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INTRODUCTION

Parmi les allia-ees de titane, le TA6V occupe une place importante dans
I'industrie aéronautique, aérospatiale, mécanique, ...etc, du fait de sa faible densité et
de sa résistance mécanique.

Les propriétés d'utilisation de cet alliage sont étroitement liées à la microstructure
et à la texture cristallographique. Ainsi, I'amélioration de ces propriétés requiert une
microstructure et une texture mieux adaptées à I'application désirée du matériau.

La microstructure et la texture d'un produit final, après les differentes opérations
de mise en forme, dépendent de l'état métallurgique du matériau à haute température et
du changement de phase par refroidissement à température ambiante. Ce changement
de phase peur être étudié par le biais de la texture cristallographique.

Nous nous sommes proposés, dans ce travail, d'étudier les transformations de
textures engendrées par changement de phase Ê+cr au refroidissement dans I'alliage
TA6V' à partir de differents états métallurgiques à haute température et différentes
conditions de transformations.

Une des originalités de ce travail réside en particulier dans le fait que nous avons
pu déterminer les textures de la phase B à haute température. En effet, nous avons mis
au point une méthode indirecte qui permet d'obtenir I'orientation des grains B parents
en corrélant les orientations individuelles de platelets cr issus de la transformation de
ces même grains p.

Dans le premier chapitre, nous rappelons rapidement le principe de calcul de la
fonction de texture à partir de données expérimentales constituées, soit de figures de
pôles, soit d'orientations individuelles. Nous présentons ensuite un modèle
mathématique simple de transformation de texture dans le cas où celle-ci se fait sans
sélection de variantes.

L'objet du chapitre II est de dénombrer les variantes cristallographiques lors
d'une transformation de phase d'une manière générale, en fonction de la symétrie
cristalline de la phase mère et de la phase produite et de la relation d'orientation entre
les deux. Nous I'appliquons par la suite au cas particulier de la transformation B+u
dans le TA6V.



Pour cet alliage, l'étude de la transformation de texture est basée sur la
comparaison entre la texture cr expérimentale et la texture s simulée à partir de la
texture de la phase B à haute température. cependant, du fait que la phase B n,est stable
qu'à haute température, la détermination directe de la texture B est difficile. voire
impossible dans Ia plupart des cas. Dans le chapitre III, nous présentons une méthode
originale pour déterminer indirectement I'orientation d'un grain B (texture). En utilisant
les symétries cubique et hexagonale et la relation d'orientation de Burgers, nous
montrons comment il est possible de remonter à I'orientation du grain parent B
connaissant les orientations de trois variantes c[ appartenant au même grain.

cette méthode indirecte est utilisée dans le chapitre IV pour étudier le
changement de texture après un traitement thermique dans le domaine p et un
traitement thermique dans le domaine cr+p. La comparaison entre les résultats
correspondant à ces deux traitements nous permet de discuter du rôle de la phase c[ non
transformée sur les mécanismes de la transformation B_+a.

Nous consacrons le dernier chapitre à I'analyse de I'effet d,une déformation
élastoplastique par compression à chaud sur le changement de texture et sur la
sélection de variantes.



I. ANALYSE DE TEXTURES CRISTALLOGRAPHIQUES

[. l. Introduction

un matériau polycristallin ayant subi des traitements thermomécaniques est
constitué de cristallites ou grains dont les orientations ne sont en général pas aléatoires.
on parle alors de texture cristallographique ou distribution des orientations. cette
texture est traditionnellement représentée par la fonction de densité des orientations
(o.D.F.) f(g).

Le calcul de f(g) s'opère à partir de données expérimentales. Ces données se
présentent, soit sous forme de figures de pôles mesurées par ladiffraction des rayons X
ou des neutrons, soit encore' sous forme de mesures d'orientations individuelles basées
sur la diffraction des électrons.

Quelle que soit la technique de mesure utilisée, la détermination de f(g) nécessite
la résolution des relations analytiques qui relient (g) aux données expérimentales. A
cet effet' plusieurs méthodes d'analyses ont été développées ces demières années.
Parmi celles-ci, on peut citre :

- les méthodes discrètes comme la méthode vectorielle introduite en 1976 par
Ruer et Baro [l].

- le développement en série de (g) sur la base des harmoniques sphériques
proposé par Bunge et Roe [2,3]. C'est dans le cadre de cette dernière méthode d,analvse
que se situe ce travail.

Par ailleurs, lorsqu'un matériau subit une transformation de phase à l,état solide,
il a été montré qu'il existe souvent une relation d'orientation connue entre la phase
initiale et la phase finale. Ceci se traduit par I'existence d,une corrélation entre les
textures avant et après changement de phase. Plusieurs études ont montré en effet, que
I'on peut prévoir la texture de la phase finale connaissant la texture de la phase initiale
et les mécanismes de la transformation_

Dans ce chapitre, nous exposons brièvement le principe de calcul de (g) par la
méthode des harmoniques sphériques à partir de résultats expérimentaux recueillis par
la diffraction des rayons X ou par la mesure d'orientations individuelles. Nous
proposons par la suite I'expression analytique décrivant la relation entre les textures de



la phase i'itiale et de la phase finale à la suite d'une transformation de phase. foujoursdans le cadre de Ia ,iéthode des harmoniques sphériques, nous traduisons cetteexpression anall . t ique en un sy.stème d,.
ronctions. 

urr c;'rrrÇrrÇ oequatrons reliant res coefficients de chacune des

l' 2' Détermination de f(g) par Ia méthode des harmoniques sphériques

n,,", ,?ï*tî:ï::i: ,:"!ï'::lilin 
ra ronction de texture (g) esr dénnie commerumrque 

f Cui possède l,orientation g à dg près :

r(g)dg = 
I

L'orientation g est définie par trois angles d,Eulers (gl,Q,g2)qui font coihciderun repère K4, rié à r'échantiton, et un repère K3 rié au cristar.
un échantillon dans lequel les grains seraient orientés de manière aréatoire(texture isotrope), serait caractérisé, quere que soit'orientationg, par: (g): r.

a,.,n.;r;::, î||:i. 

des harmoniques sphériques, (e) esr représenrée par un
l m u r F = l \ l ( 1 ,  n - lf ' {g)=I I  I .1"Iu",*,
l = 0  l l = l  n = - t

Les rrs" (g) sont des harm
combinais ons r inéaires des h"._",i;:Tfi ,.iJ.î']ï:,,,ï;ïi::Ë,,îïï:::
cf'" représentent res coefficients du développement en série de (g) sur ra base desharmoniques sphériques' ces coefficients peuvent être estimés à partir de figures depôles mesurées par diffraction des rayons X ou neutrons, ou, à partir d,orientationsindividuelles mesurées par diffraction des érectrons.

Nous proposons le principe de carcur de f(g), et nous discutons des probrèmesque pose I'utilisation de chaque type de données.

(r- l )

(r-2)



a.) Détermination de f(g) à partir des figures de pôles

Le calcul de f(g) nécessite la mesure d'un certain nombre de figures de pôles.
Chaque figure de pôle notée Ini(9) est définie par la densité des plans hi dont la

normale 6iest parallèle à une direction ! fixe dans le repère échantillon à d! près.

A chaque f-igure de pôle Ir,i(y) correspond une densité de pôle notée p61 définie

par  la  re la t ion:

dV =- l -n, (ç)dv
V -ln

D'autre part, la relation entre une figure Ini(I) et la densité de pôle

correspondante Phi est donnée par :

Ph i ( y )  =  N1 I5 ; ( I )  û -4 )

Ni est un coefficient de normalisation tel que :

N; J tn ' ( t )dt= Je6,1y;oy=an G-s)
n i t  t v  n i t  t ;

(r-3 )

Le coefficient N1 est donnée alors par la relation :

+=+fï^ f=:*rni(0,Fxsino)dodp (r-6)
Ni  4n  JÊ=0 JO=_ 

,

Les angles F et 0 sont les angles en azimut et en déclinaison sur la figure de pôle.

Les figures de pôles obtenues expérimentalement permettent de mettre en
évidence la distribution des orientations cristallines. Pour pouvoir calculer (g) à partir

de ces données, il importe d'établir la correspondance entre la densité des pôles et f(g).

i.) Relation fondamentale

La relation entre la densité de pôles et f(g) est donnée par la relation intégrale

suivante:

P6;(! )= Jt t r lor  ( r -7)
n i t  t ç



L'intégrale est calculée pour les orientation g telle que tri I ly.

L'obtention de tig) à partir des figures de pôles constitue la phase d'analyse. On
commence par développer les figures de pôles sur la base des harmoniques de surface :

l r n a x  n = l

R,,(Y)  = I  )E"1tr i ) t i1y;
l = 0  n = - l

Puis on remplace (g) et Prr,(y) par leur développement respectif dans la relation

intégrale (l-7), on obtient un système d'équations du type [a-6]:

(r-8)

A  +  M ( l )

Ftnrhil  = -1n- j  cf rf '- trr i  r,  
? l _ r l  ?

L l = l

revient à écrire :

âw
_ :  l l

acl"

(r-e)

Dans ce système d'équations, les coeffrcients F," caractérisent les figures de

pôles, alors que les coefficients Cl'", inconnus, caractérisent I'O.D.F. On peut

remarquer que pour un couple (l,n) fixe, on a M(l) coefficients à déterminer. Cela

signifie qu'il faudra réaliser au minimum M(l) figures de pôles. Ce paramètre M(l)

dépend de la symétrie cristalline et du rang de développement Lmax. Ainsi dans le cas

de la symétrie cubique, et pour un développement jusqu'au Lma* : 22, il faudra deux

figures de pôles ; tandis que pour une symétrie hexagonale il en faut au minimum

quatre.

Les calculs précédents sont valables si on dispose de figures de pôles complètes.

Or, dans la pratique, nous ne disposons que de figures de pôles incomplètes. Dans ce

cas, les facteurs de normalisations N1 deviennent des inconnus et on ne peut pas utiliser

les relations (I-6) et (I-9).

Pour résoudre l'équation (I-9), plusieurs méthodes ont été développées . Dans ce

travail, nous avons utilisé une méthode proposée par Wagner et Humbert [7]. Il s'agit

de minimiser I'expression suivante :

)Jlxrrni(t)-I??rii,r<l ' ' tËilcl '"r. iryl l2de = w (I-10)

ce qur

( r - r  l )



et

(r-t2)

La résolution de ces deux équations permet de déterminer les facteurs de
normalisation et les coefficients Cl'".

A partir de ces coefficients cl" on peut calculer n,importe quelle figure de pôles
complète en utilisant les équations (I-8) et (I-9). La comparaison entre les hgures
expérimentales et les figures recalculées nous pennet de juger la qualité de I'analyse.

ii.) La positivité de f(g)

En raison de la centro-symétrie du cristal ou de la loi de diffraction (loi de
Friedel), les informations recueillies par cette technique d.e mesure ne pennettent pas
de déterminer la fonction de texture totale. En effet, seules les coefficients Cl," pour I

pair sont déterminables directement à partir des figures de pôles. Il en résulte que seule
une partie de (g) est directement déterminable [5,8]. On peut ainsi décomposer f(g) en
deux parties:

- :
f (g )= f (g )+ f (g ) ( r -13)

Où f(g) représente la partie paire, directement déterminable à partir des figures de
pôles, et f (g) est la partie impaire, non directement déterminable.

Afin de déterminer la partie impaire de f(g), nous avons utilisé une méthode
indirecte appelée "méthode de positivité". Cette méthode proposée par Dahms et
Bunge [9,10], reprise et améliorée par Wagner et al Ill], est basée sur le fait que f(g)
totale doit être positive ou nulle. Cela revient à écrire:

- =
f (g )= f (g)+ f (g)>o

aw
-- = (,)
dNi

(r-r4)

Dans cette inégalité on suppose que la partie paire est déterminée avec la
meilleure précision possible à partir des figures de pôles et on cherche la partie impaire
qui satisfait I'inégalité (I-14). La recherche d'une solution positive se fait en général par

l0



une rnéthode itérative. A la nème
lorme suivante :

f n ( -e )  =  f n - r ( g ) *Ç f  g f

i tération, la lonction de texture fn(g) s'écrit sous la

( r -15)

ou in 1g l  est déf inie comme suit  :

^  t - f
î ^ ro r=1- tn -1 (s )  s i

[o  s i
f n - 1 ( g )  <  0

fn-r  ( -e)  à o ( r -  l6)

La solution initiale f6(g) est la partie paire de la fonction de texture calculée
directement à partir des figures de pôles.

En dehors de tous ces problèmes de calcul posés par les méthodes numériques, il
faut noter que la fonction de texture f(g) déterminée à partir de la diffraction des
rayons X est une fonction statistique qui donne l'orientation globale des grains
indépendamment de leur emplacement dans l'échantilron. or, les propriétés physico-
chimiques du matériau ne dépendent pas uniquement de la texture globale, mais aussi
des orientations relatives de grains voisins (on peut citer comme exemple toutes les
propriétés qui dépendent de I'orientation et de la nature des joints des grains). pour ces
raisons nous assistons ces dernières années à un développement considérable des
techniques de mesure des orientatiorls individuelles basées sur la diffraction des
électrons' Nous nous proposons alors d'évaluer la fonction de texture (g) à partir d,un
certain nombre d'orientations individuelles des grains, et nous discutons des limitations
de cette technique de mesure.

b.) Détermination de f(g) à partir des orientations individue'es (o.I)
une autre voie s'ouvre à celui qui souhaite collecter des données pour le calcul de

la fonction f(g)' cette dernière est basée sur la mesure d,un certain nombre
d'orientations individuelles représentatives de l'échantillon. A cet effet, plusieurs
techniques de mesures d'orientations individuelles, basées sur la diffraction des
électrons, ont été développées. La prus répandue, et qui connaît un déveroppemenr
considérable ces dernières années, est ra technique E.B.s.p. tr2-r61. Toutefois, il
convient de définir un modèle mathématique adapté à ce type d,informations. Bunge
12'l7l propose alors de modéliser chaque orientation par une fonction de Dirac. la

l l



fonction de texture (g) serait alors la somme de toutes les fonctions de Dirac.

Cependant, Wagner [8] a montré que cette approche introduit une erreur de troncature

relativement imponante (puisque le développement de f(g) sur la base des

harmoniques sphériques se fait nécessairement jusqu'à une valeur L:L*a*). D'autres

auteurs [18-21] ont préferé remplacer les fonctions de Dirac par des gaussiennes. Dans
ce cas, les coefficients Cf" du développement de f(g) sont donnés par la relation:

avec:

K( l )  =

Mi est le poids correspondant

largeur à mi-hauteur, b, par la

Q n = 2

- l 'ô ;  - ( l+ l ) 'ô :
exp( -?- ) -exp(  

4  
- )

- 0 t
I - exp( -ï)

cT'n = | vir<1r;ff"' {si )
t = [

(r- r 7)

( r -  l8)

et le paramètre Qg est lié à laà chacune des gaussiennes,

relation:

(r-1e)

A partir de la relation (I-17), on peut calculer les coefficients pairs et impairs du

développement en série de la fonction f(g). Nous pouvons déterminer ainsi la fonction

de texture totale. Toutefois, le problème qui se pose en utilisant cette méthode est le

choix du paramètre Qg et du facteur poids Mi de chacune des gaussiennes.

i.) Choix du facteur poids

Ce facteur est directement lié au volume du grain. Dans le cas où le matériau

présente des grains de tailles homogènes, nous pouvons supposer que toutes les

orientations (gaussiennes) ont le même facteur poids. Dans le cas contraire, il faut

déterminer le volume de chaque grain. Bowen 122) a ainsi montré I'importance

d'inclure I'effet de la taille des grains dans le calcul de f(g). Or, contrairement aux

techniques de mesures globales qui tiennent compte d'une manière automatique de

I'effet de tailles de grains, les techniques classiques de mesure d'orientations

individuelles (comme la diffraction des rayons X par exemple) permettent de connaître
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uniquement I'orientation du grain et non son volume. Dans ce cas, la détermination de

I'orientation et du volume d'un nombre de grains représentatif de l'échantillon nécessite

un travail  considérable.

Cependant, on assiste ces dernières années à une automatisation des mesures des

orientations individuelles par la technique E.B.S.P.[14, 16] grâce d'une part, à

l'évolution des techniques d'analyse d'images, et d'autre part, aux progrès

informatiques. Cette automatisation permet de déterminer simultanément I'orientation

et le volume du grain et d'avoir une bonne statistique.

i i .)  Choix des gaussiennes

Nor-rs avons indiqué que chaque gaussienne est caractérisée par un paramètre

0O qui représente la dispersion autour de chaque orientation individuelle. Il est alors

nécessaire de définir un critère adéquat pour le choix de ce paramètre.

Wagner et al [2], 231 ont montré que ce paramètre peut être lié à un autre

paramètre p. Ce dernier dépend du nombre de mesures N et de la nature de la texi.ure.

Ils proposent la relation suivante:

I
6no  .

0 n = (  
I  

) r" m N
(r-20)

où m est un paramètre qui désigne la multiplicité d'une orientation dans I'espace

d'Euler (m:24 dans le cas de la symétrie cubique).

Suivant la nature de la texture, le paramètre p prend des valeurs comprises entre

0 et l. Ainsi p : I indique une texture très marquée (type monocristal), et p tend vers

zéro pour des textures isotropes. Dans le cas des textures intermédiaires, p prend une

valeur de 0.5. Il faut noter aussi que la relation (I-20) permet de choisir Qg suivant le

nombre d'orientations individuelles mesurées.

Malgré les développements considérables de cette technique de mesure grâce aux

progrès informatiques qui permettent des traitements rapides et automatisés, cette

technique reste peu employée de nos jours pour effectuer des études de texture

globales. Pouftant, elle permet d'avoir accès à f(g) totale, alors que les figures de pôles

nécessitent I'utilisation de méthodes indirectes pour tenter d'estimer la partie

indéterminable de f(g) : itgl.
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I. 3. Transformations de textures

a.) Présentation du problème

Au cours d'une transformation de phase, un cristallite de la phase initiale donne
naissance à un certain nombre de cristallites ou variantes de la phase finale. Ce nombre
dépend d'une part, de la symétrie des phases initiale et finale et d'autre part, des
mécanismes de cette transformation [24, 25]. Ces mécanismes sont sensibles à
I'histoire thérmomécanique du matériau. Ainsi, un champ de contraintes internes ou
externes peut modifier la fréquence d'apparition de ces variantes. On parle de sélection
de variantes.

Pour notre part, on se place dans le cas le plus simple où la transformation de
phase se fait sans sélection de variantes selon la relation d'orientation Ag. Comme pour

une orientation g, nous pouvons associer à Âg trois angles d'Euler Ag1, Â0, et Âg2 qui

représentent les trois rotations qui permettent de faire coincider un repère du réseau
initial avec un repère du réseau final. Nous reviendrons en détail sur le calcul de Âg

dans le cas d'une transformation de phase cubique i hexagonale.

D'une manière plus générale, on peut considérer une fonction continue W(Ag) qui

représente la probabilité de transformation par la relation Âg. Cette fonction, proposée

par Bunge [26] sous le nom de "fonction de transformation", a été utilisée par d'autres

auteurs [17,271pour étudier la transformation de texture à I'issue d'un changement de
phase. Toutes ces études montrent qu'il existe souvent une relation intégrale qui lie ta
texture initiale f1(g), la texture frnale ff'(g') et la fonction de transformation W(Âg).

L'étude d'une transformation de phase peut donc viser I'un des trois objectifs:

- estimer la texture finale fp(g') à partir de la texture initiale f1(g) et de la fonction
de transformation W(Ag).

- déterminer la texture initiale f1(g) connaissant la texture frnale et la fonction W(
^e).

- déterminer la fonction W(Âg), et par conséquent la relation d'orientation entre

les deux phases, connaissant t(g) et fp(g').

Il faut signaler, toutefois, que dans les deux derniers cas, le problème est difficile

à résoudre voire impossible dans certains cas. Dans ce travail, nous supposons que la

transformation de phase se fait sans sélection de variantes et nous nous proposons de
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prévoir la texture de la phase finale connaissant d'une part, la texture initiale
déterminée à partir de données expérimentales, et d'autre part, la fonction de
transformation de texture obtenue à partir de la relation d'orientation as.

b.) Relation intégrale entre la texture initiale et la texture finale

considérons deux fonctions de textures t(g) et fr,(g') représentant
respectivement la texture de la phase initiale et celle de la phase finale. Ces deux
fonctions peuvent être développées sur la base des harmoniques sphériques:

P = M , ( l )  n = l
t i (e)=I I  l rcf,"tp"fs) G_2r\

I  p = l  n = - l

et

P ' = M " ( l )  n ' = l '
rp(g ' )=I  I  l tc i+n' f / l 'n ' (e,)  ( r_22)

l '  1 1 ' = l  n ' = - l '

Dans le cas général, la symétrie de la phase initiale (désignée par 2 points) peut-
être différente de la symétrie de la phase filale (signalée par 3 points).

Si ag est la rotation qui fait coincider un repère du réseau initial avec un repère
du réseau final, alors il existe une relation entre I'orientation initiale g et I'orientation
finale g'. Cette relation est donnée par:

g':ag g G-23)

De la même manière, la fonction de transformation de texture W(^g) peut être,
elle aussi, développée sur la base des harmoniques sphériques:

M ,  ( l ) M . ( l )
w(^e)=>I Iwlru' i f t t '1ng; G_24)

|  t r = l  [ ' = l

Les r'up tasl sont doublement symétrisées: elles sont invariantes sous les
opérateurs du groupes de symétrie du cristal initial et final.
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Les deux fonctions de texture de
par la relation intégrale suivante:

fp(g '  )  = 
Jw(ag)f1 (Ag-rg '  )dAg

Â-e

la phase initiale et de la phase finale sont liées

(r-25)

En remplaçant chaque fonction par son développement dans l'équation (I-25), on
arrive au résultat suivant:

I  t \ l r i l lFçu,,  - .+ 
I* iu,Cl , '  U_26)'  

2 l+ r  ,_ ,

Cette relation est la relation de base pour l'étude des transformations de texture
après un changement de phase. Il faut noter aussi que la fonction de transformation de
texture W(^g) est une fonction mathématique qui traduit I'aspect cristallographique de
la transformation mais ne tient pas compte des mécanismes physiques de cette
transformation.

c.) Fonction de transformation de textures W(Âg)

La relation (I-26) permet de calculer les coefficients du développement de la
fonction de texture de la phase finale connaissant les coefficients du développement de
texture de la phase initiale et les coefficients du développement de la fonction de
transformation. Les coefficients du développement de texture de la phase initiale sont
déterminés expérimentalement à partir des figures de pôles ou de mesures
d'orientations individuelles. La relation d'orientation permet quant à elle de déterminer
les coefficients de la fonction de transformation.

Nous proposons I'expression des coefficients wpp' dans le cas où
transformation de phase se fait suivant une relation d'orientation mutuelle stricte
dans le cas le plus général d'une relation d'orientation avec dispersion.

i.) Cas d'une relation d'orientation stricte

Dans certaines transformations de phases (comme dans le cas des monocristaux)
la relation d'orientation entre un cristallite à l'état initial et les cristallites à l'état final
est souvent stricte. Dans ce cas, la rotation Ag peut être considérée comme une

la

et
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orientation idéale. Les coefficients du développement

donnés alors par la relation [26]:

*T'[ = (21 + | i i ,rtu',or,

de la fonction W(Âg) sont

(r-27)

(r-28)

(r-2e)

Ceci revient à considérer que la fonction W(^g) est une fonction de Dirac
d'orientation idéale As.

ii.) Cas d'une relation d'orientation avec dispersion

C'est le cas le plus rencontré dans la pratique. En effet, lors d'une transformation

de phase d'un polycristal, on constate que la relation d'orientation mutuelle entre
réseaux n'est plus stricte mais au contraire dispersée autour d'une valeur moyenne Ag.

Pour prendre en considération cette dispersion, il faut concevoir un nouveau modèle de
fonction de transformation. La solution consiste alors à considérer que W(Ag) est une
gaussienr',e centrée sur I'orientation idéale Âg. Dans ce cas, les coefficients wl'p sont

donnés par la relation [18,27]:

*ï,t,' = K(l)iftr'(^s)

avec:

K( l )  =

, - l=o; .  . - ( l+ l ) '0 ;  , ,exp(-Ë ) - exp(---:-----::---:-r;

Le paramètre Qg décrit la dispersion autour de I'orientation idéale Âg. Il faut noter
que lorsque Qg tend vers 0, on retrouve la formule (I-27) correspondant à une fonction

de Dirac.

Dans le cas plus général, lorsque la transformation de phase se fait suivant
plusieurs relations d'orientations ÂgO , Agk . . ., la fonction W(Ag) est considérée alors
comme une superposition de gaussiennes centrées sur chacune des orientations idéales
Ag'. Chacune de ces gaussiennes est pondérée par un facteur poids Mi qui caractérise

la probabilité de transformation selon la relation d'orientation no i Ug,27l.
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I .4 .  Conclus ion

Lors d'une transformation de phase ou d'une déformation plastique, un matériau
polycristallin voit sa texture changer. Cette texture est un outil important, dans la
mesure où elle peut contribuer à la compréhension des mécanismes physiques de ce
changement de phase ou de la déformation.

Il est admis aujourd'hui que cette texture peut être représentée par la fonction de
distribution des orientations (O.D.F.). Le calcul de cette fonction se fait généralement à
partir de figures de pôles mesurées par la diffraction des rayons X ou de neutrons.
Cependant, cette technique de mesure ne permet pas d'accéder directement à la
fonction de texture totale, mais uniquement à sa partie paire. Il a été montré [1g] que la
contribution de Ia partie non directement déterminable (partie impaire) devient
significative dès lors que I on passe à un stade d'analyse plus quantitative, comme dans
le cas des transformations de phases. En effet, ce type d'études est basé surtout sur la
comparaison entre une texture expérimentale et une texture simulée, dans le but de
mieux comprendre les mécanismes physiques de ces transformations. Dans ce cas. la
partie impaire de la fonction de texture ne peut alors être négligée.

Pour surmonter cette difficulté, il existe une autre façon d'étudier la texture
cristallographique. Elle consiste à mesurer les orientations individuelles des grains.
Cette technique de mesure permet non seulement de calculer la fonction de texture
totale, mais permet aussi d'effectuer des études de textures locales ou de la micro-
texture' Cependant, I'utilisation de telles données pour le calcul de I'O.D.F. nécessite de
prendre en considération plusieurs paramètres. Le plus important à notre sens est le
nombre de mesures. En effet, il est important d'évaluer le nombre de grains adéquat
représentatif de tout l'échantillon. Ce paramètre est lié à d'autres facteurs comme la
taille des grains et la nature même de la texture.

Par ailleurs, Ie formalisme de transformation de textures présenté dans ce
chapitre prend en considération I'aspect cristallographique de la transformation de
phase d'une manière statistique à l'échelle de l'échantillon. Mais il ne perïnet pas

d'identifier les orientations (variantes) qui apparaissent au cours de la transformation.

cet aspect de la transformation sera abordé dans le chapitre suivant.
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II CRISTALLOGRAPHIE DE LA TRANSFORMATION DE PHASE

I I .  l .  Introduction

Nous avons indiqué dans le chapitre précédent que lors d'une transformation de
phase sans sélection de variantes, les textures de la phase initiale et de la phase finale
sont liées par une relation intégrale. La résolution de cette relation permet de calculer
la fonction de texture finale connaissant la fonction de texture initiale et la fonction de
transformation de texture. Toutefois, ce modèle mathématique ne permet pas de
differencier les orientations finales (variantes) qui naissent à partir d,une orientation
initiale donnée' Il faut donc abandonner ce formalisme utilisant des fonctions continues
poLlr recourir à des orientations discrètes.

Humbert 124, 251 a montré comment, en partant des concepts d,orientations
mutuelles entre phases et de symétries cristallines, il est possible de calculer les
variantes finales et leurs nombres. cet auteur a indiqué aussi que le nombre de ces
variantes est fixé essentiellement par les symétries des réseaux initial et final.

Partant d'une orientation de la phase initiale, nous proposons dans un premier
temps de calculer les variantes cristallographiques de la phase finale dans le cas d,une
transformation quelconque. Nous appliquons par la suite les résultats de ce calcul au
cas de la transformation b.c.c.-+ h.c.p.

II. 2. Orientation et symétrie cristalline

Dans le chapitre précédent, nous avons défini une orientation comme étant la
rotation g qui ramène un repère macroscopique K4 lié à l'échantillon en coïncidence
avec un repère microscopique Kg lié au cristal. Cette rotation peut être caractérisée par
trois angles d'Euler g,' 0, ç, r26bl. Les paramètres <p,, Q, gz correspondent à trois
rotations autour de trois axes particuliers. ces opérations sont schématisées sur la
figure (II- I )' Dans cet exemple, nous considérons que les repères K4 et Kg sont deux
repères orthonormés définis respectivement par I'ensemble de vecteurs de bases
{À,e,ô} .t {x,l,z}.
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Figure II-l : Décomposition d'une rotation g en trois angles d'Euler.

En raison de la symétrie du cristal, le choix du repère Kg n'est pas unique. En
effet, en faisant agir les opérateurs 51 du groupe rotationnel de symétrie du réseau
cristallin, nous pouvons définir toutes une famille de_repères équivalents KBi.
L'orientation est déhnie alors par une famille de rotations {g, = S,g},=,.* générées par

tous les éléments 51 [26b]. Le paramètre K correspond au nombre total des éléments
51. cette opération peut être schématisée de la façon suivante:

gS i
KA -KB -KB i  Gr_ l )

g i :  s ig

avec :

- K4 est le repère macroscopique

- Kg est un repère arbitraire choisi parmi les K repères équivalents du réseau
cristallin

- Kgi est un repère déduit de Kg par la rotation Si
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II. 3. Relation d'orientation et variantes

Les transfbrmations de phases martensitiques ou à caractère martensitiques
s'accompagnent souvent d'une relation d'orientation entre le réseau initial et le réseau
final' cette relation d'orientation peut être représentée par une rotation Ag qui amène
en coïncidence Lln repère de la phase initiale avec un repère de la phase finale. Nous
nous proposons de montrer comment, en partant d'une orientation initiale et
connaissant la rotation Âg, il est possible de déterminer les variantes de la phase finale
ainsi que leur nombre.

a.) Dénombrement des variantes

Appliquons toujours la définition d'une orientation du paragraphe précédent.
L'orientation d'un cristallite de la phase finale est ainsi la rotation g, qui ramène le
repère K4 lié à l'échantillon en coihcidence avec un repère Kç lié au cristallite. Ceci
est représenté selon le schéma :

g'
K  ^  -+K^

f\ (_

Cette opération peut être décomposée

schéma suivant:

_gSiag
Kn JK^-+K^ .  -+K^

/-\ rJ ul c

ce qui revient à écrire que :

g' :  agsig

avec:

- 51 est un élément du groupe rotationnel de symétrie du réseau initial

- Kg et Kgi sont deux repères équivalents du réseau initial

- g caractérise I'orientation du cristallite initial

L'orientation du cristallite de la phase finale appelée aussi variante est donnée
alors par la relation (II-4)' ou encore, en tenant compte de la symétrie du réseau
cristallin de la phase finale, par la famille de rotations :

(rr_2)

en trois rotations g, Si et Âg selon le

(rr-3 )

(rr-4)

2 l

to, l8s,Bl,_,, (rr- s )



pour une vareur donnée de i (l < i < K), re paramètre j varie de l à p. oi est unélérnent du groupe rotationner de symétrie de ra phase finare Gp.
De la même manière, la variante obtenue à partir d'un autre élément de symétrieSr de la phase initiale est donnée par tarelation i;,lÀ:;i",.. ;ï. ïI,!nru,,o,r.r,

à priori differente de I'orientation obtenue à partir de l,élément S1. Ainsi, en parcouranttout le groupe rotationnel de symétrie de la phase initiale, on obtient K orientations(variantes) distinctes de la phase finale. Le nombre K est l,ordre du groupe de symétriede la phase initiale Gp' Aussi dans ce cas, le nombre de variantes est -il égal à l,ordredu groupe rotationnel du cristal de départ.

Toutefois' certaines caractéristiques particulières de la relation d,orientation entreIes deux réseaux initial et final, donc de Ia rotation ag, peuvent réduire le nombre deces variantes' Humbert l25l a ainsi montré que si la rotation ag commute avec deséléments des groupes rotationnels des deux phases selon la relation :
o'1ag = Âgsi (rr-6)

alors les éléments S1 et SisS (S1 est un élément quelconque du groupe rotationnel desymétrie du réseau initial) produisent la même variante. En effet, la variante engendréepar sisj est donnée par la rotation orÂgsiSlg. En appliquant la relation decommutation (II-6), cette rotation est équivalente à la rotation o-o1ÂgSig, ou encore,à la rotation onagSlg correspondant à la variante produite par l,élément Sj. Dans cecas' le nombre de variantes physiquement distinctes correspond à une fraction deI'ordre du groupe rotationner du réseau initial.

Sur la figure (rr-2), nous présentons d'une manière schématique une orientation

iï:,1'ltl'ÎT ï 
l'ensemble des rotations {Sig}1:1,1ç, ainsi que les K variantesttnales{o,ags'g}1=,,. générées par cette orientation. oans cet exemple, nous supposons

que la rotation Âg ne vérifie aucune caractéristique particulière.
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Figure II-2 : Représentation schématique d,une orientation initiare {S;g} et des

orientations (variantes) finales

b.) Retation d'orientation mutuelle

Plusieurs auteurs se sont intéressés à l'étude des relations d,orientations entreréseaux initial et final à la suite d'une transformation de phase. ces relationsd'orientations sont déterminées en se basant sur la théorie de la diffraction des rayonsX sur monocristaux' ou plus récemment, sur la diffraction des électrons (MET). parmi
les relations les plus connues, on note celles de Bain [2g], de Kurdjumov-sachs [29] etde Nishiyama-wasserman [30-31] dans le cas de la transformation de phase cubiqueface centrée / cubique centrée. Burgers 1321,lui,a proposé un modèle de déformationqui permettait de transformer une maille cubique centrée en une maille hexagonale. par
convention, ces relations d'orientations se représentent souvent sous la forme:

[h ,  k ,  l ] 1 l l  {h ,k ,  l }p

(u, V, w>1 ll(u, v, w)p

(rr-7)

A partir de la relation (II-7), il est possible de déduire la rotation ag qui permet
de passer d'un repère Kg du réseau initial vers un repère Kç du réseau final. Humbert
et al [24] ont proposé de décomposer cette rotation en deux rotations intermédiaires g1et 92 (voir f igure II_3).
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La prernière rotation gl permet d'amener en coïncidence le repère Kg et un
repere K1, alors que 92 permet de passer d'un repère Kp vers le repère K6. Les repères
K1 et Kp sont deux repères orthonormés parallèles appartenant respectivemenr au
réseau initial et au réseau final. Ils sont construits sur les pôles et les directions donnés
par la relation d'orientation (II-7). ces opérations peuvent être représentées de la
manière suivante :

gr 92
KU -+ Kr// rO J Xa (rr-8)

A partir de cette relation, nous pouvons déduire Ia rotation ag :
ag :  g2gl

(rr_e)

r  l l  !

i  e ) -

Figure II-3 : Décomposition de la rotation Âg en deux rotations intermédiaires 91 et

92.
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I I . , l .  Application à la transformation b.c.c._+h.c.p.

Parrni les métaux qui présentent cette transformation de phase: on trouve le Ti, leZt' le Zn "' ces rnétaux présentent une structure cubique centrée (phase bêta) à haute
température qui se transforme par refroidissement en une phase de structure
hexagonale compacte (phase alpha).

La relation d'orientation à ra suite des changements de phase b.c.c._+h.c.p. a été
étudiée pour la première fois par Burgers [32] sur un monocristal de zr. cetauteur a
trouvé la relation d'orientation suivante :

[  10  j  b .c .c . l l  {00 .2}h . . .p .

<l  I  l>6. . .ç . l l  <21.0>h.c.p.

que la rotation Ag vérifie la

(rr_ l2)

(r-10)

D'autres auteurs L33-361ont vérifié que cette relation reste valable dans le cas du
Ti et ses all iages.

Parmi toutes les combinaisons possibles données par la relation (II-10), nous
avons choisi de manière arbitraire les couples suivants :

(110)6 . . .s  . l l  (00 .2)11 . r . r .  ( , ,_ l  t )

[T r T]u.. . . rr lzlo]n . p.

A partir de cette relation et en utilisant les relations (II-g) et (II-g), nous pouvons
déduire facilement la rotation ag qui permet de passer d'un repère cubique à un repère
hexagonal' Le détail des calculs est présenté dans l,annexe II. ceux-ci nous conduisent
à la rotat ion :  Ag(135o, 90o ,354"74') .

Supposons pour I'instant que cette rotation ne possède pas de propriétés
paniculières [24]' Dans ce cas, le nombre de variantes physiquement distinctes à la
suite de la transformation b.c.c.+h.c.p. est égal à 24, ce qui correspond à l,ordre du
groupe rotationnel du cristal cubique.

Cependant, nous pouvons remarquer facilement
relation de commutation suivante :

nC,,Ag :  Âg.C,, ,
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nC', et'C." sont deux éléments de symétrie appartenant respectivement aux
groupes rotationnels de symétrie hexagonale et cubique. nC., correspond à une
rotation de ru autour de I'axe c du réseau hexagonal (table II-2) tandis que 'Cro à une

rotation de n autour de I'axe binaire [110] du réseau cubique (table II-l). Le détail de
ces calculs est foumi dans I'annexe II.

La relation (II-12) implique que le nombre de variantes hexagonales est inferieur
à24.

'C,, impliqué dans la relation de commutation (II-12) génère un sous-groupe
d'ordre 2 t 'Cr,, 'Cr.'C.,: 'r(identité)). Nous avons alors envisagé de diviser le
groupe rotationnel de symétie cubique en deux ensembles contenant 12 éléments
chacun.

Le premier regroupe les éléments suivants :
r - , - ^  r  ( ,
t  
.s '  

i ,=, , ,  = 1. I , .  C;r , 'C"r , 'Cor, 'Ci* , '  C; , .C, f  , .  C; , .c ; , , "  c , . , .c ;o, .c l "  ] .

En multipliant à gauche chacun des éléments de cet ensemble
'C,,, nous obtenons un deuxième ensemble {'S,*,, } = {.C,, 

.S, 
}

regroupant les éléments :

par la rotation

(i:1, 2, . . . ,12),

{ 'S , * , r  } , = ,  , ,
: ] ' c , t I ' t6 , , t c f r , t c ro"c  t t '  c ru 'c i r , "c2o"c ; * , tc2u"c io ,  

l

l  
tc,r tcrr , 'crr 'c1., , , 'cro"Cî, , .cru.Cr. ,"cr,  

"c lo,"cro"c;,  I

Nous pouvons montrer alors que, pour une valeur donnée de i (1 < i < l2), les
opérateurs "S' et 'S,*,, produisent la même variante hexagonale. En effet, la variante
correspondant à l'élément "S,*,, est donnée par la rotation Âg"S,*,rg ou encore, en

tenant compte des éléments du groupe rotationnel de symétrie hexagonale, par
I'ensemble des rotations nS,ag'S,*,rg 

0:r,2, ...,r2).En uti l isant la relation de
commutation (II-12) cette rotation est équivalente à la rotation ns,ncrrÂg"S,g.

Rappelons enfin que I'une des propriétés d'un groupe est que le produit de deux
éléments du groupe engendre un élément appartenant au groupe. Ceci implique que
nS,nc,r :n5u ( l  < k < l2) .  La rotat ion nS,ncrrÂg.S,g ( l  < j  < 12) est  a lors
équivalente à la rotation nS*Âg'S,B (1<k<12) qui correspond à la variante générée
par l'élément 'Si. Les éléments 'S, et 'S,*,, caractérisent donc la même variante

cristallographique. Ainsi le nombre de variantes est-il égal à 2412:12. Le nombre
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correspond à I'ordre du groupe rotationnel de symétrie cubique divisé par l,ordre du
sous-groupe généré par I 'opérateur .C,,.

Table II-l : Les 24 éléments du groupe de symétrie rotationnel du réseau
cubique.

27



EIéments ,{ngles

t l ' Eu le r

I lat r ices de

changement de base

Eléments Angles

d 'Eu le r

l lat r ices de

changement de base

E 0 , 0 , 0
I

0

0

0

0

0

0

nC, ,
T , | t , 0

- r 00

010

00 - l

nc; lt

1,0 '  0

. t -
v J ( ,
2

l
2
0

-L
2.r;

v - l

T
0

0 nc,
J

r f l
, .y'J- i2

t;
v - t  I

T'
0 0

0

0

- l

nc; 2 n

J
, 0 r 0

_1 _J1
) )

r.
v J  I

2-t
0 0

0

0 nc, ' t *

J

I  l a,  v :

t2
t;

v J  I

T-'
0 0

0

0

I

' tc,,
0, 0, 7t

0 - t  0

00- l

0 0

nc, 0

0  - t  0

00

0

- l

nc; 4 n

1 'o 'o

r f ir  v J
t l

2 2r;
v J  I

0
2 2

0 0 1

nc, 4 nn ,n , - z

r f lt  r / J

; - ;
J 3 r-T - t
0 0

0

0

- t

"c;, - , 0 , 0
3

, t -t  v J

'T
-J l  1

1 )

0 0

0

0 ncr, ( ç

J

t '/j
o

2 2
r;

1 / J  I  ^
t l

2 2
0  0  - l

Table II-2 : Les 12 éléments du groupe de symétrie rotationnel du réseau
hexagonal.

II. 5 Conclusion

Dans ce chapitre nous nous sommes intéressés à I'aspect cristallographique de la
transformation de phase. Ainsi, nous avons rappelé que, connaissant une orientation de
la phase initiale, on peut déterminer facilement les variantes cristallographiques de la
phase finale' Le nombre des variantes physiquement distinctes est déterminé par l,ordre
du groupe rotationnel de symétrie du réseau initial et par la nature de la relation
d'orientation mutuelle Ag entre les deux réseaux.
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Dans le cas de ra transformation de phase b.c.c._+h.c.p., nous avons montré quela rotation Âg commute avec deux éléments des groupes rotationnels des réseauxcubique et hexagonal' ces deux éléments correspondent à des axes d,ordre 2. ceciimplique que le nombre de variantes hexagonales se réduit à 12 aulieu de 24correspondant à l'ordre du groupe rotationner du réseau cubique.
Pour finir, il faut signaler qu'au cours de cette transformation, nous avonsconsidéré que .r'orientation de ra phase cubique est supposée connue. cependant, reslnétaux et alliages qui présentent cette transformation de phase possèdent en généralune phase hexagonale stable à basse température et une phase cubique stable à hautetempérature' Pour cette raison, la mesure directe de l'orientation d,un grain cubique parles techniques de mesures habituelles s'avère difficile, voire impossible dans bonnombre de cas.

L'objectif du chapitre suivant est de présenter alors une méthode indirecte pourdéterminer I'orientation d'un cristallite cubique, stable à haute température, à partir deI'orientation des variantes hexagonales stabres à basse température.
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ANNEXE II

calcul de la rotation ag dans re cas de ra transformation b.c.c.--,h.c.p.

Nous avons déjà indiqué que la rotation ag qui permet de passer d,un repère K6
de la phase cubique à un repère Kg de la phase hexagonale, peut être représentée par
trois angles d'Euler 9,,0,g,. cette rotation peut être caractérisée par la matrice de
clrangement de base suivante [25] :

fo*,, aB,, ns,, IM(^g) = 
| 
ag,, Âg,, ot., I

lÂ9,, Â9,, Ag,, _J

Avec :

Â9, ,  =  cosçr  cosg,  -  s ing ,  s ing ,  cosQ

Ag, ,  =  -s ing ,  cosgr  -cosQcosg,  s in<p,

Â9, ,  =  s inQs in  q ,

Ag. ,  =  s ing ,  cosg l  +  cosQs ing2 cosqr

Agr '  =  -s ing ,  s ing ,  +cosçr  cosQcosg,

(rr- I 3)

Âgr,  = -s inQcosrp,

Âgr,  = s inQsinç,

ÂBr,  = s inQcosrp,

Agr, = cosQ

Trouver la rotation ag qui décrit la relation d'orientation mutuelle entre le réseau
cubique et le réseau hexagonal revient à déterminer les trois angles d,Euler g,,0,gr.
Pour cette raison, on peut décomposer la rotation Âg en deux rotations intermédiaires
gl et g2 de la manière suivante :

g t  g )
KC -Kr  /  /KF  j  

" "

Ce qui revient à écrire que : M(Ag): M(gt)M(gZ)

Les K6 et Kg sont deux repères orthonormés _ qu,on peut représenter
respectivemenr par les vecreurr {x. ,r,,2"} .t {x, ,rn,zn} 

^. 
c.r;;;;*, sonr des

vecteurs unitaires portés par les pôles {1too1,1ot0),(001)} dans re cas du réseau
cubique, et par les pôres {1t0.01,(T2.0),(00.2)} dans le cas de |hexagonal.

Les K1 et Kp sont respectivement deux repères orthonormés particuliers du
réseau cubique et du réseau hexagonal. Ils sont construits sur l,un des couples plans/
directions impliqués dans la relation d'orientation de Burgers [32]. Dans ce calcul.



nous avons chois i  le couple ( l l0) [ l  lT]  nour le cubique, et  le coupre 1oo.z; [zT.o]
pour I 'hexagonal. Ainsi, le repère K1 est donné par les vecteurs {x,,r,,2,} tel que :

R, : vecteur unitaire // au pôle (l l0)

y : vecreur unitaire ll àladirection ii t T]

7 ,  :  * ' ,  A ! ,

De la même manière le repère Kp, construit sur le couple (00.D12I.0], est
donné par les vecteurs {X-y'2, ,r tel que :

r, : r'ecteur unitaire ll aupôle (00.2)

!, : r,ecreur uniraire l l àladirection IZT.O]

Z ,  :1 rn ! ,

Calcul de la matrice associée à la rotation 91

En exprimant les vecteurs du repère Kg dans le repère K1 nous déduisons la
matrice du changement de base M(g1) associée à la rotation 91. Il faut signaler que les
vecteurs du repère K1 peuvent être écrits sous forme de combinaison linéaire des
vecteurs du repère Kç. Ce qui revient à écrire :

x, - l /  ̂ x,. + l /  -Y,'  / ^12 
-' '  

/ ^12 'c

Y =-/.8x.+ 
/.8t,-/ .82,

7,  =* ,ng,  = -  1 /  -X^ + l / ,=1.  +2/  =Z-/^16 ' - r '  /Je 
- r ' /J6" ,

A partir de ces relations, on peut déduire les expressions suivantes :

*. = 
/or,- /Jlt,- /Ju,,

t, = 
/Jrr'* /Jjl, + /nz,

Z, = 01, - 
/"59,* %U-,

3 l



La rnatrice du cha
repère K1, s'écrit alors :

lv
t / t 1
l /  ! L

M(s,  t=  i  l /. c r  ,  
|  /  [ )
l /  n L

io
L

La marrice M(Ag) est

obtient alors la matrice suivan

I ur.
I /.1, 

- 
/"tl

M(^s ):l /J2 /"8
I o -/"n

ngement de baseM(gt ), qui permet de passer du repère K6 au

0 rl
-y, ol
ri/ oJ

_1/
,/ t;

/  1 J

t // r ;
/  l J

1 /- ' / r

, /  ! J

- l/-
/ .16
t /

/J6
2/
/J6

Calcul de la matrice correspondante à la rotati on 92
En suivant le même schéma que dans re cas de la rotation gl, nous pouvons

déterminer facilement la matrice M(gz) associée à la rotation 92 qui permet de passer
du repère Kp au repère Kg. Ainsi, en exprimant les éréments du repère Kp dans le
repère K11, nous trouvons les expressions suivantes :

X , -  =0X, ,  +0Y, ,  + lZn

! , ,  =  cos30X, ,  -s in30yn + \Zn

2o =  i ,  n  f , .  =  s in30X, ,  +cos30\  +0Z^

donnée par le produit des matrices M(g1)M(g2). On
te :

_ r/_
/ .16
l/-

/ "161 /
L / -

/ "16

A partir de ces expressions, on peut déduire la matrice suivante :

[ '  
o ' ]  

[-q o l l
M(s. ) = 

| 
cos3o -sin3o ,,1{% -% o I

lsin3o cos3o o.J L y, Ji/ o_J

Io
fl
LY,
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M(Ag)  =

-1,t*1,
2J6

1rr *lr
2 '  .16 '

-1,r -1,
2 .J6 '

(rr- r4)

I-.--

I
_
t a

0

I . I  1 .- ( - = -  -  )
2."13 J2 '
t . I  I

_ _ t _ _ _ t

2 .13 ^12
r . t  2- ( - - -F+- - - : )
2 "13 

.J2

L'identification des éléments de la matrice (II-14) avec les éléments de la matrice

d'Euler (II-13) permet de déterminer les angles d'Euler associés à la rotation Ag. Le

résultat de ces calculs donne les trois angles suivants :

Ag (135 " ,  90o ,  354 '74 ' ) .

Relation de commutation

La relation de commutation (II-12) donnée dans le chapitre II peut être

déterminée sans difficulté. En effet, en utilisant les matrices associées aux différentes

rotations. nous pouvons écrire

'  M(nC, rÂg) :M(Âg)M(nC, r )

-1,t*1,
2 .16

l r t* l l
2 "16.

-1,t -4,
2 "16

I . I  I
_ t  _  _  _  I

2 ^13 
"12'l .1  1- - (  - -  _ )

2'"13 Jz'
r .r  2,-(-  -  +---:)
2 "13 ^12'

-! , t* l l
2 "16 '1rr*al

2 .J6 '

-f,t -4,
2 .J6

:  M( 'Cr,)M(Ag)

:  M(Ag 'C, " )

ceci correspond donc en termes de rotations à la relation nc,rÂg : Ag'Cro

r l[-'
J' ll
l l l ot' llo lL o

l . l  I  I
_ l _  \  _

2, JJ J2, J,
t .  t  I  I

- - t -  I  _

2, JJ J'' J'
l t2- ( -+- )  0
2 "13 "12 '

- l

-1

J J



III DETERMINATION DE L'ORIENTATION DU GRAIN PARENT A

PARTIR DE L'ORIENTATION DES VARIANTES

III. 1. Introduction

Nous avons calculé dans le chapitre précédent les orientations (variantes)

hexagonales qui peuvent naître à partir d'une orientation cubique à I'issue de la

transformation de phase b.c.c.-+h.c.p. Dans ce calcul, nous avons utilisé la relation

d'orientation de Burgers et les opérateurs des groupes rotationnels de symétries

cubique et hexagonale. Nous avons alors montre que, dans le cas général, un volume

cristallin de symétrie cubique d'une orientation donnée génère 12 variantes

hexagonales. Cependant, la plupart des métaux et alliages qui présentent cette

transformation de phase possèdent une phase hexagonale stable à température

ambiante et une phase cubique stable à haute température, c'est la raison pour laquelle

la détermination de I'orientation d'un grain cubique à haute température n'est en

général pas directe. Pourtant, la connaissance de la texture de la phase cubique à haute

température serait d'un intérêt considérable dans la mesure où elle peut nous aider à

comprendre les mécanismes physiques de cette transformation de phase.

Dans cette partie, nous proposons une méthode originale pour déterminer

I'orientation d'un volume cubique stable à haute température. Dans cette méthode,

I'orientation d'un grain cubique est calculée à partir des orientations d'un certain

nombre de variantes hexagonales issues de ce même grain après transformation de

phase. En effet, la conélation des orientations de ces variantes permet, en utilisant la

relation d'orientation de Burgers, de trouver I'orientation du grain parent.

Le nombre de variantes hexagonales nécessaires pour déterminer I'orientation du

grain parent dépend de la symétrie cristalline des phases initiale et finale et des

relations d'orientations entre les deux. Dans le cas de la transformation b.c.c.+h.c.p.,

nous montrons qu'à partir de I'orientation de trois variantes hexagonales nous pouvons

déterminer I'orientation initiale du grain parent cubique. Toutefois, dans le cas le plus

favorable. la corrélation des orientations de deux variantes suff,rt.
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III.2. Principe de la détermination de I'orientation du grain parent à partir de
I'orientation des variantes

Nous nous plaçons dans le cas où la transformation de phase se fait suivant une
relation d'orientation stricte représentée par la rotation Ag. Par ailleurs, nous
considérons le cas d'une transformation pour laquelle il y a autant de variantes
cristallographiques que d'éléments du groupe rotationnel de symétrie du cristal parent.

Nous nous proposons alors de répondre à la question suivante :

- Connaissant I'orientation des variantes issues du même grain parent, est-il
possible de remonter à I'orientation de ce parent potentiel?

Pour répondre à cette question, on se donne une orientation d'un grain de la phase
initiale. Cette orientation est définie par la rotation go, ou par I'ensemble des rotationsr l
équivalentes {S,Bo},=,.*, générées par les éléments de symétrie du cristal initial ( S1 est

un élément du groupe rotationnel de symétrie de la phase initiale de K éléments).
Après transformation de phase, cette orientation initiale donne naissance à un certain
nombre de variantes de la phase finale. Nous rappelons que I'orientation de 1a ième
variante est donnée par la famille des rotations {o,AgS,go},=,.. (oi est un élément du

groupe rotationnel de symétrie de la phase finale et p est I'ordre de ce groupe).

Supposons maintenant que nous disposions de I'orientation d'une variante de la
phase finale, mesurée par la technique de mesure d'orientations individuelles E.B.S.P.

LI2-I61. Cette orientation peut-être définie par la rotation gf . Nous nous proposons

alors de déterminer I'orientation du cristallite parent qui a donné naissance à cette
variante.

La rotation (ag)-' permet de passer du cristal final au cristal initial. En suivant la

même démarche que dans le chapitre II, I'orientation du grain parent qui a produit la
variante dont I'orientation est définie par la rotation gf est I'une des orientations

caractérisées par les rotations respectives :

(Âg)- 'o,gf i :  1 , . . . .P (rrr- 1 )

En faisant agir les éléments du groupe rotationnel de symétrie du cristal initial,
chacune de ces P rotations est équivalente à K rotations :
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(rrr-2)

Il est clair, gu'à partir de I'orientation d'une seule variante, nous ne pouvons pas

déterminer I'orientation du grain parent puisque nous avons P solutions possibles qu'on

peut représenter par I'ensemble {Ati : i:1,...P}.

A partir de I'orientation donnée par la rotation g! d'une deuxième variante

appartenant au même grain, nous calculons les P orientations possibles de parents
potentiels générées iu, gi.Ces P orientations représentent un autre ensemble {A21 :

l :1 , . . .P ) .

L'orientation du grain parent appartient alors au sous-ensemble commun aux

ensembles {Ati} et {AZt}. Nous procédons de la même manière avec d'autres

variantes appartenant au même grain. La solution correspondant à I'orientation réelle

du parent est donnée alors par I'unique rotation commune aux différents ensembles

{Aij}. Le nombre de variantes nécessaire pour trouver une solution unique dépend de

la symétrie des réseaux initial et final et de la relation d'orientation entre les deux

réseaux.

III. 3. Application au cas de la transformation b.c.c.+h.c.p.

a.) Recherche de I'orientation du grain parent cubique à partir de

I'orientation des variantes hexagonales

La rotation Ag, nous I'avons vu, permet de passer du réseau cubique au réseau

hexagonal. Nous rappelons que pour les couples de plans et de directions choisis dans

le chapitre II pour décrire la relation d'orientation de Burgers, cette rotation est

exprimée par les angles d'Euler Ag(135" ,90",354"74). Nous avons aussi indiqué qu'un

volume cubique, d'une orientation caractérisée par la rotation g, se transforme en 12

variantes hexagonales. L'orientation de la variante j (1 < j S l2) générée par I'opérateur
s; (sÏ est un élément du groupe rotationnel de symétrie cubique) est définie par la

rotation agsls. En faisant agir les opérateurs du groupe rotationnel de symétrie

hexagonale, cette rotation est équivalente aux l2 rotations 
r * ^ |
1si 'aesis l i  = l . l2

{s,tae)-'o,Bf }1=,,*
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Si maintenant on dispose de I'orientation, définie par la rotation g', d'une variante

hexagonale, I'orientation du grain cubique parent qui a produit cette variante est en

s.énéraI l'une des 12 rotations suivantes :

(rrr-3)

Cependant, un examen plus détallIé de ces 12 oientations montre qu'elles ne sont

pas toutes distinctes. En eff'et, si on suppose que les opérateurs du groupe rotationnel
de symétrie hexagonale sont classés de telle manière que les éléments sf et sf*o ( =

1,6) soient reliés par la relation :

Sf*o="Cz,Sf (rrr-4)

alors les éléments sf et sf+o génèrent la même orientation du cube. Ce résultat est une

conséquence de la particularité de la relation d'orientation de Burgers. En effet, en

utilisant la relation de commutation (LI-IZ), la rotation (ag)-1s|*eg', ou encore

1Âg;-1hcr,sle' (d'après III-4), est équivalente à la rotation "cr"(Àg)-1sfe' correspondant à

la même orientation que celle caractérisée par la rotation (Âg)-lsfe'. Les rotations

(Âe)-tSf*oB' et (ae)-tsle' caractérisent donc la même orientation.

L'orientation du parent cubique est alors I'une des 6 rotations suivantes :

1ng;r sfe' j  =  1 ,  . . .6 (ru-s)

Chacune de ces orientations est équivalente atx24 rotations si(Àe)-lsle' (1 < i <

24) générées par les opérateurs du groupe rotationnel de symétrie cubique.

Chaque variante hexagonale permet alors de calculer une série de 6 orientations

différentes correspondant à 6 parents potentiels. L'orientation réelle du volume parent

est la solution commune à chacune de ces séries de 6 orientations.

Par ailleurs, Humbert l31l a monffé que, dans laréalité,l'orientation du parent

dépend à la fois, des orientations des variantes dans l'absolu et de la désorientation

entre ces variantes. Pour cela, considérons deux rotations gi et g| correspondant à

I'orientation de deux variantes différentes issues du même grain cubique. Ces deux

rotations sont liées à la rotation g caractérisant l'orientation parent par les relations :

el = sÏ^esi,e (rrr-6)
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ei = s|,lesi,e (III-6')

Dans ces relations, les indices i, et i, (respectivement j, et jr) caractérisant la

symétrie cubique (respectivement la symétrie hexagonale), sont des inconnus. A partir
de ces deux équations, nous calculons le produit gl(gi)-' :

sl (sl )-' : S|,aesig(si,agsigy-'

: si,ags; 1si )-' (^g)-' (sl, )-'
: sl,Ags; (lgy-' 1sf, )-'

Pour déterminer I'orientation g du grain parent, ou I'une des orientations
équivalentes Sig, il faut déterminer les triplets Si,, s; et Sf, solutions de l'équation (III-

7).En effet, chaque triplet Si,, S; et Sf, qui obéit à cette équation permet de calculer

I'orientation du grain parent potentiel. Celle-ci est donnée par les expressions :

Si,g = (Sing)-'gi ou si,g = (sf,lg)-'g|

(rrr-7)

(rrr-8)

Dans la relation (III-7), la rotation Âgsi(Ag)-' définit la désorientation entre les
variantes hexagonales tandis que les rotations Sf, et Sf, décrivent les équivalents de

cette désorientation. La recherche de I'orientation parent dépend alors de la

désorientation entre les variantes.

D'autre part, en raison de la symétrie des deux réseaux cubique et hexagonal,
plusieurs triplets SÏ,, S: et Sf, peuvent obéir à l'équation (III-7). Par conséquent, nous

obtenons des solutions multiples dont fait partie I'orientation réelle recherchée.

Nous proposons dans le paragraphe suivant d'analyser le problème de la

multiplicité de la solution en fonction de la désorientation de deux variantes. Nous

discutons des conditions pour lesquelles nous obtenons une solution unique. Pour finir,

nous analysons le couplage des variantes qui foumissent des solutions multiples.
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b. ) Discussion du problème de la multiplicité de la solution en fonction

de la désorientation de deux variantes

Pour discuter de ce problème, il faut considérer la désorientation entre chaque

couple de variantes prises parmi les 12 physiquement distinctes issues du même parent.

Cependant, Humbert 137)a montré que I'analyse peut être limitée à 11 cas differents.

En effet, la désorientation entre deux variantes hexagonales i et j possédant le même

parent cubique est'donnée par le produit gl'(gi)-' (gl et gi sont les rotations

caractérisant les orientations des variantes i et j). Ce produit peut s'écrire :

sl (sl )-' = ÂsSi(s;)-'(Âe)-' = aesi(Âe)-' (rrr-e)

avec k :1,...24. Or nous avons déjà indiqué dans le chapitre II (paragraphe II.4) que

pour des valeurs de k > 12,l'opérateur Si peut s'écrire comme le produit "Cr"Si (l: k-

12). Nous pouvons donc considérer dans la relation (III-9) deux cas différents :

- Si k < 12larelation (III-9) s'écrit:

lgSi ( & )-'=nE^gSi ( Âg)-r hF,-'

- Si k > 12la relation (III-9) devient :

AgSi (Àg)-' = Àg"CzoSi (^g)-'

(m-10)

l :  I ,  . - .  t2 (rr-1r)

En tenant compte de la relation de commutation de la rotation Âg (relation II-12),

Ia relation (III- I 1) peut encore s'écrire :

nc,.Àgs;(ag)-'=ncr,Âgsi(ag)-'hE-' (III-12)

Le deuxième terme des relations (III-10) et (III-12) a la même forme que la

relation (III-7). Par anlogie, nous pouvons déduire I'orientation du grain parent cubique

en utilisanr la relation (III-S). Ainsi, à partir de la relation (III-10), celle-ci est donnée

par la rotation :

(nElg)- 'g l  = (^g)- 'g l ' (rrr-l 3)
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De la même manière,

caractérisée par la rotation :

(nCr,Ag)-' gl = (Ag'Cr" )-' gl'=(.cru )-'(ag)-tgl '

: "Cro(^g)-'gl

à partir de la relation (III-12), nous déduisons I'orientation

Pour les mêmes raisons que celles évoquées précédemment, les deux rotations

(III-13) et (III-14) cpractérisent la même orientation du cube. Par conséquent, nous

pouvons limiter I'analyse à l1 désorientations differentes définies par la relation (III-

10). Dans cette relation I'opérateur S[ appartient à I'ensemble :

{ r l } ,  .  .^= {"r , "c; r , "crr , "c; , , 'c ;* , "c;4,"c r , , "crr , "c i , , "cr" , "cîo,"c i r } .  GI I -15)'  o ' k  =  1 . 1 2

Dans la relation (III-9), nous pouvons fixer le paramètre j (par exemple j : 1) et
varier i (2 < i < l2). Dans ce cas, la rotation S| est fixe et correspond à

Âg'Eg et la rotation gl' conespond à gl' = AgSig. Ainsi, pour chaque valeur de i (2

12),ladésorientation gffefl-l sera caractérisée par la rotation :

sf ref )-l =^esi(Âe)-l=helgsf t4)-1he-l

faire

gl =
<i<

(rrr-14)

(rrr-16)

(rrr-l 7)

A partir de cette relation, nous avons calculé les 1l désorientations générées par

les opérateurs de symétrie cubique. Les l1 opérateurs utilisés dans ce calcul

appartiennent à I'ensemble donné par la relation (III-15). Pour chaque désorientation,

nous avons aussi déterminé I'orientation du parent potentiel donnée par la rotation :

(neag)- '  gl = (As)-tÂgg = g

ou par la rotation équivalente :

(heag)-l sf =thElgy-l lssls = sls (III- 17')

Par ailleurs, nous pouvons remarquer que la désorientation Âg'C",(Ag)-t peut

encore s'écrire de la manière suivante :

hE,rgtcr . {Â"y- lhs-t-hcf , ragccrolag;- l lhclr)- l  ( I I I -18)

=hclrletcz o tas )- lttcf, )- I
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Dans ce cas, trois solutions dont la rotation réelle recherchée vérifient la relation

(III-18). En effet, d'après les relations (III-7) et (III-8), ces solutions sont données par

les rotations :

(heag)-l ef = e

(hcârael-l sf = 1ag;-tn.;rort

(hclr4)-l el = (Ae)-lh ciruee

De la même manière, la désorientation

AgcC;1Ag)-l vérifient les relations suivantes :

ng'Cfolag;-l et son équivalente

(rrr-1e)

et (rrr-20)

(rrr-21)

h El g c c jo ( a g ) 
- I ( h s ) 

-' =h c) 22ts" c, o { tù- | {h i rr)- 
|

h eagc c* ( ag )- l(n e )-' =h c) zzug" cr 6 ( Âe )- l{h c2, )- I

ce qui implique une solution double caractérisée par les deux rotations :

(helg)-l gf = e

(hczz^e )- I sf = llgy- I hd.rrtsg

Un résumé de tous ces résultats est donné dans la table III-1. Dans la première

colonne, nous avons représenté les opérateurs sf du groupe rotationnel de symétrie

cubique utilisés pour le calcul des désorientations. Dans la troisième et la quatrième

colonne, figurent, respectivement, le nombre de solutions correspondant à chaque

désorientation et les rotations caractérisant les orientations possibles des parents

potentiels.

Il ressort de ces résultats que, dans la majorité des cas, la désorientation entre

deux variantes suffit pour déterminer I'orientation du grain parent. Dans le cas d'une

solution multiple, il faut conéler les orientations de plus de deux variantes provenant

du même grain. En général, la connaissance de I'orientation de trois variantes permet

d'enlever cette indétermination. En effet, le résultat d'un calcul a montré que sur les

220 triplets correspondant à la combinaison de trois variantes prises parmi les 12

distinctes, 216 triplets ont donné une solution unique et 4 triplets seulement ont donné

une solution double.
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D'autre part, un examen plus détaillé des désorientations qui produisent des

solutions multiples (table (III-1)) montre que :

. La désorientation Âg'Cr,(Âg)-t qui génère trois orientations possibles du grain

parent, correspond à deux variantes hexagonales possédant un axe c commun et qui

difËrent d'une rotation de 10"53 autour de I'axe c. Un tel couplage produit trois plans

(110) différents correspondant àtrois orientations distinctes du cube (voir figure (III-

I )).

- La désorientàtion Âg"Cjo(Âg)-' (respectivement Âg'Cio(Âg)-'), qui produit

deux solutions, caractérise deux variantes dont les axes c forment un angle de 60o

tandis que leurs axes a forment un angle de 109"47. Cette désorientation est difficile à

schématiser.
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Eléments Désorientations Multiplicité Rotation caractérisant I'orientation du grain

parent

'cl, Âg'Ci,(Âg)-' I

theae)-l gl = (Ag)-rÂgg = g

"ci, lg 'C;,(Ag)- ' I

"c;* Ag'Cï-(Ag)-' I

"C,, Ag"Crr(Àg)- ' I

'cl, Âg'Ci,(Ag)-' I

"Cr" Ag"Cr"(Ag)-r I

"C,, Àg"Cr,(Âg)- ' I

'cï, Ag'Ci,(Ag)-' I

"Cr. Âg'Cr,(Âg)- ' 3

thelgy-lgf = g

(hcàrae )-l sf = 1lg;-1 h c orvee

thcTrael-tef = (^e)-lh ciruee

'Cio Âg'Ci.(Ag)-' 2 {he lg; - lg f  =  g

(hczzlg l- I sf = 1ag y- I h c. rrt gg

.C; Ag"Cr*(Âg)- l ) (hsle)-lef = e

(hczzae l-l sf = 1ag;-l h drrhg

Table III-l : Les orientations possibles du grain parent cubique en fonction de la

désorientation de deux variantes hexagonales.
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-  Var iante n '1

Var iante n.2

1*  p lan  (1  10 )

2a. .  p lan (110)

3cme p lan (1 10)

Figure lrr-1 : schéma caractérisant la désorientation Ag'Cr,(Ag)-'ainsi que trois

plans (110) correspondant à trois orientations distinctes du cube initial.

III. 4. Conclusion

La méthode développée dans ce chapitre consiste à déterminer I'orientation d'un

grain cubique par correlation de I'orientation d'un certain nombre de variantes

hexagonales issues du même grain. Nous avons montré qu'en général, la corrélation de

trois variantes permet de déterminer I'orientation du grain cubique. Dans des cas

particuliers, la connaissance d'une seule désorientation, correspondant au couplage de

deux variantes, suffit pour trouver une solution unique.

Cette méthode peut être particulièrement intéressante quand il s'agit d'évaluer la

texture d'une phase stable à haute température. C'est le cas de I'alliage TA6V. En effet,

cet alliage possède une phase cubique centrée (phase p), stable à haute température, qui

se transforme en une phase hexagonale (phase a) par refroidissement. La connaissance

de la texture de la phase p est indispensable pour l'étude de la transformation de texture

et de la sélection des variantes qui peuvent se produire lors du changement de phase p

+ct. Cet aspect est abordé dans les chapitres suivants.
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IV. EVALUATION DE LA TEXTURE DE LA PHASE P A HAUTE

TEMPERATURE D'UN ALLIAGE TA6V.

ETUDE DE TRANSFORMATION DE TEXTURE

ry. l. Introduction .

Le TA6V est I'alliage de titane le plus étudié. Le bon compromis réalisé dans cet

alliage entre résistance mécanique et ténacité en plus de sa faible densité et son excellente

résistance à la corrosion ont fait de cet alliage I'un des plus utilisés dans I'industrie

chimique et aérospatiale. La mise en forme de cet alliage se fait souvent par déformation à

chaud, dans le domaine p ou le domaine 6r+p pour profiter de la ductilité de la phase p

stable à haute température [38-41]. Après les differentes opérations de mise en forme, la

phase cr , majoritaire à basse température, présente souvent des textures relativement

marquées qui peuvent influencer considérablement les propriétés mécaniques du matériau.

En raison de ces températures de déformation, la texture de la phase cr à basse température

est la résultante de la texture correspondant à la phase a déformée à chaud et de la texture

correspondant à la transformation de phase F+u. La contribution de cette dernière

composante devient majoritaire pour des températures très élevées. Pour un traitement au-

dessus de la température de transition de phase (a+p)/p, la texture de la phase cr, à basse

température provient uniquement du changement de phase F+cr. Le contrôle de cette

texture ct à basse température passe alors par une bonne optimisation de ces deux types de

texture. Ainsi, plusieurs investigations ont été faites pour étudier la texture et la

microstructure de cet alliage. Ces travaux étudient essentiellement I'influence des

paramètres de déformation ( vitesse, température, taux de déformation ) sur la texture et la

microstructure [42-48]. En revanche, bien que signalée 147,481,I'étude des changements

de texture dus à la transformation de phase F+a qui se produit lors du refroidissement n'a

pas fait I'objet de travaux très approfondis.

Le but de ce travail est d'étudier le changement de texture après deux types de

traitements thermiques : le premier dans le domaine monophasé B à la température de

1050'C et le second dans le domaine biphasé c+p à la température de 980'C. Nous nous

intéresserons plus particulièrement à I'influence de la transformation de phase F+a qui se
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produit au refroidissement sur les modifications de texture. Pour effectuer ceffe étude, la

détermination de la texture de la phase B à haute température s'avère nécessaire.

Cependant, la détermination directe de cette texture nécessite la mise en oeuvre de moyens

techniques très complexes (goniomètre de texture muni d'un four). Dans ce travail, nous

avons appliqué la méthode indirecte présentée dans le chapitre III pour évaluer la texture

de la phase p.

La connaissance de la texture de la phase p nous permet de simuler la texture de la

phase o provenant de la transformation de phase F+cr. Pour cela, nous avons utilisé la

relation d'orientation mutuelle de Burgers l32l et le modèle de transformation de texture

sans sélection de variantes présenté dans le chapitre I. La comparaison quantitative entre

la texture de la phase cr simulée et la texture réelle nous perunettra de mieux comprendre la

nature de cette transformation de phase et de discuter de la sélection de variantes.

Par ailleurs, la comparaison entre les résultats trouvés après le traitement dans le

domaine p et ceux trouvés après le traitement dans le domaine a+p nous permettra de

vérifier si la présence de la phase cr non transformée pendant ce deuxième traitement a une

influence sur le changement de phase F+4.

IV.2. Présentation de I'alliage TA6V

Parmi tous les alliages du titane, le TA6V, mis au point il y a une vingtaine d'années,

occupe toujours une place prépondérante. Il est très connu pour son excellente résistance à

la corrosion et présente un bon compromis entre résistance mécanique et ténacité.

La composition chimique nominale de cet alliage est de 6%o en poids d'aluminium,

élément alphagène qui élève la température de transition c+p/p, et de 40Â de vanadium,

élément bétagène stabilisant la phase p.

A température ambiante les deux phases cr (hexagonale compacte) et B (cubique

centrée) sont présentes avec un pourcentage de la phase a prépondérant. Le pourcentage

de la phase p augmente avec la température jusqu'à la température de 1000'C au-dessus de

laquelle le matériau est constitué uniquement de la phase p.

Dans le cadre de cette étude, l'alliage a subi plusieurs traitements thermomécaniques.
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Les dernières étapes de mises en forme sont schématisées sur la figure IV-1. Après ces

différentes opérations, le matériau se présente sous forme d'une tôle de I mm d'épaisseur.

Laminage à chaud

Laminage à froid
Réduction 15 %

Recuit720"/ lheure

Laminage à froid
Reduction 15 %

RecuitT20o /l heure

Laminage à froid
Réduction 67 9o

Recui t720 ' / lheure

Figure I \ ' - l  :  ) l ise en fornre de I 'a l l i : rge T.\6\ ' .
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IV. 3. Texture et microstructure initiales

a.) Microstructure

Après la dernière opération du laminage à froid suivie d'un recuit d'une heure à

720oC, l'échantillon présente une microstructure caractéristique des traitements

thermomécaniques dans le domaine a+P 142,46,481. Elle est formée essentiellement de

grains cr équiaxes très homogènes dont la taille moyenne est de 8 à l0 pm. Le pourcentage

de la phase B dépend des traitements thermomécaniques subis par le matériau. Pour le

rnatériau étudié, le pourcentage de la phase B résiduelle est inferieur à 10%. Cette phase se

présente sous forme de petits globules sphériques uniformément. dispersés essentiellement

dans les joints de grains u (voir figure IY-2-a).

b.) Texture de la phase cr initiale

Des textures marquées de la phase G ont été observées dans I'alliage TA6V,

spécialement après traitements thermomécaniques dans le domaine cr+B. Ces textures

dépendent du mode et de la température de déformation [48-53].

Dans cette étude, nous avons déterminé la fonction de texture de la phase a

ma.ioritaire à partir de cinq figures de pôles expérimentales incomplètes (10.0), (00.2),

(10.1), (10.2) et (11.2). Dans ce calcul, nous avons uti l isé laméthode d'analyse de texture

présentée dans le chapitre I. Il faut noter que dans le cas de la symétrie hexagonale,

I'analyse peut être limitée au domaine fondamental 0<<p 1 <2n, 01 Q < nl2 et 0 S 92 < 2nl6 .

Les figures IV-2-b, IY-2-c et IV-2-d présentent I'O.D.F. et les figures de pôles (10.0)

et (00.2) recalculées en effectuant un développement sur la base des harmoniques

sphériques jusqu'au rang Ln1u*:22.La texfure obtenue est une texture dite "basale" où

les plans (00.2) sont parallèles au plan du laminage. Elle est caractéristique d'un laminage

à froid suivi d'un recuit [a9]. On note autour de cette composante centrale une dispersion

importante dans le plan (DN-DT). La figure de pôles (10.0) présente des plans (10.0)

parallèles à la direction du laminage avec une dispersion moins importante.
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9 r=0  g r=15

(a) c x 1000

(c) (00.2)

Figure IV-2 : Texture et microstructure initiales.

(b) o. D. F.

lDL

(d) (10.0)

(a) micrrostructure.

(b) O.D.F expérimentale.

(c) figure de pôles (00.2) et (d) figure de pôles (10.0).

lDL
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A partir de cet état initial, deux traitements

d'obtenir deux états métallurgiques differents avant

refroidissement à température ambiante. On peut

matériau avant transformation sur la transformation

phase F-+cr.

thermiques adaptés nous permettent

d'opérer le changement de phase par

ainsi étudier I'influence de l'état du

de texture obtenue par changement de

IV. 4. Traitements thermiques

Afin de pouvoir appliquer la méthode indirecte présentée dans le chapitre I pour

évaluer la texture de la phase B à haute température, nous avons optimisé les traitements

thermiques pour :

- obtenir des platelets cr suffisamment larges pour déterminer leur orientation par la

technique de mesure d'orientations individuelles E.B.S.P. [14-16] utilisée dans ce travail.

- obtenir au minimum trois variantes o par ex-grain 0, et, dans la mesure du

possible, des joints des ex-grains B suffisamment visibles pour délimiter leurs frontières.

Ces traitements ont été réalisés sur un dilatomètre de trempe type DT1000. Cet

appareil présente I'avantage de pouvoir contrôler les paramètres des essais (température,

vitesse et temps) tout au long du traitement. Ces paramètres ont été choisis de manière à

obtenir des microstructures adaptées à I'application de la méthode indirecte du calcul de la

texture de la phase B.

a.) Traitement thermique dans le domaine B

Ce traitement comprend un chauffage à partir de la température ambiante jusqu'à la

température 1050'C à une vitesse de 2400"C/h. Un maintien de 30 mn est effectué à cette

température pour assurer une bonne homogénéisation. Après ce maintien, l'échantillon a

été refroidi à une vitesse de 500'C/h jusqu'à température ambiante. Ce traitement est

représenté sur la figure IV-3.
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T'CA

1050"c

1000'c

30mn (g)

\

(a+B)/B

2400"cth t,, 5oo"c/h

t sec

Figure IV-3 : Traitement thermique dans le domaine p.

La microstructure obtenue après ce traitement (figure IV-6-a) est une microstructure

de transformation de phase [38, 40, 41, 54]. Nous observons facilement les ex-grains B
dont la taille dépend essentiellement de la température et du temps de maintien en

domaine B [40,41]. Pour ce traitement, la taille moyenne des ex-grains B est comprise

entre 400 et 600 pm. A I'intérieur de ces grains, nous observons des familles de platelets

(variants) de la phase o. La taille de ces platelets dépend uniquement de la vitesse de

refroidissement [39, 54]. Ainsi, suite à une trempe, la phase B se transforme entièrement

en martensite cr'. Cette phase se forme sans diffusion, sa composition est celle de la phase

p, mais elle a la même structure que la phase a (hexagonale compacte). Elle se présente

sous forme d'aiguilles très fines. Pour des vitesses de refroidissement plus lentes, la

transformation de phase 0+u se fait par germination et croissance. Les mécanismes de

cette transformation ont été étudiés par Fujii et Suzuki [54]. Ces auteurs ont montré que la

phase c{, germe préferentiellement à partir des joints de grains B et croit sous forme de

platelets. Ils ont signalé aussi que, malgré le régime diffusionnel, ces platelets sont

toujours liés avec le grain F pu. la relation d'orientation de Burgers [32] comme dans le

cas de la transformation martensitique. Un schéma représentatif de cette transformation est

présenté dans la figure IV-4 [55].
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Avec la vitesse de refroidissement choisie dans ce traitement, les platelets
présentent des tailles sensiblement égales de I'ordre de 4 prm de largeur et de 25 pm
longueur.

Nous notons aussi la présence de la phase B résiduelle qui se présente sous forme de
liserès entre les platelets a.La conservation totale de cette phase à température ambiante
est impossible dans le cas de I'alliage TA6V. Le volume de la phase B non transformée
dépend des conditions de refroidissement et de la température. Avec les paramètres de
traitement utilisés ci-dessus, Ie pourcentage de la phase B résiduelle est compris entre 20 et
25%o.

b.) Traitement thermique dans le domaine o+B

ce traitement (figure IV-5) comporte differentes étapes :

cl

de

- une montée en température à la vitesse de 2400"C/h jusqu'à la température de 9g0"C.
cette température étant inférieure de 20'c à la température de transus (a+B)/B.

- un maintien d'une heure a été effectué à cette température pour transformer une partie de
la phase cx en B. Après ce temps de maintien, l'échantillon est formé de 51yode phase c et
de 50%o de phase B. Ces proportions sont proches de celles obtenues dans les conditions
d'équilibre thermodynamique [56].

- ce temps de maintien est suivi d'un refroidissement rapide entre 9g0oC et g50.C à la
vitesse de loC/s, puis d'un refroidissement plus lent de 500'C/h jusqu'à la température
ambiante. Ce refroidissement en deux étapes a été choisi pour obtenir des tailles de
platelets compatibles avec la technique de mesure des orientations individuelles utilisée
dans cette étude. En effet celle-ci ne peut être mise en oeuvre que sur des platelets de
largeur minimale de I pm. Cette largeur dépend des traitements appliqués au matériau.
Afin d'obtenir des platelets de taille convenable, nous avons testé differentes vitesses de
refroidissement. Ainsi, un refroidissement rapide entre 980oC et la température ambiante
donne des platelets très fins ( taille inferieure à I pm) ; par contre une vitesse lente donne
naissance à des platelets assez larges, pour lesquels la mesure d'orientation par E.B.S.p. ne
pose pas de problème majeur. Cependant, du fait de leur dimension, la distinction entre
ces platelets et les grains équiaxes non transformés est quelquefois difficile. Nous avons
choisi alors un refroidissement rapide entre 980"C et 850oC, domaine de température où la
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cinétique de la transformation p-+cr est rapide, suivi d'un refroidissement relativement
Ient pour permettre aux platelets qui naissent dans la première étape de grossir et
d'atteindre une largeur sulfisante pour déterminer leur orientation par E.B.S.p.

T "c^
(cr+Ê/0)
1000"c
980"C

850"C

500"c/h

Figure IV-5 : Traitement thermique dans le domaine o+p.

La microstructure "mixte" ainsi obtenue (figures IV-6-b) est une microstructure
caractéristique de I'alliage TA6V traité dans le domaine o+P [40, 42,48]. Elle est formée
de grains u équiaxes non transformés correspondant à la phase "cr-primaire (ap)" et de
platelets obtenus par transformation des grains p. Ils constituent la phase appelée "c1-
secondaire (crr)" qui possède la même composition chimique et la même structure que op.
Lors du refroidissement, une partie de la phase B, stable à 980oC, reste retenue sous forme
de liserés entre les platelets.

On peut remarquer aussi qu'à la suite de ce traitement, on distingue mal les joints des
ex-grains B. A I'intérieur de ces grains naissent des platelets cr moins larges que ceux
obtenus par le traitement thermique dans le domaine B. Ils présentent une largeur moyenne
d'environ I pm. Par ailleurs, les grains cr équiaxes non transformés présentent à peu près
la même taille que dans l'état initial avant traitement.

th(o+p)
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(a) G X 100

(b) G x s00

Figure I \ ' -6 :  ) I icrostructures après t l i f férents tr i r i tements thermiques :

(a) après trai tement dans le domaine p.

(b) après trai tement t lans le t lomaine o+Ê.
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IV. 5. Evaluation de la texture de la phase B à haute température à partir des
orientations individuelles des platelets a

a.) Mesure des orientations individuelles des grains par la technique

E.B.S.P.

La mesure des orientations individuelles des grains peut se faire soit par diffraction
des électrons, soit, dans certains cas, par microscopie optique. En relation avec la
diffraction des électrons, la technique E.B.S.P. est la plus couramment mise en oeuvre ces
dernières années. Cette technique est basée sur le fait que I'indexation d'un diagramme de
Kikuchi, résultat d'une diffusion inélastique des électrons dans le matériau suivie d'une
diffraction en incidence de Bragg sur les plans (h k l), permet de déterminer I'orientation

du grain. Ce diagramme de Kikuchi se présente sous forme de bandes délimitées par des
lignes. Ces lignes sont les traces des plans cristallographiques et leurs intersections sont
des axes de zones. Ainsi, cette technique permet de réaliser des analyses de texfures
locales dans le sens où il est possible de déterminer I'orientation et la localisation des
grains dans un polycristal.

L'obtention des diagrammes de Kikuchi peut se faire par microscope électronique à
transmission (MET) ou par microscope électronique à balayage (MEB). Dans cette étude,
nous avons utilisé cette demière technique qui connaît depuis quelques années un
développement important. En raison de la taille des échantillons (relativement importante
par rapport à la taille des lames minces utilisées dans le MET), cette dernière technique
permet de faire des mesures sur un grand nombre de grains.

Le principe de cette technique est basé sur le fait qu'on peut observer des

diagrammes de Kikuchi à partir d'un MEB par I'intermédiaire d'un écran fluorescent placé

à I'intérieur de la chambre du microscope en face de l'échantillon. L'image est ensuite

transférée, à I'aide d'une caméra à haute sensibilité, vers I'ordinateur où les données seront

traitées (figure IV-7).

Dés 1954, Alam |21a défini les bases fondamentales de cette technique, développée
par la suite par Vernables et Harland [3], et plus récemment, par Jensen et Schmidt [14]
et Dingley et Randle [5]. L'évolution des outils informatiques et des techniques d'analyse
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d'image permet aujourd'hui d'obtenir des diagrammes en moins de 30 secondes. Aussi,
cette technique offre I'avantage de mesurer I'orientation des grains dont le diamètre est
proche de 1 pm. D'autre part, les essais effectués ces dernières années pour automatiser les
mesures [14, 16], devraient, à notre avis, permettre à cette technique de franchir un pas
décisif par rapport aux techniques de mesures classiques.

Figure fv-7 : Principe de la technique E.B.S.P. pour la mesure des orientations

individuelles.

SEM SPECIMEN CHAMBEB

CAMGRÂ CONTROL
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b.) Texture de la phase B à haute température

Nous avons dé.ià indiqué que la mesure directe de la texture de la phase B, stable à
1050'c pour le traitement dans le domaine B et à 980'c pour le traitement dans le
domaine cr+B, nécessite la mise au point de moyens techniques complexes.

Une première évaluation de cette texture consisterait à considérer que la texture de la
phase B métastable retenue à basse température après les traitements est une bonne
"image" de la texture à haute température. cependant, le pourcentage de la phase B
résiduelle est relativement fàible pour effectuer des mesures satisfaisantes de hgures de
pôles dans des conditions normales. En plus, il faut noter que dans le cas du TA6v, la raie
(l l0) de la phase B (raie la plus intense) est rrès proche des pics (00.2) et (10.1) de la
phase a.

En raison de ces difficultés, nous avons eu recours à la méthode indirecte décrite
dans le chapitre tII pour évaruer ra texture de la phase B à haute température.

i.) Texture de ra phase B après traitement thermique dans re
domaine B

La microstructure obtenue après ce traitement permet d'appliquer cette méthode de
calcul sans difficulté. En effet, les ex-grains B sont bien visibles et la taille des platelets c
est adaptée à la technique de mesure E.B.S.P.

Pour déterminer la texture de la phase B, nous avons mesuré l'orientation de 120
triplets de platelets cx, chaque triplet appartenant à un ancien grain B. Sur les 120 triplets,
la méthode a permis de déduire I'orientation de 110 grains B à haute température. A partir
de ces orientations, nous avons calculé I'O.D.F. de la phase p en utilisant la méthode
proposée dans le chapitre I qui consiste à considérer la fonction de texture comme la
superposition de gaussiennes centrées sur chaque orientation. Chacune des gaussiennes a
été pondérée par un facteur poids correspondant au volume du grain considéré. Comme les
grains possèdent en moyenne la même taille, nous avons attribué le même facteur poids
pour toutes les gaussiennes' La largeur à mi-hauteur, qui décrit la dispersion autour des
orientations individuelles, a été fixée à 8". Chacune de ces fonctions a été développée par
la suite sur la base des harmoniques sphériques jusqu,à Ln.,u*: 30.

La figure IV-8-c montre les sections à gl constant de la fonction de texture totale de
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Ia phase B' comme on peut le remarquer, cette texture est assez prononcée avec une
dispersion relativement faible. Elle présente notamment deux composantes principales qui
en terme d'orientations idéales, correspondent aux orientations définies par (0,40,45) et
(180'40'45)' ces deux orientations sont nettement visibles sur la figure de pôles (200)
recalculée (figure IV-8-a). cette figure de pôles est en bon accord avec celle mesurée par
diffraction des rayons X sur les 20oÂ de la phase B résiduelle (figure IV-g-b). ceci
implique que pour ce traitement thermique, la texture B à basse température correspond
bien à Ia texture à haute température.

Encouragés par les résultats positifs obtenus sur ce premier échantillon, nous nous
sommes proposés d'effectuer la même étude sur l'échantillon traité dans le domaine cr+B,
et ceci dans le but d'étudier I'effet de la présence de la phase c1 non transformée à la
température du traitement sur la transformation de phase 0-+o.
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ii.) Texture de la phase p après traitement thermique dans le
domaine cr+Ê

La microstructure obtenue suite à ce deuxième traitement thermique montre deux
types de phase o de morphologies differentes : une phase o( non transformée formée de
grains équiaxes et une phase a lamellaire provenant de la transformation de phase g-+cr.
Aussi, les limites des ex-grains B ne sont pas toujours visibles. De ce fait, pour déterminer
I'orientation d'un grain B, nous avons effectué des mesures d'orientations individuelles sur
trois platelets qui nous semblaient appartenir au même grain. L'appartenance à un grain de
ces platelets est vérifiée par corrélation de leur orientation [37]. Par ce procédé, nous
avons pu conserver les triplets d'orientations représentatifs d'une orientation B.

Dans cet exemple, parmi I 15 triplets cr, 70 seulement ont permis d'obtenir 70
orientations de grains F. Ce rendement relativement faible provient du fait que les triplets
n'appartenaient pas toujours au même grain. A partir de ces 70 orientations, nous avons
calculé la texture de la phase B en suivant la procédure habituelle en donnant le même
facteur poids pour toutes les gaussiennes et une largeur à mi-hauteur de go.

Les figures IV-9-a et IV-9-b montrent les sections à ql constant de la fonction de
texture de la phase B ainsi que la figure de pôles (200). Malgré le nombre relativement

faible de grains utilisés dans cet exemple, on retrouve sur ces figures les mêmes
orientations principales que celles trouvées dans le cas du traitement dans le domaine B.
On note toutefois une dispersion plus importante autour de ces orientations idéales dans le
cas de ce deuxième traitement. Cette difference de texture peut être attribuée à I'effet de la
taille des grains F. En effet, le grossissement des grains obtenu après 30 mn de maintien à
1050"C conduit à une texture relativement marquée avec une faible dispersion. par contre,
ce phénomène de grossissement des grains est moins important dans le domaine biphasé a
+B, ce qui donne une texture de la phase B plus disperssée.
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rv' 6' Transformation de texture et discussion de ra sélection de variantes

Les études menées sur le changement de phase à l'état solide 125, 57-601, et sur la
transformation b'c'c'-+h.c.p. dans le titane et ses alliages en particulier [4g, 6L-64], ont
montré que les mécanismes de cette transformation dépendent des conditions
thermomécaniques dans lesquelles se produit la transformation. Ainsi, du point de vue de
la texture' la présence d'un champ de contraintes intemes ou appliquées peut favoriser
I'apparition d'une variante au détriment d'une autre. on parle alors de sélection de
variantes.

Nous nous proposons, dans ce paragraphe, de discuter la sélection de variantes après
Ies deux traitements thermiques imposés. A cet effet, nous avons simulé la texture de la
phase cr à partir de la texture de la phase B à haute température. Dans cette simulation,
nous avons utilisé le modèle de transformation de texture présenté dans le chapitre I avec
la relation d'orientation de Burgers [32]. Nous rappelons que ce modèle considère que les
douze variantes hexagonales qui apparaissent à l'issue de la transformation de phase p+cr
sont équiprobables' La comparaison entre la texture expérimentale et la texture simulée
permet de discuter de la sélection de variantes. La texture expérimentale de la phase a a
été obtenue directement à partir des orientations individuelles des platelets, utilisées pour
l'évaluation de la texture de la phase P à haute température. Dans ce calcul, nous avons
encore appliqué la méthode qui consiste à remplacer chaque orientation par une
gaussienne (voir chapitre I).

Par ailleurs, l'état métallurgique du matériau avant la transformation de phase F-+crpeut avoir une influence considérable sur cette transformation. En effet, les grains c[ non
transformés à 980'c peuvent favoriser, ou au contraire, empêcher la naissance d'une
variante par rapport à une autre après retour à température ambiante. La comparaison des
résultats sur les transformations de texture obtenus après les deux traitements thermiques
nous permet alors de discuter, du moins qualitativement, de I'effet de la présence de ces
grains o( sur la sélection de variantes.
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a.) Transformation de texture après traitement dans re domaine B
A partir des 3x 120 orientations des platelets, nous avons calculé l,o.D.F. de la phase

cr en attribuant le même facteur poids à chacune des gaussiennes ainsi qu,une dispersion
de 8o .

Les sections à <p1 constant de I'O.D.F. de la phase cr, calculée à partir de 3*120
orientations des platelets' sont données sur la figure IV-10-a. L,examen de ces sections
montre des pics relativement intenses avec un maximum d'intensité de 22(x isotropie), et
une dispersion très faible autour de ces pics. on retrouve les mêmes tendances sur la
figure de pôles (00.2) (figure IV_10_b).

Nous avons tenté de comparer la texture déterminée à partir des mesures
d'orientations individueiles avec celle mesurée par les rayons X. A cet effet, nous avons
effectué plusieurs analyses de texture à partir de figures de pôles. cependant, la qualité des
résultats n'était pas satisfaisante dans la mesure où les coefficients d,erreurs traduisant la
précision de I'analyse étaient relativement élevés. ceci est dû à notre avis aux erreurs de
mesures dans les figures de pôles expérimentales. En raison de ces difficultés, nous avons
renoncé à I'analyse de texture par les rayons X pour n'utiliser que les mesures
d'orientations individuelles.

La texture expérimentale de la phase o, obtenue à partir de ces orientations
individuelles' est en bon accord avec la texture simulée sans sélection de variantes à partir
de la texture de la phase B (figures IV-rO-c et IV-rO-d). ceci montre que, d,une part, la
transformation de phase F-+cr obéit à la relation de Burgers [32] (avec une dispersion de
quelques degrés), et que cette transformation se fait sans sélection de variantes.

Nous remarquons, pourtant, une sélection de variantes au niveau local. En effet, dans
chaque ex-grain p naissent, du moins à la surface de l,échantillon, trois ou quatre familles
de platelets cr (variantes), au lieu des douze prévues dans le cas où la transformation 0-+a
se fait sans sélection de variantes.

une des explications est que les platelets qui apparaissent ne sont pas quelconques
mais sélectionnés pour des raisons énergétiques. Pour ces mêmes raisons, nous pouvons
imaginer que dans chaque grain B se développe un groupe de platelets (variantes), mais à
l'échelle de tout l'échantillon, toutes les variantes sont équiprobables. un phénomène
similaire, appelé auto-accommodation des variantes, est souvent observé dans le cas de la
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transformation martensitique dans différents alliages (Fe-Ni [5g, 5g], les alliages à
rnémoire de forme t65]) on conçoit alors que la transformation se produit avec une
sélection de variantes locale.

D'autre part, si la transformation de phase û+p qui se produit en montée en
température obéit à son tour à la relation d'orientation de Burgers, alors une orientation de
la phase s initiale génère six orientations differentes de la phase B à haute température.
Pendant la descente en température' chacune de ces six orientations se transforme en 12
orientations c' [-a double transformation correspondant à un cycle cr-+B-+o, pennet donc
d'obtenir, à partir d'une seule orientation q initiale, 72 otientatlons û finales (en fait, ces
72 orientations ne sont pas toutes distinctes). or nous avons constaté que malgré la
dispersion relativement importante de la texture de la phase cr initiale, la texture de la
phase p à haute température et celle de la phase a finale sont relativement marquées.

une première explication à ce phénomène est que la transformation de phase (c+F)
-+B au chauffage se fait suivant la relation d'orientation de Burgers avec une forte
sélection de variantes. cette sélection peut être suivie d'un grossissement de grains dans le
domaine B et les variantes les plus stables sont celles obtenues après 30 mn de maintien à
1050.c .

une autre explication possible est que la transforrnation (o+B)-+p n,obéit pas à la
relation d'orientation de Burgers. En effet, nous pouvons imaginer qu,au fur et à mesure
que la température augmente, les grains de la phase B, stables à température ambiante,
croissent au détriment de la matrice c. Dans ce cas, la texture de la phase p à haute
température dépend essentiellement de la texture de la phase B initiale.

Pour vérifier la validité de cette dernière hypothèse, il suffit alors de comparer ces
deux textures' Malheureusement, nous n'avons pas pu déterminer la texture de la phase B à
température ambiante. D'une part, en raison de la faible quantité de cette phase (la fraction
volumique de la phase B initiale est inferieure à l0%) nous n'avons pas pu effectuer des
mesures satisfaisantes par rayons X, et d'autre part, la taille très faible des globules p
(inférieure à lprm) ne permet pas de réaliser des mesures d'orientations individuelles.

Les deux explications ci-dessus rejoignent les propositions de E. Gautier [66]. Cet
auteur a signalé que la transformation de phase (a+B)-+B dépend essentiellement de la
vitesse du chauffage. Pour des vitesses très rapides, il suppose que la tranformation est du
type martensitique suivant le mécanisme de Burgers avec une sélection de variantes. En



revanche' pour des vitesses de chauffage moins rapides, la transformation de phase se faitpar un régime diffusionnel' Dans ce cas, ce sont les germes constitués par les traces de raphase B' retenus à température ambiante, qui croissent au détriment de la phase a.
considérant ces différents aspects, des études plus poussées (par exemple des études

in situ en MET) sont nécessaires pour déterminer la nature de cette transformation dephase.
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b.) Transformation de texture après traitement thermique dans le domaine c
+p

Dans cet exemple, la texture de la phase cr est la superposition de la texture de la
phase ctp et de celle de la phase cr. Grâce aux mesures d'orientations individuelles, nous
pouvons étudier séparément ces deux types de textures.

La figure IV-ll-a montre les sections (toujours à g1 constant) de I'O.D.F. de la
phase cro obtenue à partir de 250 orientations. Dans ce calcul, nous avons pris le même
facteur poids pour tous les grains et une largeur des gaussiennes de 8o. On retrouve sur la
figure de pôles (00.2) (figure IV-11-b) la composante dite "basale" correspondant à la
texture de la phase q initiale, mais avec une dispersion moins importante. Ces
considérations microstructurales (texture, les grains de la phase non transformée
présentent la mêrne morphologie et à peu près la même taille que les grains de la phase cr
initiale) nous laissent penser que la phase a formée de grains équiaxes obtenue après ce
traitement thermique correspond à notre avis à la phase cr initiale.

9 r=0

(b) (00.2)

la phase cr,-primaire (cn).

lDL

çà-.r(a) o. D. F.

Figure fV-lf : Texture de
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En ce qui concerne la phase o5, rous avons mesuré 3*115 orientations de platelets.
La figure rY-12-a représente la fonction de texture expérimentale de cette phase. onretrouve les mêmes pics principaux corespondant à la texture de la phase cr après le
premier traitement (figure IV-10-a). cependant, un examen plus attentif des fonctions de
textures montre des pics moirs intenses dans ce deuxième cas. cette différence de texture
est plus nette sur les figures de pôles (00.2). on constate en effet, sur la figure de pôles
(00'2) de la phase a, (figure IV-13-a), une dispersion plus importante autour des pics
proches du centre de la figure (direction DN) et la disparition de quelques pics sur le bord
(plan DL-DT).

Nous avons aussi simulé la texture de la phase a, à partir de la texture de la phase p
en utilisant le même modèle de transformation de texture sans sélection de variantes. La
figure IV-12-b montre les sections à g1 constant de la fonction de texture simulée. En
comparant à la fonction expérimentale (figure rY-12-a), nous retrouvons en moyenne les
mêmes positions des pics principaux. Toutefois, certaines zones d,amplitudes moyennes
dans la texture simulée sont désertées ou attenuées dans la texture expérimentate. ce
phénomène est plus visible si on compare les pics sur le bord des figures de pôles (00.2)
simulée (figure IV-13-c) et expérimentale (figure IV_13_a).

Hormis les ereurs expérimentales (erreurs sur les mesures des orientations
individuelles par I'E'B'S.P.), et les elreurs de calcul provenant des méthodes numériques
employées, on peut supposer dans un premier temps que l,absence de ces pics est due à un
problème statistique' Nous pouvons imaginer en effet, que le nombre des orientations
individuelles mesurées pour calculer la texture expérimentale de la phase c[s est insuffisant
pour que ces mesures conduisent à un résultat représentatif de tout l'échantillon. La texture
calculée à partir de ces mesures ne correspond donc pas à la texture réelle. Nous avons
déjà indiqué dans le chapitre I que le nombre des orientations individuelles a une influence
importante sur le calcul de la fonction de texture totale. Nous avons aussi signalé que ce
paramètre en lui-même est relié à d'autres facteurs comme la nature de la texture et la
taille des grains' Il serait alors intéressant de comparer la texture, ou du moins la figure de
pôles (00'2), mesurée par E.B.S.P. avec celle mesurée par les rayons X. A cet effet, nous
avons déterminé la figure de pôles complète (00.2) (figure IV-13-b) à parrir de trois
figures de pôles incomplètes (00.2) mesurées par les rayons X dans les plans (DL-DT),
(DL-DN) et (DT-DN)' on retrouve au centre de cette figure les pics correspondant à la
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texture de la phase ap (axes c parallèles à DN). En ce qui concerne les pics correspondant

à la phase cr5, cett€ figure confirme bien I'absence des pics sur le bord. En effet, on

constate une concentrarion des pics dans les directions DT et DL, en revanche, les autres

zones sur le bord de la figure de pôle sont désertes. Nous pouvons alors supposer que

parmi tous les platelets de la phase ar qui possèdent un axe c dans le plan de la tôle, ceux

dont le pôle (00.2) est parallèle à DL ou DT sont sélectionnés par rapport aux autres lors

de la transformation de phase F+ctr.

Figure IV-12 : O.D.F. de la phase cr, après traitement thermique dans le domaine c+p :

(a) O.D.F. expérimentale.

(b) O.D.F. simulée.

9 r=0  ' g r=15 Q r = 0
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Par comparaison avec les résultats obtenus dans le cas du traitement dans le domaine
B' nous pouvons supposer que la présence de la phase cl(o modifie les conditions de cette
transformation de phase. ceci provoque, du moins à la surface de l'échantillon, une
modification de la fréquence d'apparition des variantes.

Enfin' il faut signaler que malgré les quelques differences entre la figure de pôles
expérimentale (00'2) mesurée par les rayons X et celle déterminée à partir des 3*ll5
orientations individuelles, ce nombre d'orientations nous semble suffisant pour reproduire
la texture réelle.

IV. 7. Conclusion

Dans ce chapitre, nous avons étudié le changement de texture de la phase cr dans un
alliage TA6v après deux traitements thermiques : le premier dans le domaine monophasé
p' et le second dans le domaine biphasé o+8. Notre attention s,est portée principalement
sur les modifications de texture lors de la transformation de phase F-+a de
refroidissement.

A cet effet, nous avons utilisé une méthode indirecte pour déterminer la texture de la
phase p à haute température. cette texture est très marquée dans le cas du traitement dans
le domaine B et présente notamment par deux orientations principales avec une faible
dispersion' L'échantillon traité dans le domaine o+B présente une texture de la phase Bdont les orientations principales sont similaires au cas précèdent mais avec une dispersion
plus importante.

A partir de la texture de la phase B, nous avons simulé la texture de la phase ., en
utilisant un modèle de transformation de texture sans sélection de variantes et en
supposant que la transformation B+u obéit à la relation d'orientation de Burgers. La
comparaison entre la texture de la phase a simulée et la texture expérimentale permet de
tirer les conclusions suivantes :

- Dans le cas du traitement dans le domaine B, les textures simulée et expérimentale sont
très proches' De ce fait, la transformation de phase se fait en moyenne sans sélection de
variantes ou avec un faible sélection de variantes non déterminable par nos méthodes. par
ailleurs' la comparaison de la texture de la phase cr initiare, texture relativement dispersée,
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et la texture assez marquée de la phase B à haute température, montre que les mécanismes,

opérant durant la transformation cr+B suivie du maintien de 30 mn à l050oC, sont

beaucoup plus compliqués que ceux intervenant durant la descente en température.

- Dans le cas de l'échantillon traité dans le domaine 6x+B, toutes les variantes prédites par

la simulation n'opèrent pas dans la réalité. Nous avons en effet noté, la disparition de

quelques pics sur le bord de la frgure de pôles expérimentale (00.2) mesurée par rayons X

er par E.B.S.P. Ces pics correspondent à des platelets dont I'axe c appartient au plan du

laminage. Ce phénomène est sans doute lié à la présence de la phase aO.

Il ressort de cette étude qu'un changement des conditions physiques dans lesquelles

se produisent la transformation p-+cr peut modifier I'apparition des variantes

cristallographiques. Il serait alors intéressant d'étudier I'effet d'une contrainte extérieure

sur les transformations de texture obtenues par changement de phase dans I'alliage TA6V.

Cet aspect du problème sera traité dans le chapitre V.
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V. EFFET D'UNE DEFORMATION A CHAUD SUR LA TRANSFORMATION DE
TEXTURE DANS L'ALLIAGE TA6V

V. 1. Introduction

Une sollicitation extérieure appliquée avant ou pendant la transformation de phase
(martensitique ou à caractère matensitique) a une influence importante sur le résultat de la
transformation.

Sur le plan cristallographique, cette sollicitation peut provoquer une rupture de la
symétrie de la transformation de phase dans la mesure où elle peut favoriser l,apparition de
certaines variantes au détriment des autres.

De nombreuses recherches ont été effectuées pour étudier ce phénomène de sélection
de variantes' C'est dans le cas de la transformation marterrsitique que ces recherches ont
été poussées le plus loin. Par exemple, Bokros et al [59] ont étudié les mécanismes de la
transformation martensitique sur des monocristaux dans un alliage Fe-Ni. Ils ont montré
que la morphologie de la transformation a été considérablement simplifiée dans des
monocristaux déformés plastiquement par compression avant la transformation de phase.
Ils ont indiqué aussi que les variantes qui naissent sont couplées par goupe de quatre.
D'autres auteurs ont confirmé leurs observations sur le même alliage déformé par traction
t5 81.

Les résultats trouvés sur les monocristaux peuvent être généralisés dans le cas du
polycristal' Humbert l25l a introduit, dans le cas d'un échantillon polycristallin de l,alliage
Fe-Ni, une fonction statistique de sélection de variantes pour rendre compte de la sélection
à l'échelle de tout l'échantillon.

En ce qui concerne le titane et ses alliages, Inoue [62] a noté une sélection de
variantes sur un alliage B déformé à g0% avant transformation. peters [4g], lui, a
remarqué, dans le cas du TA6V, qu'après laminage dans le domaine p, tous les plans
{ 110}B du cube ne deviennent pas des plans {00.2}. Les observations faites par cet auteur
restent, toutefois, très qualitatives dans la mesure où
haute température.

il ne disposait pas de la texture p à



Dans cette étude, nous avons pu déterminer la texture de la phase p en utilisant la
méthode indirecte décrite au chapitre III. De cette texture de la phase B à haute

température, nous avons pu étudier I'effet d'une déformation sur la sélection de variantes.

C'est ainsi que nous avons réalisé deux essais de compression à chaud sur deux
échantillons ayant subi le même traitement thermique dans le domaine B présenté dans le

chapitre précédent. En plus de ce traitement, le premier échantillon a subi une déformation

élastique pendant la transformation de phase, et le second a été déformé à 38% dans le
domaine B juste avant la descente en température.

Y . 2. T raitements thermomécaniques

A partir de la tôle de I mm dont la texture et la microstructure ont été présentées

dans le chapitre précédent, nous avons préparé deux échantillons destinés à deux cycles de

déformations differentes. Ces déformations ont été réalisées par compression à chaud à

l'école des Mines de Saint Etienne.

a. ) Procédure expérimentale

La machine de compression que nous avons utilisée permet le contrôle des

paramètres du traitement (temps, vitesse, température, force, déformation) tout au long de

I'essai. Cet appareil est conçu pour réaliser des essais sur des éprouvettes cylindriques de

l0 mm de diamètre et une hauteur h > 7 mm. La déformation e est exprimée par le

changement relatif de la hauteur (e : (hO - h) / ttO). Pour pouvoir effectuer les essais sur

les échantillons étudiés, qui ne dépassent pas I mm d'épaisseur, nous avons réalisé un

échantillon type formé d'un empilement constitué de deux éprouvettes cylindriques de 3

mm d'épaisseur prenant en "sandwich" une éprouvette de I mm d'épaisseur. Les

éprouvettes de 3 mm d'épaisseur ont été prélevées dans le même alliage. Pendant le

chauffage et le temps de maintien précèdent la déformation, une faible précharge a été

appliquée pour maintenir l'échantillon composite dans une position stable.
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b. ) Essais de compression à chaud

i. ) Déformation élastique 
:

Le traitement thermique est similaire au traitement thermique dans le domaine B
sans déformation- En plus de ce traitement, nous avons appliqué une contrainte fixe de 5
MPa pendant le refroidissement entre 1050"c et g50oc (voir figure v-l).

T"CA

30mn (B)1050"c
1000"c
(o+B/B)
850"C

Figure v-l : Traitement de compression à chaud : déformation élastique.

La microstructure obtenue après ce traitement, figure V-3-a, ne présente pas de
grandes differences par rapport à celle correspondant au traitement dans le domaine p.
Elle correspond toujours à une microstructure type "B transformée". La phase û, conserve
son caractère aiguillé. Les joints des ex-grains B forment un réseau bien visible et les
platelets ne présentent aucune trace de déformation. Il semble alors que la contrainte
appliquée au cours de cet essai a induit peu ou aucune déformation plastique ni dans la
phase B ni dans la phase cr.
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ii. ) Déformation plastique

Comme le montre la figure Y-2, ce traitement comprend un chauffage à panir de la

température ambiante jusqu'à 1050"C toujours à la vitesse de 2400"C1h. Après un

rnaintien de 30 mn, l'échantillon a été déformé de 38% à la température 1050oC à une

vitesse de 10-3s-1. Cette déformation est immédiatement suivie d'un refroidissement

rapide de l'C/s jusqu'à 850oC, puis d'un refroidissement plus lent à une vitesse de

500'C/h jusqu'à température ambiante. La vitesse rapide de loC/s a été choisie d'une part,

pour obtenir des platelets de tailles suffisamment larges et, d'autre part, pour minimiser le

séjour dans le domaine B afin d'éviter une recristallisation précédant le changement de

phase p-->cr. En effet, les études menées sur la recristallisation de la phase p après

déformation plastique [38-41] ont mis en évidence la rapidité de la recristallisation de

cette phase.

T"CA

1050'c
1000"c
(c+B/B)
850"c

Figure V-2 Traitement de compression à chaud : Déformation plastique de 3E7o.

La figure V-3-b illustre la microstructure obtenue après déformation de 38%. Cette

micrographie met bien en évidence I'effet de la déformation sur l'évolution de la

microstructure. On constate, en effet, que les joints des ex-grains B sont déformés et
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prennent un aspect dentelé. Par contre, nous n'avons noté aucune inégularité concernant la

phase cr. Cette phase conserve toujours une morphologie aiguillée. En considérant

uniquement les observations morphologiques, il semble que la déformation plastique s'est

produite entièrement dans le domaine B avant le changement de phase.

(b )GXs0

Figure \'-3 : Il icrostructures après déformation à chaud

(a) après déformation élastique.

(b) après déformation plast ique.

(a) G X 100
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V. 3. Texture de la phase p à haute température

Pour déterminer la texture de la phase B à haute température après ces deux

traitements thermomécaniques, nous avons utilisé, comme précédemment, la méthode

indirecte présentée au chapitre III. Ainsi, nous avons réalisé sur chaque échantillon la

mesure d'orientations individuelles d'un certain nombre de platelets cr. Aussi, pour les

mêmes raisons que celles évoquées dans le chapitre IV, nous avons mesuré I'orientation de

trois platelets par ex-grain B. A partir de ces orientations ct, nous avons déterminé

I'orientation d'un certain nombre de grains B représentatifs de l'échantillon. Nous nous

sommes servis de ces orientations B pour évaluer la texture à haute température en

utilisant le modèle mathématique des gaussiennes.

a. ) Texture de la phase p après déformation élastique

Cette texture, calculée à partir de 84 orientations individuelles, présente les mêmes

composantes principales que celles correspondant au traitement thermique dans le

domaine B sans déformation (figure V-4-a).

b. ) Texture de la phase B après déformation plastique

L'effet de la déformation plastique sur la microstructure se kaduit par une

perturbation des joints des ex-grains p. Par endroits, ces joints ne sont plus visibles et il

nous est difficile de situer les limites des grains.

Afin de déterminer I'orientation d'un grain p, nous avons mesuré les orientations de

trois platelets qui nous semblaient provenir du même grain. L'appartenance de ces

platelets à un grain était vérifiée par corrélation de leurs orientations. Ainsi, parmi 115

triplets cr,, seuls 64 ont foumi les orientations B correspondantes en tolérant des écarts de

5" par rapport à la loi de Burgers.

La figure V-4-b représente la texture de la phase B calculée à partir de ces 64

orientations. L'examen de I'O.D.F. montre, en plus des orientations obtenues après

traitement thermique sans déformation dans le domaine B, I'apparition d'une nouvelle
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composante que I'on peut noter Q=0, gl+92:45o. Cette composante correspond, comme le

montre la figure de pôle (200), à un cube sur face tourné de 45o.

D'autres auteurs ont observé cette orientation de la phase p, notée aussi { 100}<110>,

sur un alliage du titane p laminé à froid à un taux de déformation très élevé [62] et sur le

TA6V déformé à chaud dans le domaine p ou u+p [a8].
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Figure V-{-a : Texture de la phase p à haute température après déformation élastique.
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V. 4. Transformation de texture

Nous avons déjà indiqué que I'apparition des variantes cristallographiques à I'issue
de la transformation de phase Ê+c est sensible aux traitements therrnomécaniques subis

par le matériau. Ainsi dans le chapitre précédent, nous avons étudié I'effet d'un simple
traitement thermique dans le domaine B ou a+B sur la sélection de variantes. Afin de

compléter cette étude, toujours dans le but de mieux comprendre les mécanismes de cette

transformation, nous proposons dans ce paragraphe d'étudier I'effet d'une déformation à

chaud sur cette sélection de variantes.

A cet effet, nous avons déterminé la texture expérimentale de la phase c à partir des

orientations individuelles en attribuant le même facteur poids et une dispersion de 8o pour

toutes les orientations. Cette texture a été comparée par la suite à la texture simulée sans
sélection de variantes à partir de la texture de la phase p.

a. ) Transformation de texture après déformation élastique

Les figures V-5-a et V-5-b représentent la texture expérimentale de la phase u

calculée à partir de 3 * I l5 orientations. On retrouve en moyenne la même texture que dans
le cas du traitement thermique dans le domaine B. Cette texture est en bon accord avec la

texture simulée sans sélection de variantes (figures V-5-c et V-5-d). Ainsi, nous pouvons

considérer que pour cet échantillon, le passage du point de la transformation sous une

contrainte de 5MPa ne modif,re pas, ou très peu, la texfure finale obtenue sous cette

contrainte.
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b. ) Transformation de texture après déformation plastique

Les figures Y-6-a et V-6-b montrent I'O.D.F. ainsi que la figure de pôles
expérimentale (00.2) de la phase cr calculées àpartir de 3*115 orientations individuelles.

L'examen de I'O.D.F. révèle un changement de texture par rapport à l'échantillon traité
dans le domaine B sans déformation. En effet, en comparant les fonctions de texture
expérimentales dans le cas de l'échantillon déformé (figure V-6-a) et dans le cas de
l'échantillon non déformé (figure IV-10-a), on observe un renforcement des pics
correspondant aux or ientat ions (0,90,60) et  (180,90,60) au détr iment des pics
caractérisant les orientations (90, 30, 30) et (270, 30, 30). on remarque aussi une
atténuation des deux orientations (0,50,0) et (180, 50,0). Ce changement de texture se
traduit sur les figures de pôles expérimentales (00.2) (voir les figures V-6-b et IV-10-b)
par une atténuation, dans le cas de l'échantillon déformé, de la composante correspondant
aux pôles (00.2) dans le plan DN-DL à 30' de DN et un renforcement de la composante
dite "transverse" où les axes c sont parallèles à DT. Par ailleurs, on note I'absence de pôles
(00.2) dans le plan DN-DT à 50' de DN.

On peut se demander si ce changement de texture est dû au fait que les deux textures
de la phase B à haute température ne sont pas les mêmes pour les deux échantillons (voir

figures V-4-b et IV-8), ou au contraire, à une sélection de variantes opérant lors de la
transformation de phase F-+a dans le cas de l'échantillon déformé. A cet effet, nous avons
déterminé la texture simulée sans sélection de variantes de la phase o à partir de la texture
de la phase B à haute température. Il ressort de la comparaison entre la texture simulée
(figures V-6-c et V-6-d) et la texture expérimentale (figures V-6-a et V-6-b) que les pics
correspondant aux pôles (00.2) parallèles à DT sont plus marqués dans le cas de la texture
expérimentale. D'autre part, on note sur la figure de pôles expérimentale une
désertification des zones caractérisant des pôles (00.2) dans le plan DN-DT à 50" de DN.
Il nous semble alors, d'après ces observations, que la transformation de phase B-+a, dans

le cas de l'échantillon déformé, se fait avec sélection de variantes.
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(a) o.D.F. (b) (00.2)

lDL
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lDL

(c) (00.2) '7 l

Figure V-6 : Texture de la phase a après déformation plastique :

(a) et (b) texture expérimentale.

(c) et (d) texture simulée.
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Pour tenter d'identifier les variantes sélectionnées, nous avons utilisé une description
simplifiée de la texture de la phase B, formée de trois gaussiennes centrées sur les
or ien tar ions  idéa les  ,P  = ,0 .40 .45) ,  ,9  =( t80 .40 ,45 ,  . ,  ;8  = (0 ,0 .45) .  La  d ispers ion

autour des ces orientations a été fixée à g..

Pour chacune de ces orientations initiales, nous avons calculé les l2 variantes finales
correspondantes de la phase ct. Les figures (Y-7-a, V-7-b et V-7-c) montrent les 12
var ian tes f ina lesT ' ( i f i xee t t< j<12)de laphaseo(corespondantàchaqueor ien ta t ion

initiale gP f r < i <3). Nous avons également représenté la projection stéréographique des
pôles (00.2) correspondant à ces varianres (figure V_7_d).

Cette projection stéréographique montre que les variantes issues de la même
orientation initiale sont groupées par couple (exemple les couples (vl, vi), 1v], vly et
(vi, Vl') ...). Les variantes couplées possèdent le même axe c (les mêmes angles gr et 0)
et diffèrent de 10o54'selon gz.En raison, d'une part, de cette dispositionparticulière des
variantes et , d'autre part, de la dispersion de 8o autour des orientations idéales de la phase
F, on note sur la figure Y-7-c la superposition de quelques variantes provenant de
I'orientation 3 ( exemple le couple (Vf , Vf ) ..)
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D'après les figures V-6 et V-7, il apparaît que toutes les variantes issues des
orientations I et 2 de la phase B sont sélectionnées, sans doute, à des degrés divers. On
constate, en effet, que la texture simulée (hgure V-6-d) reproduit assez bien les pics
correspondant à ces variantes. Cependant, quand on compare les figures de pôles
expérimentales (figure V-6-b) et simulée (figure V-6-c), on remarque que les variantes V1,
vi, vi et V13 qui possèdent un pôle (00.2) dans le plan DN-DT à 50' de DN (voir figure

V-7-d ) correspondent à des densités plus faibles dans le cas de la texture experimentale.

En ce qui concerne les variantes de I'orientation 3 (figure Y-7-c),les deux variantes
Vj et vj associées aux rotations (0, 90, 60) et (180, 90, 60) présentent des valeurs de f(g)

expérimentales 3 tbis plus élevées que dans le cas de la texture simulée. Il nous semble
donc que, lors de la transformation de I'orientation 3 de la phase B, ces dernières variantes

sont sélectionnées par rapport aux autres. Il faut noter aussi que ces deux variantes

correspondent à des pôles (00.2) parallèles à DT (figure V-7-d).

Ces résultats confirment les observations de Peters et al [48]. Ces auteurs ont
observé en effet, qu'après laminage de I'alliage TA6V dans le domaine monophasé B, la

figure de pôles (00.2) de la phase cr à basse température est constituée uniquement de la

composante "transverse" où les plans (00.2) sont parallèles à DT. Ces auteurs emettent

I'hypothèse que la présence de ce type de texture serait le résultat d'une sélection de
variantes intervenant pendant la transformation de phase F+a. En supposant que la

texture de la phase B à haute température soit constituée uniquement d'une seule

orientation donnée par la rotation (0, 0, 45), ils ont indiqué que si la transformation s'opère

avant la recristallisation de la phase B, alors le seul plan (l l0) sélectionné, parmi les six du

cube, pour donner un pôle (00.2) est celui qui est parallèle à DT, d'où la texture
"transverse" de la phase u à basse température. Par contre, si la transformation se fait

après recristallisation, tous les pôles {110} ont la même probabilité de se transformer en

des pôles (00.2) et la transformation F-+a se fait sans sélection de variantes. Ces travaux

n'étaient basés que sur des observations qualitatives de la texture de la phase cr, en

I'absence de la texture de la phase B à haute température.
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v. 5 Tests de quelques mécanismes de sélection de variantes

Dans le paragraphe précédent, nous avons pu identifier les variantes sélectionnées
dans le cas de l'échantillon déformé dans le domaine B. Cet échantillon présente a priori
les conditions favorables pour introduire une discussion sur quelques mécanismes
physiques de sélection de variantes. En effet, il présente une texture B à haute température
relativement simple (nous avons pu la décrire en première approximation par trois
orientations idéates) et la déformation par compression correspond à un tenseur de
contraintes à une composante.

Dans le cas de la transformation de phase de l'état solide, la détermination des
mécanismes physiques qui gouvernent la transformation peut être d'une grande difficulté.
Aussi est-ce pour cette raison que les differents auteurs ont été amenés à tester plusieurs
hypothèses pour distinguer les paramètres qui peuvent avoir une action prépondérante sur
la transformation.

Ainsi, en se basant sur des critères énergétiques, Patel et Cohen [60] ont montré que
les plaquettes de martensite qui apparaissent, dans le cas de la transformation
martensitique sur un alliage Fe-Ni, sont celles qui trouvent les conditions de contraintes
les plus favorables. Toujours dans le cas de I'alliage Fe-Ni, Humbert [25] asimulé la
transformation en testant deux hypothèses qui prennent en compte les aspects
dimensionnels des échantillons. Dans la première hypothèse, I'auteur a considéré que les
variantes qui se forment sont celles qui produisent une dilatation maximale dans
l'épaisseur de la tôle. La seconde hypothèse considère que les variantes qui apparaissent
sont celles qui assurent une déformation minimale dans le plan de la tôle.

D'autres auteurs ont formulé des hypothèses différentes. Davies et Bateman [67] ont
considéré que les variantes qui se développent, dans le cas de la transformation
martensitique, présentent des plans d'accolement parallèles au plan de la tôle. Bokros [59],
lui' a fait un lien entre les variantes sélectionnées et les systèmes de glissements faciles
dans la phase mère.

Dans cette étude, la transformation de phase F-+cr ne présente pas un caractère
martensitique en raison des vitesses de refroidissement utilisées. Dans ce cas, les règles de
sélections qui opèrent ne peuvent être établies en considérant les plans d'accolement. En
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revanche, I'hypothèse qui prend en compte la coTncidence entre systèmes de glissements
actifi avant transfonnation et variantes nous semble plus logique. En effet, dans la matrice
p déformée, les plans qui contiennent le plus de défauts (dislocations) sont ceux qui
correspondent aux systèmes de glissements les plus actifs. Ces plans présentent, à notre
avis, les sites les plus favorables pour la germination de la phase a.

D'une manière générale, le mode de déformation le plus actif lors de la déformation
plastique à chaud est le glissement. Dans le cas des structures cubiques centrées, les
systèmes de gl issements les plus faci les sont les systèmes { l l0}<1l l>,  { l l2}<l l l> et
{123i<l ll>. Dans ce travail, nous avons établi les règles de sélections de variantes lors
du changement de phase F-+a en considérant uniquement les deux systèmes de
glissernent I I 10]<l I 1> et { I l2 }<l I l>. La correspondance entre ces systèmes de
glissement et I'apparition des variantes o peut être expliquée de la manière suivante : le
système de glissement {110}<111> est impliqué dans la relation d'orientation mutuelle
entre les réseaux cubique et hexagonal. Nous pouvons alors supposer que la naissance de
la variante hexagonale née d'un grain cubique et dont I'orientation par rapport à celui-ci est
décrite par la relation d'orientation de Burgers a mis en oeuvre le système de glissement

[110i<111>. Quant au système de gl issement {112}<111>, Burgers suggère que le
passage de la maille cubique centrée à la maille hexagonale peut être réalisé par une
succession de mécanismes dont le premier est un glissement {ll2}<l l l>. Ainsi d'après
cet auteur, nous pouvons faire une correspondance entre les systèmes de glissement
{ I l2}<1 I l> et I'apparition des variantes o dans un grain p.

Nous avons alors calculé la texture de la phase q, obtenue par changement de phase
en faisant la correspondance entre les systèmes de glissement actifs dans un grain et les
variantes sélectionnées. Les systèmes de glissement les plus actifs n'ont pas pu être
déterminés expérimentalement, aussi les avons nous estimés soit par le calcul des facteurs
de Schmid généralisés associés soit en considérant le taux de cisaillement de ces svstèmes
dans le cadre de la théorie de Taylor [68] relative à la déformation plastique.
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a.) Modèle de sélection utilisant les facteurs de Schmid

Lors de la déformation plastique, le système de glissement (h k l)tu v wl le plus actif

est celui qui correspond au facteur de Schmid le plus élevé. Le facteur de Schmid
généralisé est donné par la relation :

l r  3  |
o = lll.,ujl rv-rt

l l =  I  J - r  I

_+ 
- ri et vi sont les composantes dans le repère échantillon des vecteurs T et ?r.1, qu,

: V est le vecteur unitaire parallèle à la normale (h k l) du plan de glissement et ? est le

vecteur unitaire parallèle à la direction de glissement [u v w] (voir figure V-8).

(hkl)

Ir*]

Figure V-8 : Illustration schématique de la loi de Schmid.
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Dans ce premier exemple, nous avons considéré que les variantes u qui se

développent correspondent aux système de glissement { I l0}<110> les plus actifs. A partir

de la relation d'orientation :

(110)B / tQ0.2)u

I r  rTl^ /  / [ l  l .o]0
. r p

nous avons fait une coffespondance entre les variantes cr et les systèmes de glissement.
Ainsi par exemple, la variante no l correspond au système (ff0)[TfT]. Les autres

variantes et les systèmes de glissement associés sont déterminés par opérations de

symétrie.

Ainsi, nous avons calculé les facteurs de Schmid pour les douze variantes et pour

chacune des trois orientations idéales de la phase B. Les résultats de ces calculs sont

présentés dans la table V-l. Nous pouvons constater d'emblée que cette hypothèse est à

rejeter, car les quatres variantes v],Vl,vl et V34 possédant la densité la plus élevée sur la

texture expérimentale (voir figures V-6-a et V-7), correspondent à des facteurs de Schmid

nuls.

Les règles de sélection qui opèrent ne peuvent donc être établies en considérant

uniquement les systèmes de glissement [10]<111>. D'autres systèmes sont, semble-t-il,

nécess airement actifs.

Nous avons alors effectué une deuxième simulation en remplaçant les systèmes

{ 1 10}<11 1> par la fami l le {  1 12}<111>.

Comme précédemment, à chaque variante o correspond un système de glissement.
La première variante est définie par le système lTfZ;[TrT] et les auffes variantes ainsi

que les systèmes de glissement associés sont déduits par symétrie.

La table V-2 présente les douze facteurs de Schmid obtenus pour chacune des frois

orientations idéales B. L'analyse de ces résultats monffe que cette simulation reproduit

bien les variantes sélectionnées à partir de I'orientation 3 du cube. En efTet, les quatre

variantes Và,V?,Vf et V3a possédant la densité la plus élevée sur la texture expérimentale

(voir figures V-6-a et V-7) correspondent aux facteurs de Schmid les plus élevés. En

revanche, en ce qui concerne les variantes issues des orientations 2 et 3, nous pouvons
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remarquer que la deuxième plus grande valeur du facteur de Schmid (voir table V-1)

correspond aux variantes V1,Vf , V) et]\. |, les plus atténuées sur la texture expérimentale.

Table V-l : Facteurs de Schmid correspondant aux varianûes cr issues des orientations l, 2

et 3 de la phase p et aux systèmes de glissement {110}<lll>.

Orientations B No de variante u,. Facteurs de

Schmid.

No de variante û,. Facteurs de

Schmid.

ef = (0, 40,45)

1 0.28429 7 0.01r25

2 0.00000 I 0.21304

5 0.28429 9 0.01125

4 0.00000 10 0.21304

5 0.38171 l l 0.38171

6 0.09143 t2 0.09143

gt 1rso, +0. +s)

I 0.28429 7 0.01125

2 0.00000 8 0.21304

a
J 0.28429 9 0.o7r25

4 0.00000 l0 0.21304

5 0.38171 1 l 0.38171

6 0.09743 l2 0.09743

el{0,0,+s;

I 0.00000 7 0.40825

2 0.00000 8 0.40825

5 0.00000 9 0.40825

4 0.00000 10 0.40825

5 0.40825 11 0.40825

6 0.40825 I2 0.40825
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Orientations p N' de variante c. Facteurs de

Schmid.

N'de variante u,. Facteurs de

Schmid.

gî = (0, 40,45)

I 0.n663 1 o.04rr4

2 0.24599 8 0.12300

3 0.n663 9 0.04114

4 0.08228 10 0.12300

5 0.10789 l l 0.r0789

6 0.384s2 L2 0.38452

eBtrso, 40.4s)

I 0.27663 7 0.04114

2 0.24599 8 0.12300

3 0.n663 9 0.04114

4 0.08228 10 0.01230

5 0.10789 11 0.10789

6 0.38452 I2 0.38452

et {0, o, +s;

1 0.47140 7 0.23570

2 0.47140 8 0.23570

3 0.47140 9 0.23570

4 0.47140 10 0.23570

5 0.23570 1 l 0.23570

6 0.23570 12 0.23570

Table V-2 : Facteurs de Schmid correspondant aux variantes cr issues des orientations 1, 2

et 3 de la phase p et aux systèmes de glissement {112}<111>.
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Bien que ces deux simulations ne permettent pas d'expliquer les règles de la
sélection de variantes, elles permettent de tirer une conclusion importante : nous avons
remarqué que I'utilisation du système de glissement {ll0}<l1l> fournit des résultats
satisfaisants concernant les orientations I et 2. En revanche, pour I'orientation 3 de la
phase B, le système {l l2}<l l l> apparaît mieux adapté.

Nous avons alors effectué une autre simulation en considérant les deux familles de
systèmes de glissement {l l0}<ll l> et {112}<1ll>. Dans cette simulation, nous avons
considéré I'ensemble des orientations des grains B à haute température. pour chaque grain
et pour les deux familles de systèmes de glissement, nous avons calculé les facteurs de
Schmid correspondant aux douze variantes. Nous avons retenu les variantes qui
correspondent au facteur de Schmid maximum avec une tolérance de l0%o.

Parmi les 12*64 variantes c prévues dans le cas où la transformation 0-+a se fait
sans sélection de variantes, 162 variantes ont été sélectionnées par cette simulation. La
texture de la phase cr déterminée à partir de ces 162 vaiantes est représentée sur la frgure
V-9. En comparant cette texture simulée à la texture expérimentale (figure V-6). nous
pouvons remarquer que la position des pics principaux est assez bien reproduite. En effet,
les pics de forte densité, dans la texture expérimentale et simulée correspondent assez bien
(exemple les orientations idéales (0, 90, 0) et (90, 30, 30)). Toutefois, I'amplitude des pics
et la dispersion autour des orientations idéales ne sont pas bien respectées. Ceci peut être
dû au fait que la participation des systèmes {110}<ll l> et {112}<111> n'est pas
équivalente ou qu'un troisième système de glissement (exemple {123}<111>} peut être
actif.
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b. ) Modèle de sélection utilisant les cisaillements de la théorie de Taylor

Dans ce cas, nous supposons que les variantes g sélectionnées sont celles qui

correspondent aux systèmes de glissement possédant les taux de cisaillement les plus

élevés fournis dans le cadre de la théorie de Taylor. Dans de ce travail, nous avons utilisé

le modèle L.S.Taylor [69].

Nous avons supposé que les variantes engendrées correspondent aux systèmes de

glissement les plus actifs à la fin de la déformation plastique. Pour repérer ces systèmes,

nous avons simulé une déformation de 2Vo au matériau ayant subi expérimentalement une

défbrmation plastique de 38Vo. Nous avons supposé que, pour cette déformation

supplémentaire, les systèmes actifs étuent les mêmes que ceux qui l'étaient à la fin de la

défbrmation.

Pour chaque grain B et pour les systèmes de glissement { 1 10}<1 I 1> et { 1 12}<1 1 l>,

nous avons calculé les cisaillements correspondants. Nous avons retenu les variantes a qui

correspondent au cisaillement maximum avec une tolérance de 407o. Dans ce calcul, nous

avons pris un rapport l/m = 4. Le pæamètre m est le facteur de sensibilité à la vitesse de

déformation. On estime la valeur de celui-ci comprise enfe 0.333 et 0.2 pour le TA6V

dans le cas de la déformation à chaud [70]. Par ailleurs, nous avons utilisé l'hypothèse de

la déformation partiellement imposée en relâchant toutes les contraintes sauf la

composante s33. Enfin, par une méthode "d'effeur et d'essai", nous avons attribué un poids

de 1.1 au système de glissement {110}<111> et un poids de l pour le système

ut2)<111>.

163 variantes o ontété sélectionnées par cette simulation. La texture de la phase u

simulée est présentée sur la figure (V-10). Conmre dans le cas précédent, cette simulation

rend bien compte de la position des pics mais les intensités ne sont pas bien reproduites.

En effet, les pics correspondant aux orientations principales sur la texture expérimentale

(figure V-6-a) sont bien reproduits sur la texture simulée (exemple les orientations (0, 90,

0) et (90, 90, 0)). En revanche, la dispersion autour des pics n'est pas bien respectée.
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Figure V-10 : Texture de la phase a simulée en utilisant les cisaillements obtenus par la

g r=0  q=15

théorie de Taylor.
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Dans la simulation de la compression plastique, les systèmes de glissement,
principalement actifs, obtenus selon les facteurs de Schmid maximums ou selon les
cisaillements maximums foumis par le modèle de Taylor avec relâchement des
déformations autres que s33, conduisent à des prévisions de textures de la phase cr,
proches I'une de I'autre, en raison de l'état de contrainte imposé dans la modélisation de
Taylor.

Ces résultats prévisionnels sont voisins qualitativement de la texture expérimentale
de Ia phase cr. On constate, en effet, que les domaines angulaires à forte densité, dans les
textures expérimentales et simulées correspondent assez bien. Cependant, ces domaines
sont souvent moins dispersés dans le cas des textures simulées et certaines densités sont
plus élevées (  exemple les or ientat ions (150,90,0) et(30,90,0)) .

L'hypothèse, selon laquelle les variantes sélectionnées sont liées aux systèmes de
glissement [110]<ll l> et {I l2l<I1l> les plus actifs, est à retenir, même si d'autres
liypothèses peuvent ê;re envisagées. Par ailleurs, il nous semble important d'affiner les
résultats obtenus dans cette étude en mesurant davantage de grains B. Des techniques
expérimentales in situ permettent aussi d'avoir une idée précise sur les systèmes de
déformation et leur activité lors de la déformation à chaud.

V.6 Conclusion

Dans le chapitre précédent, nous avons indiqué qu'un traitement thermique dans le
domaine B a un effet négligeable sur la transformation de texture après la transformation
de phase F-ct. Cependant, les opérations de mise en forme de I'alliage TA6V ne se
limitent pas uniquement à de simples traitements thermiques, mais également à des
traitements thermomécaniques réalisés avant, pendant ou après transformation de phase.
Ces traitements peuvent influencer considérablement les conditions dans lesquelles s'opère
cette transformation.

Dans ce chapitre, nous avons utilisé l'l'outil" texture pour étudier l,effet d,une
déforrnation sur la transformation de phase. Sur la base des deux exemples traités dans ce
chapitre, il apparaît qu'une déformation élastique appliquée pendant la transformation de
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phase a une influence négligeable sur la transformation de texture de l'échantillon traité.
En revanche, une déformation plastique de 38% appliquée juste avant la transformation,
fàvorise, en plus des orientations (0, 40,45) et (180, 40,45) obtenues après traitement
sans déformation, le développement d'une troisième composante (0, 0 ,45) dans la texture
de la phase B à haute température. Par ailleurs, les résultats des simulations semblent
montrer que cette nouvelle composante se transforme avec une forte sélection de variantes
contrairement aux deux autres. En effet, sur les douze variantes possibles correspondant
au cas où la transformation se fait sans sélection, nous avons remarqué que les variantes
qui possèdent un pôle (00.2) parallèle à la direction DT sont les plus présentes.

Nous avons aussi testé une hypothèse physique pour expliquer cette sélection de
variantes. Les résultats encourageants obtenus nous laissent penser que les variantes qui se
forment sont l iées aux systèmes de gl issement { l l0}<111> et  { l l2}<l1l> les plus act i fs
dans la phase B. Ces débuts très prometteurs ouvrent une voie nouvelle dans la recherche

des paramètres qui influent sur la transformation.
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CONCLUSION GENERALE

L'objectif de ce travail consistait dans un premier temps à proposer une méthode
indirecte pour déterminer la texture de la phase B à haute température dans I'alliage TA6V.
En second lieu, nous avons utilisé cette méthode indirecte pour étudier les changements de
textures liés à la transformation de phase Ê-->cr lors du refroidissement à température
ambiante.

Nous avons proposé alors dans ce travail une méthode qui consiste à déterminer
indirectement I'orientation d'un grain cubique P à haute température à partir de
I'orientation des variantes hexagonales cr issues de ce même grain par transformation de
phase. Par corrélation des orientations d'un certain nombre de variantes o et en utilisant la
relation d'orientation de Burgers et les opérateurs des groupes rotationnels de symétries
cubique et hexagonale, nous avons montré en effet qu'il est possible de calculer
I'orientation du parent potentiel B. Sur la base de ces résultats, il apparaît que dans le cas
de la transformation B (b.c.c.)+cr (h.c.p.), la connaissance de I'orientation de trois
variantes hexagonales suffit pour déterminer I'orientation du grain parent cubique.

Cette méthode a été utilisée par la suite pour déterminer la texture de la phase B à
haute température après differents traitements thermomécaniques. Le but de ces
traitements était d'étudier, d'une part, I'effet de la transformation de phase Ê-+cr sur le

changement de texture et, d'autre part, I'influence de l'état métallurgique du matériau avant
transformation de phase sur la modification de texture.

Nous avons mis en évidence que, dans le cas d'un simple traitement thermique dans
le domaine P à la température de 1050"C ou dans le domaine cr,+B à la température de
980oC, la texture de la phase B à haute température est relativement marquée. En effet,

cette texture peut être caractérisée par deux orientations principales centrées en (0, 40,45)

et (180, 40,45) avec une faible dispersion. En revanche, une déformation de 38% par

compression à chaud fait apparaître une troisième composante que I'on peut décrire par la
rotation (0,40, 45).

A partir de cette texture B à haute température, nous avons simulé la texture de la
phase a à basse température en utilisant un modèle de transformation de texture sans

sélection de variantes fondé sur la relation d'orientation de Burgers. Sur la base des
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résultats obtenus, il apparaît que la transformation p-+a se fait globalement sans sélection
de variantes dans le cas ou le traitement thermique est effectué dans le domaine Ê. En
revanche, lorsque le traitement thermique a lieu dans le domaine a+B, il apparaît une
sélection de variantes. En effet, les variantes prévues par la simulation dont les pôles
(00'2) devraient être contenus dans le plan de laminage ne sont pas toutes présentes dans
la réalité' Nous avons lié cette sélection de variantes à la présence de la phase cr (cr-
primaire) non transformée à 9g0"C.

En ce qui concerne l'échantillon déformé dans le domaine B, nous avons remarqué
que les orientations de la phase p décrites par les deux rotations (0, 40, 45) et ( I g0, 40, 45)
se transforment avec une faible sélection de variantes. Par contre, parmi les 12 variantes
issues de la troisième orientation décrite par la rotation (0, 0, 45), celles qui correspondent
à des pôles (00.2) parallèles à DT sont fortement sélectionnées.

Le modèle simplifié de transformation de phase utilisé dans cette étude ne rend pas
compte des mécanismes physiques de la transformation. pour cette raison, nous avons
testé une hypothèse physique, dans le cas de l'échantillon déformé plastiquement dans le
domaine p, afin de déterminer les règles de cette sélection. C'est ainsi que nous avons pu
montrer que les variantes sélectionnées sont liées aux systèmes de glissement { I l0}<l l l>
et {l l2}<ll l> les plus actifs dans la phase F.En effet, les résultats prévisionnels de la
texture de la phase ct' en considérant les systèmes de glissement, principalement actifs,
obtenus selon les facteurs de Schmid maximums ou selon les cisaillements maximums
fournis par le modèle de Taylor, sont voisins de la texture expérimentale. Des études
expérimentales in situ devraient conforter ce résultat.

Par ailleurs, la texture relativement marquée de la phase p à haute température
soulève des interrogations quant à la nature de la transformation cr-+p qui se produit
pendant la montée en température. En effet, si cette transformation obéit à son tour à la
relation d'orientation de Burgers, alors une orientation initiale de la phase a produit 6
orientations distinctes de la phase p à haute température. En raison de la dispersion
importante de la texture de la phase cr initiale, la texture de la phase p à haute température
devrait être beaucoups moins marquée que celle obtenue dans ceffe étude. Des études in
situ de la transformation en microscopie électronique à transmission devraient apporter
des éléments de réponse.
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Pour finir, il faut noter que la méthode indirecte de détermination des orientations
individuelles des grains B à haute température peut être utilisée pour la modélisation de la
déformation plastique à chaud. En effet, si les microstructures à basse température
présentent des platelets a de taille sufhsamment large pour mesurer leur orientation par la
technique E' B. S. P., cette méthode permet de déterminer les textures de la phase B avant
et après déformation. Ces deux textures peuvent nous aider, en utilisant les differents
modèles de plasticité, à déterminer les modes de déformations actifs pendant la
déformation plastique à chaud.
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