici comme étant I'état
recristallisé du matériau. Ce choix définit done wiensité de dislocatiopstelle queo> 1.

Le modéle cinétique que l'on propose présententaga d'étre simple, et de contenir un
nombre raisonnable de parametres.

V.2.3. Identification expérimentale des parametigis modéle de restauration du tantale

On utilise la relation HDD établie au chapitre Iget relie la mesure de micro-dureté du tantale
et sa densité de dislocations. L'objectif est diiiféer la loi de restauration statique (149) dtms 3

paramétres a identifier sor 0., Q et A. Nous utilisons des cylindres de tanteH =11mm,

D =7mm) qui ont subi préalablement des essais de conipnesslon 4 vitesses de sollicitations
différentes, et & des taux de réduction de 54%.déésrmations des échantillons sont hétérogénes
et atteignent 80% sur les zones les plus déforiftémsres les simulations éléments finis qui y sont
associées). Chaque échantillon est coupé en dévansune section longitudinale, ce qui fournit
un total de 8 échantillons qui subissent ensuiteraitement thermique décrit dans le Tableau 9.
Tous ces traitements comportent un palier de 4nit@ina une température cible. Les températures,
temps et vitesses de traitement sont choisis de sekte que la matiere ne subisse que de la
restauration (pas de transformations morphologigabservées, donc pas de germination-
croissance).
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Test Vitesse de compressionTempérature cible (en Vitesse de chauffe (en
(mm/s) °C) °C par min)
1 0.01 600 20
2 0.01 600 10
3 0.1 600 20
4 0.1 600 10
5 1 800 20
6 1 800 10
7 10 800 20
8 10 800 10

Tableau 9: Conditions de traitement thermique destaeration des échantillons de
compression (taux de réduction de 54%) de tantale

Aprés avoir préparé les surfaces par polissage mwa (progressif jusqu'a un papier 4000
grains /mm2 |ubrifié au savon liquide, environ denkutes par papier), on effectue des mesures de
dureté pour caractériser les 8 échantillons défermiethermiquement restaurés. De la méme
maniére que la relation HDD a été validée avec mesures de microdureté dans le premier
chapitre, et étant donné le caractére hétérogéeme@&fermations, on quadrille I'échantillon sur sa
coupe longitudinale (figure 92) par des mesurdssaitit une charg® de 3 Newtons. Ces mesures
sont espacées de 250 microns. Ceci induit envig@npdints de mesure par échantillon.

A partir des mesures de microdureté, on établitaldographie des densités de dislocations en
utilisant la relation HDD. Les densités de dislomas « expérimentales » ainsi obtenues sont

appelée: IoexpTT .
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Figure 92: Pion de compression de tantale coupédenx quadrillé par des mesures de
microdureté

Le modele de restauration (149) est appliqué aéxegi non traitées thermiquement, ou les
densités de dislocation issues de la déformatiastigue sont notéepo.,,. Le résultat du calcul
donne une valeur numérigue de la densité de distosadu matériau apres traitement thermique,
en chaque point de mesure. On note cette doNNéErTW® Orogerr -

L'écart entre la densité de dislocatic Oexsrr €t la densité de dislocations modéliPmoderr est

calculé point par point grace a I'équation (8)riéar totale inclut toutes les mesures faites esi8l
pieces décrites au Tableau 9 (8 fois 800 mesures).

z (loexpTT - lomod el )2

err tOtal — 8partx 800points : (151)
- 8parts< 800points

En utilisant une méthode itérative (méthode NevRaphson disponible dans le solveur Excel),
l'erreur est minimisée, et on obtient une estinmati@s valeurs des parametres du modéle de

restauratior ©= , Q gt/ (Tableau 10)

Pe Q A
1,27.1C—-19J
2,€(sans unité 20.7<t
(0.79%V)

Tableau 10: Paramétres du modéle de restauration
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Du fait de la grande quantité de points de mesansidérés, la précision de la détermination
des parametres par voie expérimentale est préseoiée forme d'une fonction de densité de

probabilité. Le parametre de cette courbe est uneur relative calculée pour chaque point
expérimental :

pexpTT - pmodeI‘IT

loexpTT (152)

err =

On écrit alors une fonction de densité de probghiélative a cette erreur (figure 93):

dx (153)

Ou P est la probabilité, sur la totalité des dosrég@érimentales que I'erreur soit supérieure a Xx.

18

-100% 50% 100%

Figure 93: Fonction de densité de probabilité dereur (144)

On trace également la probabilité, sur la total#éé données expérimentales, que I'erreur soit
comprise entre les erreurs -x et x (figure 94).dbtient une courbe donnant un indice de confiance
en fonction de I'erreur. On note que cette proliébdst tres proche de la fonction P utilisée pour

générer la fonction de densité ci-dessus. La séiffiérence est que la fonction P considere les
erreurs négatives et positives.

-155-



'Modélisation de I'étape de traitement thermiqueahtale fluotourné
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Figure 94: Courbe d'indice de confiance

La courbe de la figure 94 permet de qualifier laf@nce que I'on peut donner au modéle pour
une erreur donnée. Par exemple, sur 78% des dormgeEsimentales, le modele permet de
représenter les mécanismes de restauration quiientdans les piéces déformées et traitées
thermiquement avec une erreur plus petite que 3@M%. encore, sur 65% des données
expérimentales, le modéle représente bien la megtan avec une erreur inférieure a 20%.

V.2.4.  Analyse du modeéle de restauration

Le modéle de restauration du tantale que I'on E®@oéte paramétré avec une grande quantité
de mesures Vickers réalisées sur des pieces ddetatéformées et restaurées et au moyen de la
relation HDD, liant la micro-dureté du matériatsatdensité de dislocations.

Il est intéressant de comparer la valeur du teracidation énergétique0.7%V) du modéle de

restauration avec la valeur du terme d'activatioargétique d'auto-diffusior2.3&V [HER96]).
Cette difference montre que la restauration seangilace facilement et est probablement en forte
compétition avec la recristallisation quand lesgématures le permettent.

La méthode utilisée ne permet toutefois pas d’apmrder plus précisément les mécanismes en
jeu lors de la restauration du tantale.

La grande quantité de points expérimentaux a peduiséaliser une analyse statistique de
I'erreur de modélisation de la restauration. Larig93 montre une légére dissymétrie de la courbe
d’erreur, mais globalement on est proche d'uneribligion Gaussienne. La courbe de l'indice de
confiance en fonction de l'erreur montre que le @mgarvient a rendre compte d’'une fraction
significative des données expérimentales. La disperde ces données peut étre attribuée aux
incertitudes de mesure de la microdureté (inclismariabilité de densité de dislocations d'unmyrai
a l'autre), aux conditions de traitements thermsgioxydation, gradient de température) ou encore
a la préparation des échantillons (polissage)aiaurs, l'utilisation d'échantillons de compressi
est trés intéressante car la déformation est grahdetérogene, mais cette hétérogénéité varie
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significativement en fonction des conditions ddtément de I'outil. || est donc probable que ce soi
la le facteur dominant qui limite la reproductitélides essais d’'un échantillon a I'autre, et danc |
précision de la loi de restauration.

Grace au modeéle de restauration proposé, on e$tisneinétiques d'adoucissement au cours
d’'un traitement thermique, et en particulier aursode la montée en température. Ceci permet
d’évaluer les densités de dislocations qui subsistex plus hautes températures, et qui peuvent
eventuellement alimenter des phénomeénes de rdicsetian.

V.2.5. Application du modéle de restauration stategaux pieces en tantale
fluotournées

On considere les densités de dislocations indaitesours du fluotournage, et prédites par le
modele éléments finis couplé a la loi de comportardécrite au chapitre 1.

On réalise une passe de fluotournage sur un matéoiat la densité de dislocations initiale vaut
1 (état recristallisé). On compare deux cas qiewnt par leur taux de réduction. Le premier subit
une réduction dite « forte » (67%) et le second ndakeiction dite « faible » (59%). Le modéle de
comportement du tantale permet de calculer la teds dislocations résultant de la déformation.
Ces données alimentent en entrée le modele desratsten. On procéde a un traitement thermique
de 45 minutes avec une pente de chauffe de 30°@tdies températures cibles de 600°C, 800°C
et 1000°C.

La figure 95 montre les coupes des pieces fluotmrsret restaurées selon le modeéle d'évolution
de la densité de dislocations en déformation daaneet du modele de restauration d'autre part. Les
figures sur la gauche correspondent au cas oudactién est forte et la colonne de droite
correspond a la réduction faible. La premiere ligael'état brut de fluotournage et les trois Igyne
suivantes sont les cartographies de densité decdisbns suite aux différents traitements
thermiques de restauration. Comme prévu le traméntbermique diminue la densité de
dislocations du matériau. On constate que le mogedslit un adoucissement d'autant plus
important que la densité de dislocations est gradm adoucissement quasiment complet avec un
traitement de 800°C. Compte tenu des niveaux digssage, on s’attend toutefois a des
phénomenes de recristallisation pour des tempé@&sataomprises entre 800°C et 1000°C. Les
valeurs prédites ici, qui ne considerent que ldatgation, ne sont donc pas toujours réalistes
(d'autant que le modele n'a été calibré que jusBpaC)
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Réduction forte (67%) Réduction faible (59%)
Densité de dislocations suite a la Densité de dislocations suite a la
déformation: déformation:

14.2 Suite a un traitement a 600°C: Suite a un traitenae@00°C:

Suite a un traitement a 800°C: Suite a un traitenae800°C:

H

Figure 95: Densités de dislocations prédites a@nét E) et aprés traitement thermique (B, C;
D, F, G et H), sur pieces fluotournées.
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V.3. Mécanismes de recristallisation et de croissaa de grain

Des observations in-situ de la microstructure aursde traitements thermigues nous ont permis
de comprendre certains des mécanismes liés a tstadicsation dans le tantale. Une platine
chauffante, montée au sein d'un MEB, permet desgfatles traitements thermiques rapides dans
I'enceinte sous vide du MEB, couplés a une andig8D. Le montage permet de réaliser, sur des
échantillons de tantale déformés, des traitemdmesnmtiques jusqu'a 1200°C, pour des durées
comprises entre quelques secondes et quelquesesiriig systéme de chauffage par effet Joule
génere des montées en températures trés rapidekordee d'une dizaine de secondes. Ces
cinétiques ne sont pas compatibles avec des méuaside restauration. Ce dispositif expérimental
permet donc de discriminer restauration et redlisagion.

On dispose pour cette étude des échantillons del¢éadéformés qui ont servi a identifier son
comportement rhéologique : d'une part des échamgille compression dont la déformation est tres
grande mais hétérogene, d'autre part, des écbastile torsion de déformation plus homogene
mais relativement faible. On préleve sur ces épatias des lames minces de tantale d'une épaisseur
d'environ 500 microns et de quelques millimétrasécde surface, qui sont ensuite soudées sur un
ruban de tantale chauffé par effet Joule, piécstdative de la platine chauffante.

Etant donné I'hétérogénéité importante de défoomatans les échantillons de compression, on
cherche avec ces expériences a identifier les ngoas en jeu sans pour autant vouloir les
qguantifier de maniére précise. Dans un second temegséchantillons de torsion, faiblement
déformés mais plus homogeénes, feront I'objet dainde quantitative dans laquelle on comparera
des mesures de fraction recristallisée obtenuasogen d'analyses EBSD et de micro-indentation.

V.3.1. Recristallisation du tantale par platine chtiante

Les expérimentations d'observation in situ de ¢aistallisation qui suivent sont analysées sur la
base de la bibliographie qui est présentée au dbue manuscrit de these, c'est a dire dans la
partie état de I'art du tantale.

a) Expérimentation

i . Préparation de la surface
On prépare les échantillons de tantale issus @&s pie compression selon le protocole suivant:

* polissage mécanique progressif jusqu'a un papi@0 4Pains /mmz lubrifié au savon liquide,
environ deux minutes par papier

* polisseuse vibrante avec alumine 0,02 u sur draghlBu Microcloth pendant 15 heures

* OPS sur polisseuse classique pendant 2 min 30
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+ attaque de quelques minutes au coton imbibé de @3HNYs HF

i Traitement thermique sur platine chauffante enhalyse EBSD

L'échantillon de tantale soudé sur le ruban deatardst inséré dans le MEB, puis soumis a un
vide secondaire. Une premiere analyse EBSD esisééahfin de déterminer I'état initial aprés
déformation. Puis on réalise des traitements thgpres a une température cible pendant des
périodes comprises entre quelques secondes et rdgures, avec des temps de chauffe et de
refroidissement de 10 secondes (voir détails daffableau 11). La consigne de 1200 °C fréle les
capacités maximales permises par le systeme défappaulLes températures effectives notées dans
le Tableau 11 sont parfois inférieures. Apres cbkamaitement, on réalise a nouveau une analyse
EBSD. Les points de mesure sont espacés de 2.6mmaicr

Echantillon Traitement Rampe (secondes) Palier (sbE)n  Température
effective (°C)

Echantillon 1 TT1 10 20 1080
TT2 10 10 1010
TT3 10 50 950

Echantillon 2 TT1 10 10 1200
TT2 10 10 1200
TT3 10 20 1200

Echantillon 3 TT1 10 10 1200
TT2 10 10 1200
TT3 10 20 1200
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Echantillon 4 TT1 10 0 1050
TT2 10 0 1050
TT3 10 10 1050
TT4 10 10 1050

Echantillon 5 TT1 10 0 1050
TT2 10 10 1050
TT3 10 10 1050
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Echantillon 6 TT1 10 5 1140
TT2 10 5 1120
TT3 10 5 1120
TT4 10 5 1180
TT5 10 10 1180
TT6 10 10 1170
TT7 10 10 1170
TT8 10 15 1180
TT9 10 30 1170
TT10 10 60 1120
TT11 10 90 1180
TT12 10 90 1180
TT13 10 5 1180

Echantillon 7 TT1 10 20 1050
TT2 10 10 1050
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Echantillon 8 TT1 10 10 1020
TT2 10 10 1050
TT3 10 20 950
TT4 10 30 930
TT5 10 30 930
TT6 10 30 925
TT7 10 120 925

Tableau 11: Conditions de traitement thermique éelsantillons de compression sur platine
chauffante dans le MEB

A partir des mesures EBSD, on utilise la méthodéernel » pour calculer la désorientation
cristallographique locale. Cette méthode consistaléuler le gradient d'orientation, c'est a dae |
désorientation entre un point et la moyenne devsisins a une certaine distance. Dans notre cas,
on regarde les voisins a une distance de 10 micsmis 4 pixels. On exclut dans ce calcul les
voisins qui forment un angle de plus de 15 degeégjui apparaissent systématiquement lorsque
I'on se trouve a moins de 10 microns d’un joinigdain.

L'analyse EBSD permet aussi de calculer le faaleuraylor [TAY38]. Le facteur de Taylor met
en relation l'orientation cristallographique d’'uraig avec le tenseur de déformation caractéristique
de la sollicitation lors de la déformation plasgqu

Taylor, dans son analyse, fait I'hypothése que lesigrains se déforment de la méme maniere
et que la plasticité est obtenue par déplacementdidocations sur leur plan de glissement. On

définit alors la quantité de glisseme‘ﬁt/(s) pour chaque systeme de glissement s, qui permet de
calculer la déformationis :

de =3 dy (9t + i BY) (154)

Ou pio et p® sont respectivement la direction de glissementaehormale au plan de
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glissement du systeme de glissement s. La défavmatitale est la somme de différentes
contributions de chaque systeme de glissement .

On définit aussi la quantité de travail plastique:

dw=7r.> dt =0 (155)

Ou 7¢ est la contrainte de cisaillement critique quicestsidérée comme identique pour tous les

systemes de glissemertf, est la contrainte d'écoulement plastique® ela déformation plastique
définie plus haut.

On définit le facteur de Taylor, dans le cas sintpilme déformation uni-axiale, comme suit:

> dyt (156)

M :5—:2
de T,

Et donc un facteur de Taylor faible implique gua Isollicite moins de déformation sur chaque
systéme de glissement, donc que l'orientation diéniaa est propice a la déformation imposée et
qgue l'on génére moins d'écrouissage. Sa valeumralaiest égale a 2 dans le cas d'un matériau
cubique. On considere que trois familles de syssedeeglissement sont activables dans le cas du
tantale cubique centré, avec un vecteur de Burgkl&> et sur les plans {110}, {112} et {123},
supposant une contrainte critique de cisaillemgentique pour chaque systéme.

Par ailleurs, on définit sur chaque cartograplsgdets de grains comme des interfaces dont la
désorientation vaut au moins 15° en considérant geints d'analyse voisins.

b)Résultats et analyse

On présente a la fin du manuscrit en annexe, souigré « planche », les différentes figures
représentant les analyses EBSD effectuées, leefigle pole inverses, analyses Kernel et facteurs
de Taylor. On donne pour chaque échantillon I'engteent approximatif ou il a été préleveé sur le
pion comprime.

Dans le cas de l'analyse Kernel, les zones fortedéformées ont une grande quantité de
dislocations et donc un gradient d'orientation ingo@t au sein d'un grain. La désorientation sur 10
microns (différence entre deux orientations, cedire angle de rotation d'un cristal par rapport a
un autre ) peut atteindre 3 a 4 degrés. Les zonda désorientation vaut moins de 1° pour 10
microns seront considérées comme non écrouiesnet aristallisées. Les échantillons qui n'ont
pas subi de traitement thermique ne montrent auzane de désorientation inférieure a 1°. Cette
considération permet notamment de calculer tréefaent une fraction recristallisée.
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Le facteur de Taylor est calculé afin de mieux coendre les éventuelles différences
d'écrouissage entre les grains, en fonction de dew@ntation cristallographique. Idéalement, il
aurait fallu connaitre I'évolution des facteurs Thylor au cours de la déformation. Ces valeurs
nous auraient permis d’avoir une mesure plus peédés’écrouissage total. Le facteur de Taylor
calculé aprés déformation peut paraitre comme uaf@niation insuffisante pour évaluer un
écrouissage, dans la mesure ou les grains se mtniesignificativement pendant la déformation.
Les travaux de Vandermeer [VAN79] sur le laminagetantale nous apportent cependant des
informations importantes. En effet, il a obseré&dlution de I'orientation de ces différents grains
en cours de déformation. Il montre que l'orientatiavorable des grains n'évolue presque pas au
cours de la déformation, il parle de stabilité tatlsgraphique. Au contraire, il montre que les
grains les plus défavorablement orientés vis-ades la déformation subissent une rotation
importante. Le mode de sollicitation en laminaganéfproche de celui en compression, on peut
présumer que l'orientation des grains de facteuragéor faible n'a pas beaucoup évolué au cours
de la déformation. Avec cette hypothese, il n'esd pnpossible en revanche qu'un grain ait une
orientation apres déformation, qui lui confére antéur de Taylor faible, alors qu’initialement il
avait un facteur de Taylor élevé. Notons que desulgsitions a partir de textures discrétisées,
utilisant un modele de Taylor [TAY38], auraient més de confirmer ces hypothéses en identifiant
les orientations cristallographiques stables enpression. Ces simulations peuvent constituer une
perspective a ces premiers travaux.

i . Cinétique de la recristallisation

Pour la plupart des échantillons, on constate,'appayant sur les résultats d'analyse Kernel,
gue l'on atteint une fraction recristallisée tmepaortante des quelques secondes de traitemens Alor
que la variation de température de traitement tlgrenentre 925° et 1200°C semble avoir peu
d'influence, le phénoméne est d'autant plus magged'échantillon provient d'une zone proche du
centre du pion de compression. La recristallisaiemble pourtant étre bloquée a la frontiere de
certains grains. A la lumiére des travaux réalisés Vandermeer [VAN79] et Sandim [SAN99]
[SANO1] [SANO5] décrits dans le premier chapitreadtte thése, on suggere alors que ce blocage
est lié & I'écrouissage propre du grain.

Les grains de coefficient de Taylor faible, avecégmouissage faible, apparaissent donc comme
ceux qui bloquent la recristallisation. Les figur@§, 97, 98 et 99 sont une sélection de 4
échantillons issus respectivement des planches73e8 (on a choisi les échantillons pour lesgjuel
I'état initial a rendu un bon signal pour les mesUEBSD). On ne présente que les analyses Kernel
et Taylor de deux états, I'état initial et I'étatla recristallisation n’évolue plus. Si on regafee
grains dont le facteur de Taylor est faible (lesirgg verts ou bleus), on s'apercoit que ce sost tré
souvent les grains qui n’ont pas recristallisérezgjui ont bloqué le front de croissance. Les grain
qui ont recristallisé apparaissent en bleu suatedyses de Kernel. Par conséquent, la remarque qui
précede est d’autant plus valide que les zone&bldes cartes de facteur de Taylor (a droite sur le
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figures) sont la partie complémentaire des zonesdsl sur les analyses de Kernel (a gauche sur les
figures). Des exceptions subsistent bien sdr, @u Voit des grains a facteur de Taylor élevé et non
recristallisés, ou des grains a faible facteur ag@or mais recristallisés. Néanmoins la corrélation
entre facteur de Taylor et recristallisation estefo
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Figure 96: Echantillon de compression (grain 3)a@ughe les analyses Kernel avant traitement
thermique et apres recristallisation, a droiteriayse du facteur de Taylor des mémes états
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Figure 97: Echantillon de compression (grain 4)@ughe les analyses Kernel avant traitement
thermique et aprés recristallisation, a droiteniayse du facteur de Taylor des mémes états

(|
mere

Figure 98: Echantillon de compression (grain 7)@ughe les analyses Kernel avant traitement
thermique et apres recristallisation, a droiteriayse du facteur de Taylor des mémes états
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in Max
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Figure 99: Echantillon de compression (grain 8)@ughe les analyses Kernel avant traitement
thermique et aprés recristallisation, a droiteniayse du facteur de Taylor des mémes états

Sandim et Vandermeer ont constaté un effet d'aiem qui avait des conséquences tres
importantes sur la recristallisation [SANO1]. Sandittribue aux grains dont I'écrouissage est éleve
la capacité a former une grande quantité de gedmascristallisation. Ces germes sont issus d’'un
processus de fragmentation (formation d’'une sougtsire) induit par la déformation. Les images
sélectionnées nous permettent seulement de diredgne nos travaux, ces grains ont une énergie
stockée telle que la force motrice de la recristilon y est tres élevée, ce qui induit une veetes
recristallisation tres importante. Au contrairestpe l'orientation du grain correspond a un facteu
de Taylor faible, et que I'écrouissage est réauitne constate généralement pas de germination
intragranulaire. L'envahissement de ces grainsypafront de croissance issu d’'une germination
« externe » aux grains semble également empéchiégao des raisons de mobilité de joint de
grain, soit du fait méme de la faible valeur dedfie stockée dans ces grains.

i Formation des germes

Les germes sont normalement d'autant plus nombgeiex la déformation est grande. Les
germes peuvent s'initier a partir de sous-grainséggons particulierement déformées, notamment
proches des joints et plus encore des jonctionsiptad (intersection de plus de deux grains). Si le
matériau que nous utilisons n'était pas d'une @grapdreté, on pourrait considérer diverses
hétérogénéités comme bases de formation des germes.

Dans le cas du tantale, des études de MathaudhuTQBJA[MATO7] et Wei [WEIO3]
notamment, montrent que de trés grandes défornsafadrienus par ECAE: Equal Channel Angular
Extrusion) engendrent une sous-structure de cslldée dislocations (a I'échelle sub-micronique),
d'autant plus fines que la déformation est gramdegqui permettent de former des germes de
recristallisation au sein du grain.

Pour essayer d'apporter quelgues éléments de coemmién, on utilise I'échantillon 6 prélevé
sur une zone de I'échantillon de compression madgmédéformée (voir figure 100). La cinétique
de recristallisation y est suffisamment faible pque I'on puisse observer la formation de germes.
Sur le premier ou le deuxieme traitement thermiguepbserve une dégradation forte du signal par
rapport & I'échantillon initial pour certains gmirLe grain sélectionné de la figure 110 en est un
exemple. Etant donné que les grains qui ne sont@asadés sont les grains qui ont un facteur de
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Taylor faible, on suggeére alors que cette dégradatu signal est reliée a I'écrouissage acquis lors
de la déformation. Le mécanisme qui a engendrédégeadation du signal au cours du traitement
thermique est en revanche plus compligué a appdéned ce stade, on peut imaginer un
mécanisme lent de réorganisation de la sous-steuetuqui finit par donner des germes donnant
I'apparence d'un signal perturbé. Les analyse®daantillon 6 qui suivent vont nous apporter plus
de détails sur ce mécanisme.

¢ Analyse détaillée d'un échantillon

On montre sur la figure 100 un état initial deH&atillon 6 prélevé sur une zone modérément
déformée du pion de compression. Différentes zenes définies. L'évolution de chaque zone au
cours de traitements thermiques (Figure 101 a 44i0¢tudiée

A partir de ces études, une explication du mécamsmjeu dans cet échantillon est proposée.

On rappelle I'historique de I'échantillon 6:
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Rampe Temps (sec) Temps cumul@empérature
(sec) °C)

Echantillon 6 TT1 10 5 5 1140
TT2 10 5 10 1120
TT3 10 5 15 1120
T4 10 5 20 1180
TT5 10 10 30 1180
TT6 10 10 40 1170
TT7 10 10 50 1170
TT8 10 15 65 1180
TT9 10 30 95 1170
TT10 10 60 155 1120
TT11 10 90 245 1180
TT12 10 90 335 1180
TT13 10 5 340 1180

Tableau 12: Description des traitements thermigsescessifs appliqués au grain de la figure
100
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oo 101

Figure 100: Zones de I'échantillon 6 sélectionngegr étudier la formation de germes

La surface examinée de la zone 1 (figure 100) @stelile ou I'on observe la formation de

germes a un point triple. Les observations des zmwevantes montrent un meécanisme de
remaniement que I'on va décrire dans un premiepsepuis tenter d'expliquer.

Sur la zone 1 (figure 101), on constate assezeohnt sur les analyses Kernel, la présence de
nouveaux petits grains (gradients d'orientatiors tféibles, en bleu). La zone préférentielle de
germination semble étre localisée sur les jointgréén des orientations « rouges ». L'évolution de
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ces germes est trés lente. Mais sur les deux desnddservations, on constate que deux grains vert
et bleu, initialement apparus a la pointe avangrhin rouge (a sa pointe droite) au bout de 30
secondes de traitement, se développent finalenmededres gros grains a partir de 5 minutes de
traitement a environ 1180°C. Cette évolution évodoac la formation de germes d'orientation
propre (différente de tout grain de son entourage)des joints de grains existants, avec un temps
d'incubation ou les germes ne progressent pasupeisroissance de grain finalement trés rapide.

Par ailleurs, on constate que le gros grain blair ébrmé sur les deux derniers traitements
thermiques englobe de plus petits grains dontille @iminue légerement sur le dernier traitement
thermique (on le voit clairement avec les analysasel). Ces grains montrent un facteur de Taylor
élevé (environ 3) et semblent pourtant résistem aelristallisation. Pour comprendre, il est
important de constater que sur le dernier traiténtiegrmique, un joint de grain (désorientation
supérieure a 15°) supplémentaire apparait alorsrgufigurait pas sur l'avant dernier traitement
thermique, entourant un grain vert au sein du gfaeu. On est amené a penser que la
désorientation critique n’existait pas sur les £fatécédents, et que la zone de couleur verte a
progressivement subi une rotation qui a eu powt el créer des joints de grain a part entiere. Or,
on sait que la mobilité d'un joint de grain esttaeetent supérieure a celle d’'un sous-joint. On a
donc toutes les raisons de croire qu'un traitertie@rmique de plus aurait entrainé la disparition de
ce dernier grain.
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Figure 101: Zone 1, orientation et analyse Kernet@et sans joint de grain, pour I'état initial
et des traitements thermiques successifs (de gaudnate, TT 1, 5, 7, 8, 9, 10, 11, 12 et 13)

La zone 2 que I'on observe est centrée sur le gemouleur blanche et moirée de la figure 100,
et dont I'évolution est détaillée sur la figure 10 partir de la troisieme séquence d'images
correspondant au deuxieme traitement thermique zane particuliere semble se réorganiser pour
donner naissance ensuite & une nouvelle orientdéaouleur violette. Par ailleurs, une orientation
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nouvelle (de couleur orange sur TT10 de la figud8)lapparait sur les traitements thermiques
suivants. Il est important de noter que l'analysernél renvoie un état de désorientations
cristallographiques proche de I'état initial (dématation entre 1 et 3 degrés), c'est a dire non
recristallisé. La figure 103 montre la figure delgsdinverse du grain considéré a la suite des
traitements 3 et 10. Seuls les points de mesut@amalyse EBSD a indexé une orientation avec un
indice de confiance supérieur a 10% sont donnés,aldres points apparaissent en noir. On
remarque au TT3 que la nouvelle orientation deaxawiolette est majoritaire. Puis, au TT10, deux
orientations majoritaires (orange et violette) ethevétrées apparaissent. Enfin, on voit sur la
figure 102 que le grain concerné disparait au pdain grain d'orientation rose, recristallisé dé&gp
I'analyse Kernel.

Pour résumer, ce grain, initialement de structmmdgene, se réorganise tres rapidement (en 15
secondes environ) pour donner naissance a une lf@wtaucture hétérogene, présentant une
orientation trés différente (plusieurs dizainesldgrés d'écart), puis progressivement une deuxieme
orientation également différente, enchevétrée @réamiere. Cette nouvelle structure garde un
gradient d'orientation -et donc une énergie- celguiend susceptible de se faire envahir par un
grain recristallisé voisin, en cours de croissance.
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Figure 102: Zone 2, orientation et analyse Kernet@et sans joint de grain, pour I'état initial
et des traitements thermiques successifs (de gaudngite, TT 1 & 12)
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Figure 103: Zone 2: orientation sur les traitemetitermiques 3 et 10, en noircissant les poins
d'analyse d'indice de confiance inférieur a 10%

Sur la troisieme zone (Figure 104 et 105), on tlégrimécanisme trés similaire au précédent.
Le grain de couleur rose sur le premier traitentie@tmique se réorganise pour donner naissance a
une structure d'orientation différente (formant alésorientation d'environ 38 degrés avec le grain
initial) mais avec une désorientation interne aunsi@ussi importante que la structure initiale. En
effet, le gradient d'orientation existant dansriminitial vaut environ 10° sur la largeur duigrat
se conserve a peu pres a la suite du traitemennitpge 3 (d'orientation bleue). Une structure
d'orientation encore différente apparait lors dutédment thermique final; encore une fois, cette
structure présente une désorientation interne itapta (désorientation Kernel a 10 microns entre 2
et 4 degrés). D'une maniére surprenante, cettéederorientation est proche de l'orientation ihétia
(voir figure 105). En effet des mesures de déstatem ont permis de montrer que la structure
finale (rose) a presque la méme orientation qumtidlle (sur plusieurs points de mesure, la
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différence est inférieure a 3°).

Pour résumer, ces observations nous permettenbriater la réorganisation d'un grain pour
donner une nouvelle structure. La structure fimatatre un gradient d'orientation identique a celui
du grain initial, et son orientation est en touinpanodifiée d'un angle constant par rapport a
l'orientation du grain initial. Ensuite, des traitents thermiques supplémentaires permettent a une
structure d'orientation et de gradient d'orientafiwmoches de ceux du grain initial d'apparaitre au
milieu de la structure précédente. A la fin, compoer la zone 2, ce sont des grains nouveaux qui
finissent par envabhir le reste. Il semble que mep® d'incubation soit relié a de la réorganisatien

la structure en cellules pour former des germesweitont observé Mathaudu [MATO06], [MATO7]
et Wei [WEIO3].

oo 101

Figure 104: Zone 3, orientation et analyse Kernet@et sans joint de grain, pour I'état initial
et des traitements thermiques successifs (de gaudngte, TT 14 9 et 11 & 13)
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Figure 105: Zone 3: orientation sur initial et saitaux traitements thermiques 3 et 11, en
noircissant les points d'analyse d'indice de cardminférieur a 10%

Une partie de la zone 4 se comporte comme le gi&ia zone 3 (voir Figures 106 et 107). Le
grain se réorganise, une nouvelle orientation apapuis des points d'orientation proche de
l'orientation initiale réapparaissent sur les damnitraitements thermiques. Les derniers stades
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permettent d'atteindre un niveau avancé de reltisstdon, du fait de la germination et de la
croissance du grain recristallisé de couleur vielet

oo 101

Figure 106: Zone 4, orientation et analyse Kernet@et sans joint de grain, pour I'état initial
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et des traitements thermiques successifs
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Figure 107: Zone 4, orientation et analyse Kernegt@et sans joint de grain, pour I'état initial
et des traitements thermiques successifs

La zone 5 de la figure 108 montre l'apparition d'umouvelle orientation (rose) au sein d’un
grain existant, et qui le coupe en deux partiesteGeuvelle orientation finit par se développer et
occuper une grande partie de la zone étudiée. halysies Kernel montrent cependant que la
désorientation semble rester importante au seircedeouveau grain a l'endroit ou il est né
notamment (sur les figures des antépénultiemesvattaderniers traitements thermiques). On
rappelle que I'analyse Kernel ne prendra en cooyrdes orientations voisines considérées comme
étant du méme grain (de désorientation inférieut® @egrés). Ces grains nouveaux et fortement
désorientés, qui finissent par disparaitre, comedent a la période d'incubation. En comparaison,
les germes nés au joint du grain de la zone 1m&désorientation interne nettement plus faible dés
leur naissance.
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Figure 108: Zone 5, orientation et analyse Kernet@et sans joint de grain, pour I'état initial
et des traitements thermiques successifs

Sur la sixieme zone, on peut imaginer un scéndgatique aux précédents car le signal est une
fois de plus trés brouillé au sein d'un grain. @ela@t, on ne parvient pas a identifier une
orientation nouvelle ou transitoire. La seule obaBon que I'on puisse faire est que cette stractur
est finalement recristallisée pour donner un nouwgain (grain violet), pour lequel la formation
du germe semble se produire deés le troisieme rmaite thermique sur le c6té gauche du grain
étudié.
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Figure 109: Zone 6, orientation et analyse Kernet@et sans joint de grain, pour I'état initial
et des traitements thermiques successifs
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Sur la septiéme et derniere zone, comme pour IpEgaedent, on ne parvient pas clairement a
identifier I'origine exacte des nouveaux germes peimettent d'aboutir & la structure des trois
derniers traitements thermiques. Une réorganisatigoortante se manifeste des le deuxiéme
traitement thermique et génere, comme pour lepoasedents, un certain nombre d’orientations

parmi lesquelles une sélection se fait finalemelsing ce cas-ci deux orientations se dégagent
finalement).
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Figure 110: Zone 7, orientation et analyse Kerne¢@et sans joint de grain, pour I'état initial
et des traitements thermiques successifs
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¢ Synthése de l'analyse détaillée

Toutes ces observations ne sont pas sans rapeelegalaux de Mathaudu [MAT06], [MATO7]
et Wei [WEIO3] qui ont montré que la déformationgendre une sous-structure sub-micronique
avec des cellules de dislocations dont la taillmidiuie avec la déformation pour atteindre des
valeurs de 300 nanometres ([MAT06], [MATO07]). Omppalle par ailleurs que les mesures EBSD
que I'on a réalisées dans ce travail sont espae2s$ microns, donc a une échelle beaucoup plus
grande que celle des cellules de dislocationsifitszg dans les travaux de Mathaudhu.

Cependant, a la lumiére de ces travaux, les déiseripque I'on a faites plus haut évoquent
I'existence d’une sous-structure engendrée paéflarchation qui tendrait a former trés rapidement,
sous l'effet d'un traitement thermique, des soasigrdont I'orientation cristallographique peueétr
plus ou moins proche de l'orientation de départs Geus-grains semblent avoir des cinétiques
d’évolution propres a leur orientation, si bien ¢joa observe une quantité de germes d'orientations
différentes et qui sont en compétition de croissaage sein d'un méme grain. L'existence de cette
distribution de germes permet d’expliquer que lfmnsse évoluer vers une structure d'orientation
trés différente (exemple du grain de la zone ¥mation de couleur bleue), mais qui conserve des
gradients d'orientation aussi importants que cesifadstructure initiale.

Le grain de la zone 2 pour lequel deux orientativas différentes semblent enchevétrées au
sein du méme grain montre que la structure de ppaseait former des germes avec au moins deux
orientations dominantes. La prépondérance tardlueeddes orientations par rapport a l'autre
montre que leurs cinétiqgues de croissance sondrdiffes. Les grains 3 et 4 suivent le méme
mécanisme, qui sous-entend une germination a lléckab-micronique, méme si les derniers
traitements thermiques montrent que l'orientatittiale se développe finalement au détriment de
I'orientation intermédiaire. Il semble donc que slaa cas on crée des germes avec une orientation
proche de celle de la structure initiale, avecamps d’ « incubation » important nécessaire avant
leur croissance rapide. Ce temps d’incubation @ituétre relié au temps nécessaire pour former
progressivement des joints de grain a grand anglessaires pour avoir une mobilité significative.

La nouvelle structure, selon ce scénario, est werable de germes dont les orientations sont
tres proches (bien que différentes de l'orientatiorgrain de départ), qui ont cri ensemble et qui
ont fini par se développer en un nouveau grain. €eemble de germes montre donc une
désorientation de Kernel qui n'est pas celle attenqubur un grain recristallisé, en tout cas sur la
zone ou les germes se sont formés. Ceci expliquegpoi ce grain est envahi ensuite par un germe
« externe » ou alors par une des orientations @iin gui a restauré plus que les autres.

Il est important de constater que I'analyse Kegoélcompare la désorientation a 10 microns n'a
pas le sens qu'on lui octroyait au départ puistprerhesure une désorientation par rapport a des
points qui appartiennent a des germes différerepe@dant, étant donné que tous ces germes ont
une relation d’orientation vis-a-vis du grain ialtiils forment entre eux un angle qui peut étre
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faible (équivalent au gradient du grain de dép&¢)ce fait, 'analyse Kernel permet de calculer de
désorientations « internes » qui peuvent étre émenordre que celles du grain initial. Sur le
schéma de la figure 111 on représente un grain dap®l se développent des germes de trois
orientations différentes. L'analyse Kernel ain$ié&unatisée mesure la différence entre I'orientation
d'un petit germe par rapport aux points de mesageveisins qui appartiennent en fait a d'autres
germes. En regle générale, si parmi les pointsin®ise trouve un point qui forme un angle
supérieur a 15°, donc le calcul Kernel n'en tieas pompte. En revanche, dans ce cas précis,
beaucoup de points voisins ont une orientationh@ate celle du point a partir duquel on fait les
comparaisons, et dans ce cas le calcul Kernekahdompte.

Grain initial

N e a8 Analyse Kernel:
Gradient \ U9 @@ Point de mesure
d'orientatio Voisins

Figure 111: Schéma de germes apparaissant sur aimganalyse Kernel sur le point de mesure
(point noir) que I'on compare avec la moyenne aesinvs (cercle noir), la fleche donne la direction
principale du gradient d'orientation

Pour les grains 6 et 7, on n'exclut pas la po#sildlune germination en volume (sous la surface
observée), avec une croissance dirigée préféremient vers les zones les plus écrouies, et
notamment les grains les plus écrouis en surfagec€nario, plus simple, n'explique cependant pas
la chute de l'indice de confiance EBSD pour cesxdgrains dés les premiers traitements
thermiques...

La théorie que I'on propose est extrapolée desdisens faites sur nos travaux et des travaux
de la littérature. De ce fait, certaines précagtidoivent étre prises. Par exemple, les effets de
surface libre n'ont pas été pris en compte (gravhgemique des joints de grain). De plus il faut
rester conscient des limites d’observations en ddimensions. En termes de perspectives, les
analyses sur platine chauffante restent un moyes dfficace pour analyser les mécanismes de
germination et croissance des grains lors de ldastatlisation. Il sera notamment judicieux de
réaliser des analyses a une échelle plus fine ¢tiétudu pas de mesure EBSD).

Ces observations ne nous ont pas permis de congtéoisément a un mode de germination
dans le tantale. Cependant, elles nous ont permisprdposer une explication qui corréle

-187-



'Modélisation de I'étape de traitement thermiqueahtale fluotourné

correctement les données de la littérature et besroations. Cette explication est cohérente avec
le niveau de pureté du tantale étudié : on s’attend mode de germination propre aux matériaux
purs, trés relié au niveau d’écrouissage locals@tiend alors a ce que les mécanismes en jeu au
cours du traitement thermique du tantale soiertefoent sensibles a I'histoire thermo-mécanique
du matériau (température, mode de chargement, rdéfam, vitesse de déformation, etc. ),
puisqu’elle conditionne le niveau d’écrouissage alfinet les hétérogénéités d'orientation
cristallographique.

Le fluotournage engendre des déformations trés iitapt®s, qui se rapprochent de celles
obtenues par ECAE. La déformation est cumulée desamodes de sollicitation et des vitesses de
déformation trés variables. Pour ces raisons, pecend compte I'histoire du chargement mécanique
devient crucial si on veut controler les processeisecristallisation qui interviennent par la suite
lors des traitements thermiques.

V.3.2.  Etude de la croissance de grain dans le et

a)Essais

Afin de quantifier le grossissement du grain ercfam de I'histoire mécanique du matériau et
des conditions de traitement thermique, on réalisedeux des échantillons de torsion statique qui
nous ont permis d'identifier la loi de comportemeéuattantale (dans le chapitre Il), des traitements
thermiques dans un four sous vide. On fait vaagempérature du palier ainsi que sa durée a des
valeurs supérieures par rapport aux essais davikBesur platine chauffante.

Les conditions de traitement thermique sont réssndées le Tableau 13. Le refroidissement se
fait dans un four sous vide a des vitesses comfegrabx vitesses de chauffe.
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Echantillon Conditions de torsion Conditions de @aient thermique
Vitesse de Déformation| Température | Temps de palier Pente (°C/min)
déformation (s-1 (%) O

NT1 3,32.10°° 13,5
NT2 3,32.10°° 27,5
EP1 3,32.10°° 13,5 950 60 20
EP2 3,32.10°° 27,5 950 60 20
EP3 3,32.10°° 13,5 1100 60 20
EP4 3,32.10°° 27,5 1100 60 20
EP5 3,32.10°° 13,5 950 480 20
EP6 3,32.10°° 27,5 950 480 20
EP7 3,32.10°° 13,5 1100 0 20
EPS8 3,32.10°° 27,5 1100 0 20
EP9 3,32.10°° 13,5 950 240 20
EP10 3,32.10°° 27,5 950 240 20
EP11 3,32.10°° 13,5 1200 0 20
EP12 3,32.10°° 27,5 1200 0 20

Tableau 13: Conditions de traitement thermique éldsantillons de torsion

Les échantillons sont ensuite préparés et anapada technique EBSD. On réalise ensuite une
analyse Kernel avec un pas de 15 microns et nos flu comme précédemment car les
désorientations sont globalement plus faibles. [figsires sont consignées dans la partie
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« Planches » en annexe (planches 1 a 22)

b)Résultats

i . Taille des grains

On constate que les tailles de grains sont tresdggnes sur la plupart des échantillons et que
les grains atteignent des tailles trés importamesamment pour les échantillons traités a une
température faible pendant longtemps. L'échantiitb (planche 15) en particulier montre des
grains recristallisés trés gros (jusqu'a 400 migyoa tel point que le nombre de « grains complets
est trop faible sur cet échantillon pour réalisee analyse statistique du nombre ou de la taille de
grains. L'échantillon EP5 est initialement faiblemeécroui et donc un traitement thermique a une
température relativement basse engendre une gdionitianitée, voire pas de germination du tout.
On peut en effet penser qu'il existe, a une tentpégadonnée, un seuil de densité de dislocations
en dessous duquel la germination ne se déclenchecigst la notion bien connue d’écrouissage
critique [HUMO4]. Dans ce cas, la différence d’édssage de part et d’autre de certains joints de
grain peut induire de la croissance de grain (Strasluced Grain Boundary Migration, SIBM) plus
rapide que celle liée a la simple énergie de joegrain. Pour des traitements suffisamment longs,
cela peut donc se traduire par des croissancesagetges hétérogenes comme observées ici.

i . Mesure de la fraction recristallisée

Le Tableau 14 donne les valeurs de la fractionadsurface de I'échantillon ou l'analyse de
Kernel donne moins de 0,8° (avec un pas de 15 msyr@insi que la dureté moyenne calculée sur
10 points régulierement répartis sur I'échantillom. considere que cette fraction calculée est une
estimation de la fraction recristallisée. Elle aegite avec le temps de traitement thermique.

Les échantillons NT1 et NT2 montrent une fracti@enrdatiere faiblement désorientée (<0.8°)
qui est non nulle. En fait, le matériau montre dases de désorientation inférieure a 0.8° sans avoi
subi de traitement thermique. Ceci signifie qud@formation est faible et que certaines zones sont
peu écrouies. On comprend donc que I'on commetewreir jusqu'a au moins 5% par cette
méthode de calcul de la fraction recristallisée.
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Echantillon | Fraction reX HV300 Echantillon  Fraction reX HV300
NT1 5,00% 126 EPG 42,00% 90
NT2 1,00% 134 EP7 40,00% 106
EP1 11,00% 120 EPS8 45,00% 99
EP2 15,00% 104 EP9 51,00% 105
EP3 29,00% 111 EP10 25,00% 95
EP4 67,00% 108 EP11 39,00% 104
EP5 64,00% 93 EP12 54,00% 95

Tableau 14: Fraction de I'échantillon dont la désmtation interne est inférieure a 0,8° et
dureté moyenne Vickers pour une charge de 3 N

La figure 112 montre la corrélation entre la duret@yenne du matériau et sa fraction dite
« recristallisée », a partir de I'analyse de Kerhalcourbe montre que la dureté diminue lorsque la
fraction recristallisée augmente, ce qui est atiend

Si I'on considére une loi de mélange (bien queréaliste avec seulement 10 points de mesure)
on s'attend a ce que la dureté diminue de marnigtaite entre la dureté initiale et la dureté du
matériau recristallisé lorsque la fraction recftist@e évolue de 0 a 100% . Or, la courbe que I'on
présente montre que la dureté diminue d'abordvitespuis tend vers 90, la dureté du matériau
recristallisé. Cette tendance est similaire poardeux échantillons de torsion. Il existe plusieurs
raisons qui peuvent expliquer cela:

» La restauration est en compétition avec la redlissgéion et diminue la dureté des surfaces non
encore recristallisées.

* La fraction ReX (recristallisée) de surface de déstation inférieure a 0.8° sous-estime la
fraction recristallisée réelle.
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Figure 112: Corrélation entre la dureté et la framt de surface ou la désorientation est
inférieure a4 0,8°

Sur le 2 point, la fraction ReX que I'on calcule grace amalyses Kernel peut étre faussée du
fait des désorientations liées a la préparation édmantillons. En effet, le polissage mécanique
engendre une surface écrouie sur le matériau quit pgaduire des désorientations
cristallographiques locales significatives (mallgr® attaques chimiques qui normalement atténuent
I'écrouissage en surface). Pour I'échantillon E#@&nthe 13) qui semble entierement recristallisé,
on calcule par exemple une fraction ReX de 29%eseeiht. On a donc de bonnes raisons de croire
que la fraction recristallisée réelle est sousyesti par cette méthode de calcul.

Il existe clairement une relation entre la micradé@ret la fraction recristallisée. La microdureté
est une méthode simple et rapide, par rapportnalyae MEB et EBSD pour calculer la fraction
recristallisée notamment dans les cas ou la moogf®bes grains ne permet pas de distinguer sans
ambiguité les grains recristallisés.

Cependant, pour une fiabilité optimisée, le nondeeoints de mesure doit étre suffisamment
grand, la surface doit étre débarrassée de towidsage qui puisse altérer la dureté (par un
traitement chimique plus long par exemple), eelstauration doit étre prise en compte notamment
dans le cas de traitement thermique ou les temmhaeffe sont tres grands. On propose donc la
relation suivante pour calculer la fraction realissée, qui s'affranchit des problemes liés a
'analyse de Kernel:
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HV = HVi., X (% ReX) + HVeoX (1= % ReX)

Restau

~ oo rex = HY = HViesa, (157)
HVey — HV

ReX

Avec HV ... la dureté du matériau restauré et non encore taltigs.

La dureté HV gosiar peut étre calculée facilement grace au modeélessi@uration proposé au
début de ce chapitre et grace a la relation HDBg&e au chapitre Il de cette thése, reliant la
densité de dislocation a la dureté. La figure quti ieprésente les mesures de fraction recristallis
par la méthode d'analyse Kernel superposées auxresede fraction recristallisée estimées par les
mesures de microduretés (équation 157). La frackaernistallisée calculée par analyse EBSD est,
dans la plupart des cas, inférieure a celle cadcpé& microduretés. Deux choses peuvent expliquer
cette différence. D'abord, la fraction recristé@égpar microduretés peut étre surestimée si laalure
des grains seulement restaurés est proche dedtedig I'état recristallisée. Dans ce cas, ce'gue |
calcule par l'équation 157 est la somme de lainacatecristallisée avec la fraction de matiere
intensément restaurée. En effet, tous ces éctmndilfaiblement écrouis sont soumis a des
températures ou la restauration est tres active.

Il se peut également que le fraction calculée paiyase EBSD soit sous-estimée si I'état de
surface de I'échantillon altere le signal EBSD, owon peut le voir sur I'échantillon EP3.

1201
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Figure 113: Pour les 12 échantillons, comparaisotre les fractions recristallisées calculées
par analyse EBSD et par mesure de la microdureté

iii . Influence du temps de traitement

On observe sur les éprouvettes EP1, EP9 et EP&uU{ésage minimum) puis sur les éprouvettes
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EP2, EP10 et EP6 (écrouissage maximum) linflueshcedemps de traitement (figure 114). La

fraction de surface de désorientation inférieu®8% ainsi que la microdureté Vickers a 3N sont
tracées en fonction du temps de palier. La fractegristallisée augmente et la dureté diminue
lorsque le temps de palier augmente. Cette vaniash d'autant plus marquée que I'échantillon est
écroui.
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Figure 114: Evolution de la fraction de surface di&sorientation inférieure a 0,8° (en haut) et
de la microdureté Vickers a 3N (en bas) en fonctibntemps de traitement pour les deux
échantillons de torsion

v . Influence de I'écrouissage initial

Sur la figure 115, on montre que, pour tous lesetreents thermiques, I'échantillon le plus dur
des deux (NT2 est plus dur que NT1) initialemesystématiquement une dureté finale plus faible
que l'échantillon le moins écroui, a la suite dis@me traitement thermique. Ceci s'explique par le
fait qu'un écrouissage plus important représemtetaht plus d'énergie stockée dans le matériau, ce
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qui augmente a la fois la probabilité de germima#d la force motrice de la recristallisation. On
génere donc une fraction recristallisée plus ingug, et une dureté associée plus faible.
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Figure 115: Dureté en fonction de la déformatioitiéhe pour les échantillons non traités et
ayant subis les traitements thermiques décrits datasbleau 13

V.4. Conclusion

Dans ce chapitre, on s'est intéressé a I'évolatgola microstructure du tantale déformé lors de
traitements thermiques. A partir d'échantillons tdon connait le niveau d’écrouissage, on a
effectué trois études. La premiére a permis derenett place un modele de restauration. Ce modele
est défini par rapport a la densité de dislocattefis qu'elle a été définie dans le chapitredrditie
la rhéologie du tantale. Ce modele est directerapplicable a des simulations thermo-mécaniques
de procédés de mise en forme. En particulier, bnagsable de définir la densité de dislocationesuit
a une opération de fluotournage, et son évoluttos ¢'un traitement thermique d'adoucissement
n'impliquant pas de recristallisation. Inversemelst, modele concu permet d’estimer I'énergie
stockée qui reste disponible pour la recristallisataprés une période de chauffe longue telle
gu’elle existe en milieu industriel sur piéces fluarnées.

Une autre étude a permis d'observer in situ lastadirsation du tantale. Cela a permis de mettre
en évidence I'hétérogénéité de ce phénomene &ll@égranulaire, cette hétérogénéité étant elle-
méme liée a I'hétérogéneité de I'écrouissage. kaibdution de cet écrouissage est lié au mode de
chargement lors de la déformation (facteur de Taglo particulier). D'autre part, on a observé
I'évolution de certains grains qui suggerent, apmiyant sur d'autres études issues de la littératu
une propension importante dans le tantale a fodmsrcellules de dislocations qui évoluent vers
des germes potentiels de recristallisation. Legrin&tions de cette étude ne permettent cependant
pas de mettre clairement en évidence les mécanidmé&srmation des germes, ou leur cinétique.
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Cette derniere cinétique semble bien souvent r@liées temps d'incubation, au cours desquels la
structure se réorganise a partir d’'une sous-streidtéritée des étapes de déformation. Enfin, kétud
alimente l'intérét et la perspective d'observermtesiomenes a une échelle plus fine.

On a proposé dans la troisieme et derniere pantie,etude de la recristallisation du tantale sur
des échantillons de torsion faiblement écrouis rdirpde traitements thermiques réalisés dans un
four. Les résultats montrent une corrélation etardraction recristallisée et la microdureté du
matériau. Cette corrélation devrait permettre deuber aisément une fraction recristallisée pour ce
type d’échantillon. Cette étude montre par ailleguse la cinétique de recristallisation est
« classique » dans le sens ou un écrouissage mmp@tt une température plus haute augmentent la
formation des germes ainsi que la force motricéadecristallisation, et qu'un temps de traitement
plus important permet d'augmenter la fraction stallisée.

Par ailleurs, les observations faites sur la foactiecristallisée évoquent un comportement
classique du tantale en recristallisation qui paitirse modéliser en utilisant un modele de type
Avrami, avec toutefois une compétition entre resthon et recristallisation qui est d’autant plus
importante que les temps de chauffe sont longesdempératures cibles basses. Dans ce cadre, et
pour poursuivre la méme philosophie que celle quiésidé a la modélisation de la restauration, le
suivi de la variable interne densité de dislocaisamble approprié pour prendre en compte ce type
de compétition.

La perspective de ce travail est la mise en plaoe mhodele de recristallisation sur la base des
observations qui ont été faites. Dans un premrapge on suggere une analyse in situ a une échelle
plus fine, a l'aide d'une platine chauffante, defdemation et des évolutions de germes de
recristallisation. Cette analyse permettra de meltr place un modele d'activation de germes. Dans
un second temps, on propose de déformer des dubraiile tantale d'une facon homogene, dans
des conditions de déformation et de vitesse derahéfiion variables, et de réaliser des traitements
thermiques de recristallisation. Dans les cas analyse de Kernel est ambigué, la mesure de la
microdureté doit permettre d’estimer une valeurladraction recristallisée, et d’alimenter un
modéele de recristallisation. Ce modeéle pourra dédes phénomeénes de germination-croissance a
partir de la variable interne densité de dislocationsidérée jusqu’ici.
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On rappelle que I'on cherche a prédire I'état ruggadue d'une piece en tantale qui a été
successivement fluotournée puis soumise a unriraitethermique, ceci impliquant la modélisation
du procédé de fluotournage et la modélisation dmpmtement du tantale soumis a des
sollicitations thermomeécaniques et thermiques.

VI.1. Conclusion

Dans la premiére partie, on a mis en place un read@ologique pour le tantale dépendant de
la densité de dislocations sur une gamme de temypérat vitesse de déformation suffisante pour
étre utilisée pour la simulation du fluotournagarddelement a ces résultats, nous avons établi un
modeéle de comportement du cuivre, qui était notaéénau école pour la validation numérique du
fluotournage. Nous avons défini une relation efardureté Vickers d'un matériau et sa densité de
dislocations, I'avons appliqué au tantale et aureutt avons validé lI'approche sur le tantale.eCett
relation permet notamment de quantifier la dendé@édislocations d'un piece qui a été déformée
et/ou restaurée en utilisant la micro-indentation.

Dans une seconde partie, on a montré que le lbgiege2007® avec une formulation
lagrangienne munie d'algorithmes spécifiques (auttact, outil flottant) était capable a priori de
modéliser le procédé de fluotournage avec la laa@aportement physique du tantale. Les aspects
tribologie ainsi que thermique du fluotournage hjoes été étudiés en détail. De méme la déviation
des outils est un point qui semble important et fpre a négligé dans cette étude par manque
d'information. Malgré ces manques, nous avons raapie le modéle développé prédit des efforts
appligués par les molettes qui sont en bon acoged s mesures expérimentales. Les résultats de
fluotournage ont montré aussi comment la géomdgi¢éa molette (angle d'attaque notamment) et
la cinématique influencent I'état de contrainteligpg au matériau.

Cette étude a été l'opportunité également de pouesie développement d'une formulation
ALE. Cette approche tres appropriée aux procedésisie en forme incrémentaux a été validée sur
le fluotournage mais également sur le formage meréal par point. On a montré une nette
amélioration de la conservation des surfaces lilpas ces développements par rapport a la
formulation ALE existante. La méthode ALE préseateintérét pour le gain de précision qu'elle
peut apporter pour un temps de calcul identiqueradthode Lagrangienne.

Dans la quatrieme partie, on a établi un modéleedtauration statique, qui utilise les données
en sortie de la modélisation du fluotournage paoédipe I'évolution de la densité de dislocations au
cours d'un traitement thermique de restauratiorm@eééle suppose I'absence de recristallisation, et
est donc compatible avec des vitesses de chaidéz daibles, ou des températures de traitement
faibles. Enfin, dans ce dernier chapitre, on a gt des résultats d'observations in situ de la
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recristallisation du tantale et proposé des ménassde germination en relation avec l'orientation

des grains. En effet, on a suggéré que les gramsierent un écrouissage d'autant plus important
que leur orientation est peu favorable a la déftionaet que cet écrouissage représente d'autant
plus d'énergie pour alimenter le mécanisme de stadlisation. Ces observations sont en accord

avec la littérature, et confirment le caractere homogéne de la recristallisation de ce matériau.

Elles pourront servir de base au développement miodele.

VI.2. Perspectives

Les observations in situ des mécanismes de rdtisatin ont été réalisées dans les derniers
temps du travail de thése. lIs laissent supposerlaeinétique de recristallisation du tantale peut
dépendre de l'orientation des grains et donc dexare acquise lors de la déformation. Or le
modele de comportement actuel du tantale ne perpat de rendre compte d'effets
cristallographiques, puisqu'il suppose que I'é@sage est homogéne et isotrope.

Le développement d'un modeéle de recristallisatiomria donc nécessiter par la suite de revoir
le modele de comportement et d'y intégrer la notiertexture. Néanmoins, le fluotournage est un
procédé qui déforme la matiere selon des direc@bres modes tres divers, et qui devrait générer
une déformation relativement homogene a l'échetlenigdaire. Une observation EBSD d'un
échantillon de tantale avec une analyse de Taylmmettra d'apporter des éléments de
compréhension. Si toutefois, la déformation reséértogene, il sera important de mesurer
l'importance de ces hétérogénéités sur la cinétifjoleale de recristallisation et sur la taille des
grains de la microstructure recristallisée.

La mise en place d'un modéle de recristallisatievrait passer par la réalisation de traitements
thermiques sur des échantillons dont on connafaip@ment I'histoire thermomécanique avec une
mesure associée de la fraction recristallisée ¢a thdlle des grains recristallisés. Ce modélaaev
prendre en compte la compétition avec le mécanidmeaestauration qui est rapide dans ce
matériau.

Une autre perspective qui est évidente consistetaléser des essais de fluotournage de tantale,
puis a réaliser des micro-indentations en diversitpadans le volume, pour les transformer en
densités de dislocations et les comparer aux denheéda simulation. Ensuite il serait judicieux de
réaliser sur ces piéces de tantale des traiteméetsniques, et de réévaluer les densités de
dislocations, la fraction recristallisée et lal&itles grains recristallisées pour les comparer aux
données du modéle de recristallisation/restauration

Concernant la méthode ALE, d'une part, il serara@sgant d'optimiser en temps de calcul la
convergence des algorithmes itératifs lies a lauleggation du maillage. D'autre part, la
parallélisation du code ALE permettra de réalises calculs plus rapides.
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Enfin, on peut citer un dernier point que l'on & adordé, il s'agit de la fluotournabilité du
tantale, c'est-a-dire la capacité du matériau paEter les tres grandes déformations sous forme
incrémentale sans s'endommager. Le tantale estat@riau extrémement ductile présentant une

saturation de son écrouissage, il est donc posgitEd'on ne trouve pas de limitation claire aecett
capacité.
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Planches I

Echantillon Traitement Rampe (secondes) Palier (sbE)n  Température
effective (°C)

Echantillon 1 TT1 10 20 1080
TT2 10 10 1010
TT3 10 50 950

Echantillon 2 TT1 10 10 1200
TT2 10 10 1200
TT3 10 20 1200

Echantillon 3 TT1 10 10 1200
TT2 10 10 1200
TT3 10 20 1200
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Echantillon 4 TT1 10 0 1050
TT2 10 0 1050
TT3 10 10 1050
TT4 10 10 1050

Echantillon 5 TT1 10 0 1050
TT2 10 10 1050
TT3 10 10 1050

-222-



Planchei

Echantillon 6 TT1 10 5 1140
TT2 10 5 1120
TT3 10 5 1120
TT4 10 5 1180
TT5 10 10 1180
TT6 10 10 1170
TT7 10 10 1170
TT8 10 15 1180
TT9 10 30 1170
TT10 10 60 1120
TT11 10 90 1180
TT12 10 90 1180
TT13 10 5 1180

Echantillon 7 TT1 10 20 1050
TT2 10 10 1050
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Echantillon 8 TT1 10 10 1020
TT2 10 10 1050
TT3 10 20 950
TT4 10 30 930
TT5 10 30 930
TT6 10 30 925
TT7 10 120 925

Tableau 15: Conditions de traitement thermique éelsantillons de compression sur platine
chauffante dans le MEB
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M — M

Echantillon 1

=
@
=4

U\Jh-UJM—"|

Max
226514
249469
272425
28538
318335

Planche 1. Analyse EBSD sur échantillon de compoasd initial et suite a traitement
thermique: orientation, analyse Kernel, facteuri@s/lor
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Echantillon 2
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:-'-ww—\cnl
m-r--wm—\l

Ilax
B ;03547 226574
126674 2406
[ 2498 272626
[ 272676 285652
B 2095652 318679

Planche 2: Analyse EBSD sur échantillon de compras4 initial et suite a traitement
thermique: orientation, analyse Kernel, facteuridsylor
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Echantillon 3

PR SN

=
@Q
=

mhmm—\|

Win Max
Il 03608 226614
[ 226614 249610
[ 248819 272635
[ 272625 295631

g I 2095631 318636

Planche 3: Analyse EBSD sur échantillon de compras4 initial et suite a traitement
thermique: orientation, analyse Kernel, facteuridsylor
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Echantillon 4

Min_ wax
W 20 2206
[ 22052 24953
[ 24053 272848
[ 272540 295662
B 295552 28676

Planche 4: Analyse EBSD sur échantillon de compras4 initial et suite a traitement
thermique: orientation, analyse Kernel, facteuridsylor
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Echantillon 5
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Max
777084
249899
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295529
318344

Planche 5: Analyse EBSD sur échantillon de compoas4 initial et suite a traitement
thermique: orientation, analyse Kernel, facteuridsylor
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Echantillon 6
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Planche
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Planche




Planches

100um

Planche 6: Analyse EBSD sur échantillon de compoasd initial et suite a traitement
thermique: orientation, analyse Kernel avec et skssgrains, facteur de Taylor, orientation en
noircissant les points qui ont un indice de confeimférieur a 10%
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Echantillon 7
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Min hiax
Il 203531 226510
I 276519 249505
[ 249508 272491
[ 272481 206477
Bl 295477 318462

Planche 7: Analyse EBSD sur échantillon de compoas4 initial et suite a traitement
thermique: orientation, analyse Kernel, facteuri@slor
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Min bax
Bl 203577 226807
[ 226597 249817
[ 249617 272837
[ 272637 285867
B 205657 318677

Planche 8: Analyse EBSD sur échantillon de compoas4 initial et suite a traitement
thermique: orientation, analyse Kernel, facteuri@s/lor
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Echantillon Conditions de torsion Conditions de @aient thermique
Vitesse de Déformation| Température | Temps de palier Pente (°C/mi
déformation (s-1 (%) (°C)

NT1 3,32.107° 13,5
NT2 3,32.10°° 27,5
EP1 3,32.107° 13,5 950 60 20
EP2 3,32.10°° 27,5 950 60 20
EP3 3,32.10°° 13,5 1100 60 20
EP4 3,32.10°° 27,5 1100 60 20
EP5 3,32.107° 13,5 950 480 20
EP6 3,32.10°° 27,5 950 480 20
EP7 3,32.107° 13,5 1100 0 20
EPS 3,32.10°° 27,5 1100 0 20
EP9 3,32.107° 13,5 950 240 20
EP10 3,32.10°° 27,5 950 240 20
EP11 3,32.107° 13,5 1200 0 20
EP12 3,32.10°° 27,5 1200 0 20

Tableau 16: Conditions de traitement thermique é@gsantillons de torsion
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Planchei

Echantillon de torsion NT1

Planche 9: Analyse EBSD sur échantillon de tordwri, figure de péle inverse et analyse
Kernel

Echantillon de torsion NT2

Planche 10: Analyse EBSD sur échantillon de tordi\dril, figure de péle inverse et analyse
Kernel
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Echantillon de torsion EP1

Min M
Bl os
I 03 16
116 24
I 24 32
Bl :: ¢

Planche 11: Analyse EBSD sur échantillon de tordidti, figure de pdle inverse et analyse

Kernel
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Echantillon de torsion EP2

Planche 12: Analyse EBSD sur échantillon de tordi®?, figure de plle inverse et analyse
Kernel
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Echantillon de torsion EP3

Planche 13: Analyse EBSD sur échantillon de tordi®8, figure de pble inverse et analyse
Kernel

Echantillon de torsion EP4

Planche 14: Analyse EBSD sur échantillon de tordi®4, figure de plle inverse et analyse
Kernel
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Echantillon de torsion EP5

Planche 15: Analyse EBSD sur échantillon de tordi®b, figure de pble inverse et analyse
Kernel

Echantillon de torsion EP6

Planche 16: Analyse EBSD sur échantillon de tordi®6, figure de pble inverse et analyse
Kernel
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Echantillon de torsion EP7

Planche 17: Analyse EBSD sur échantillon de tordi®V, figure de pble inverse et analyse
Kernel
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Echantillon de torsion EP8

Planche 18: Analyse EBSD sur échantillon de tordi®8, figure de pble inverse et analyse
Kernel

Echantillon de torsion EP9

Planche 19: Analyse EBSD sur échantillon de tordi#®, figure de pble inverse et analyse
Kernel
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Echantillon de torsion EP10

Planche 20: Analyse EBSD sur échantillon de tor&®10, figure de pble inverse et analyse
Kernel
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Echantillon de torsion EP11

Mz
[}
1.8
24
3z

Planche 21: Analyse EBSD sur échantillon de tordt®11, figure de pble inverse et analyse
Kernel

Echantillon de torsion EP12

hha
08
18
24
3z

Planche 22: Analyse EBSD sur échantillon de tordi#ti2, figure de pdble inverse et analyse
Kernel
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VIII. Resume I

Dans un premier temps, on propose pour le tantaleadéle de comportement mécanique dépendant
de la densité de dislocations et permettant detuestles effets de la température et de vitesse de
déformation sur une large gamme de vitesse de rdéfmn de 10 a 1G s*. Associé a ce modele
rhéologique, on présente une relation liant la té&nde dislocation et la microdureté Vickers. Les
parametres de cette relation sont identifies petantale par la modélisation numérique de I'inakgon.

La modélisation du procédé de fluotournage ese fpdr le logiciel commercial Forge2007®. Des
essais sur du plomb et sur du cuivre ont permisadronter la simulation numérique a des résultats
d'expérience.

Une formulation ALE est développée dans le buttdiuper la finesse du maillage au contact des
outils a partir d'une formulation déja existante. ®développé des algorithmes particuliers permietta
conserver correctement les surfaces libres maggériouvements relatifs du maillage par rapport a la
matiere pour le procédé de fluotournage.

Enfin, on propose une modélisation du mécanismesstauration du tantale. On définit une relation
qui modeélise I'évolution de la densité de dislamailors d'un traitement thermique de restaurailms
observations in situ de la microstructure au calus traitement thermique ont permis de d'amélitaer
compréhension des mécanismes de recristallisatide germination. Pour finir, on présente une mdho
de mesure de la fraction recristallisée par medara microdureté.
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IX. Abstract I

We first propose for the tantalum a physically lohsenstitutive law depending on the dislocations
density which is able to take in account the effexfttemperature and strain rate on a broad ramge f
10* to 1G¢ s'. Combined with the rheological model, we presenelationship between dislocation
density and Vickers microhardness. The parametetBi® relationship are identified for tantalum by
numerical modeling of the indentation.

The modeling of flow-forming process is done by temmercial software Forge2007 ®. Tests on
lead and copper are used to compare the numeincalagion to experiment results.

An ALE formulation, based on an existing formulatiags developed to optimize the refinement of the
mesh in contact with tools. We developed specgirithms to properly maintain the free surfacegpides
the movements of the mesh relatively to the mdteritne flow-forming process.

Finally, we propose a model of thermal recoveryaotalum. We define a relationship that models the
evolution of dislocation density during a recovémat treatment. In situ observations of the tantalu
microstructure during heat treatment helped to tstded the mechanisms of recrystallization and
nucleation. Finally, we present a method for meaguthe recrystallized volume fraction from the
microhardness data.
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