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Résumé

M ODELISATIONS PHYSIQUES ET MICROMECANIQUES DU COMPORTEMENT DES MATERIAUX
HETEROGENES : PRISE EN COMPTE DE LA TOPOLOGIE ET DES PHENOMENES DEPENDANT DU
TEMPS (VISCOSITE ET VIEILLISSEMENT )

Les industries productrices de matériaux, que dedsms le domaine des polymeéres ou celui
des métaux, congoivent de nouveaux matériaux gnondre a des fonctions spécifiques définies par
leurs clients. Elles s’appuient sur les progrestspelaires des derniéres années dans le domalae de
modélisation des procédés et de la prédiction deprigtés d’emploi. Cependant, des efforts
importants restent encore a faire dans la compsiteres relations entre une microstructure et ses
propriétés de mise en forme et de tenue en sepoce développer et inventer les matériaux de
demain. Pour mieux comprendre les relations entiostructures et propriétés mécaniques, les
modeles basés sur une démarche micromécaniquédgagement d’échelles sont trés utiles par leur
caractere prédictif étendu. Comment représenteniaux cette microstructure ? Quel est le role de la
topologie, c'est-a-dire de la morphologie et 'agament spatial des constituants ? Quel est ledidle
comportement propre de chaque constituant suplans2 du matériau ? Ces questions sont au centre
de mes activités de recherche. Ma contributionepphtis particulierement sur le développement de
modeéles micromécaniques par changement d’échelles deux domaines ouverts : le couplage entre
des mécanismes instantanés et dépendants du telgsi¢ I'élasticité et la viscoplasticité et lé&spr
en compte de la topologie dans les matériaux hggées a fort contraste mécanique.

Dans le cas d’'un fort contraste mécanique, I'areamgnt des phases joue un réle du premier
ordre sur les propriétés mécaniques. Il induit arigulier que seule une fraction des phases, éppel
fraction effective, est active mécaniquement. @ateene a définir des «phases meécaniques» qui (i) ne
sont pas forcément définies par une homogénéitaighe ou physique et (ii) peuvent évoluer avec
les conditions de chargements. On parle alors deotif morphologique évolutif ». Le modéle
autocohérent appliqgué au motif morphologique dellision enrobée a été appliqué avec succeés aux
semi-solides ou inclusion et enrobage sont toux deumposés de liquide et de solide. Il a été
implanté dans un code d’éléments finis afin de Emia mise en forme d’alliages métalliques a téta
semi-solideet en particulier le thixoforgeage en collaboratiwec ASCOMETAL CREAS.

En ce qui concerne le couplage entre des défornsmtiélastiques instantanés et des
déformations viscoplastiques dépendants du tempsnadéle de transition d’échelle, dit modele a
champs translatés, est proposé en s’inspirant’aggrbximation autocohérente. Il fournit une
description élastique-viscoplastique des interastientre hétérogénéités efficace et simple a mattre
ceuvre numériquement. Cet outil de transition d’ehe été appliqué a I'étude du comportement
élastique-viscoplastique d’'aciers polycristallimégentant différentes microstructures en collabmrat
avec ARCELOR. Les lois décrivant le comportementnanocristal fondées sur la théorie de la
plasticité cristalline, prenant en compte les miéraes de déformation par glissement
cristallographique et éventuellement par maclagdt, @€ adaptées et enrichies aux types de
comportement étudiés : dépendants de la vitessefdemation, de la température, sous sollicitations
monotones ou cycliques, aprés vieillissement de Bgke Hardening.

La démarche de modélisation proposée jusqu’alarstd&ctivité plastique a I'aide de variables
internes homogenes a I'échelle du grain. Or latipits apparait selon des événements spatio-
temporels discrets. Un nouveau projet de recheedieproposé pour lever cette hypothese de
« microhomogénéité » en représentant I'activitétae par une distribution spatiale mais périodiqu
de « particules » de déformation. Cette approctexctie a prendre en compte I'auto-organisation
spatiale de la microstructure dans les calculshdenps dans le but de rendre compte naturellement
des effets de taille en plasticité.
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Préambule : Mon Parcours

Avant mon intégration au Laboratoire de Physiquélétanique des Matériaux, j'ai travaillé
dans le «<monde» des polyméres et composites. Alljaur j'ai rejoint celui des métaux et c'est avec
une certaine surprise et surtout un grand plaiseg ppi découvert que ces «vieux» matériaux et
notamment les aciers sur lesquels je travaille ud]oui ont énormément de ressources. Autrefois
essentiellement ductiles et monophasés, les ao@dernes combinent les propriétés de leurs
différentes phases. Dans le cas des aciers DuakPigallient la ductilité de la ferrite et lssigtance
de la martensite. Mieux, ils transforment leur ghasa leur microstructure lors de la déformation de
mise en forme pour étre encore plus performantemme en service. C'est le cas des aciers TRIP et
TWIP ou la déformation plastique est source desfaamation de phase ou de maclage, mécanismes
qui procurent une grande résistance mécanique.

Ayant démarré plutdt dans le domaine de l'expériatemm avec ['élaboration et les
caractérisations microstructurale et mécanique a&nmaux composites, mes activités de recherche se
tournent aujourd’hui essentiellement vers la medébn en interaction forte avec I'expérimentation
et la simulation numérique. L’objectif est toujoues méme : analyser, comprendre, et décrire les
mécanismes de déformation des matériaux hétérogeassnodélisations développées cherchent a
représenter les mécanismes de déformation a Iléchel plus pertinente et font apparaitre des
parameétres physiques et microstructuraux que ton @iteindre expérimentalement dans la mesure du
possible. Ainsi, je privilégie une approche plusaplinaire alliant des outils de modélisation es d
outils de caractérisation expérimentale fine gi@ckes collaborations de plus en plus fréquentes ave
des chercheurs ayant développé des techniquesraeté&ssation expérimentale tels que les essais
dynamiques sur barres d’Hopkinson, les mesures hdembgraphie infrarouge et lI'analyse de
contraintes.

Je souhaite également souligner le fait que masgitastde recherche ont toujours cherché a
répondre a des problémes industriels : ATOCHEM wlunaa these, SOLVAY dans le cadre de mes
deux années d'ATER et aujourd'hui ARCELOR (SOLLACIRSID) et ASCOMETAL-CREAS.
Cette préoccupation répond d’'une part & mon souleajarticiper (humblement) au développement
économique de la recherche francaise et & mon stutiansmettre I'enjeu de la recherche et du
développement aux éléves ingénieurs pour I'aveéniredentreprise et d’un pays.

Je terminerai ce préambule en insistant sur legfaatle travail présenté ne se serait jamais fait
sans «guides» scientifiques et pédagogiques, dmrsheurs collégues passionnés, sans doctorants
motivés, sans industriels compétents, sans ingénigtutechniciens disponibles et sans secrétaires
efficaces. Qu'ils et qu’elles soient de Grenoblgor, Montréal, Nancy ou Metz, je les en remercie
trés sincerement.
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Chapitre |

Introduction

.1 Contexte industriel
.2 Démarche micromécanique par changement d’éshell
1.3 Theme central de mes activités de rechercphtaptdu mémoire

.1 Contexte industriel

Les industries productrices de matériaux, que itelaas le domaine des polymeéres ou celui des
métaux, cherchent a concevoir de nouveaux maténimux répondre a des fonctions spécifiques
définies par leurs clients. Par exemple :

»ATOCHEM cherche a renforcer les latex par des $ibraturelles pour améliorer leur stabilité
thermique et éviter leur effritement au cours dugs Favier, 1995 ; Favier et al, 199%a

»SOLVAY développe de nouvelles générations de peéfyjmds toujours plus résistantes a la
propagation de fissur&4vier et al, 200p

»ARCELOR produit des nouveaux aciers alliant duétikt résistance tout en répondant aux
attentes d’allegement des véhicules du secteurralite Berbenni et al, 2004ahc

Ces évolutions doivent se faire dans les meillee@witions de colts de fabrication et de
délais. Les industriels cherchent alors a optimigete leur chaine de production, de I'élaboration
produit jusqu'a l'utilisation finale. Des progrésestaculaires ont été accomplis ces derniéres année
dans le domaine de la modélisation des procédédeela prédiction des propriétés d’emploi.
Cependant, des efforts importants restent encoi@r@ dans le domaine des relations entre une
microstructure et ses propriétés de mise en fotrde &nue en service pour développer et inveeter |
matériaux de demain.

.2 Démarche micromécanique par changement d’échelles

Dans I'optique d’une meilleure compréhension etnd’uneilleure maitrise du comportement
mécanique de matériaux hétérogenes sans cesseletiofy les modeles basés sur une démarche
micromécanique par changement d’échelles (modéle®macro, modéles d’homogénéisation) sont
tres utiles par leur caractére prédictif étendunt@arement aux modéles phénoménologiques, ils
peuvent prédire le comportement de matériaux ptésedes écarts de microstructure ou de trajet de
chargements sans avoir recours a une nouvelleifidation des parametres tant que les mécanismes
élémentaires de déformation restent identiquesutitisant les modeles d’homogénéisation comme
des simulateurs numériques d’essais mécaniguegqeah alors, en jouant sur la microstructure,
optimiser les caractéristiques mécaniques d’un miaat@lus rapidement parce que s'appuyant sur un
nombre limité d'essais expérimentaux.
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L’approche micromécanique en question cherche &érdde comportement macroscopique en
effectuant le lien avec I'échelle des mécanismgsighes responsables du comportement effectif du
matériau. Plus précisément, on remplace le matééaérogene dont on connait au moins en partie
des caractéristiques microstructurales par un matéhomogene équivalent. Cette démarche
d’homogénéisation nécessite :

» lidentification de I'échelle pertinente ou se @i les propriétés mécaniques considérées
(échelle définissant I'hnétérogénéité « principatbusmatériau)

» la détermination du comportement local (a I'échdbis hétérogénéités)

» la description des interactions mécaniques ensradéérogénéites.

L’hétérogénéité des matériaux a des origines @éig€@s. Dans le cas des matériaux composites
particulaires ou a fibres, I'nétérogénéité congdécorrespond généralement & une phase associée a
des états chimique et physique donnés. Au contidamres le cas des polycristaux présentant une phase
unique définie par sa nature physique, sa compasithimique et sa structure cristallographique, la
principale source d’hétérogénéité vient de la déstation des grains couplée a I'anisotropie du
comportement du monocristal inhérente au carac@istallographigue des mécanismes de
déformation. L’hétérogénéité considérée est alergrhin monocristallin. Lors de la déformation
plastique, les grains monocristallins sont le si@gme évolution microstructurale forte qui con&fl
au méme titre que la texture, la réponse macrogaepilu polycristal. L’effort de modélisation doit
donc se situer simultanément aux deux échelldsa @t intergranulaires en introduisant au miewx le
caractéristiques physiques et mécaniques de larndéfion. Au contraire, le comportement des
composites dépend essentiellement de I'hétérogentrice-renfort et des propriétés des interfaces.
On peut alors se contenter pour le comportemerdl I[dtune description phénoménologique du
comportement local pour se concentrer dans un pretemps sur la description de I'arrangement
spatial des phases et éventuellement de son évolutis si nécessaire de l'interface.

.3 Theme central de mes activités de recherche et plalu mémoire

C'est dans ce cadre et dans la thématique plusraj@néapproche micromécanique par
changement d’échelles» fortement développée au LRM& se développent aujourd’hui mes travaux
de recherche. lls s’effectuent dans I'équipe Rigielet Microstructures et plus particulierement
I'équipe «<ENSAM>», sous la direction de Marcel Béltge Dans le théme central «modélisation
physique et mécanique des effets de la topologiduetemps (viscosité et vieillissement) sur le
comportement des matériaux hétérogénes», ma aatibritporte plus particulierement sur :

= |'adaptation et 'amélioration des lois monocriitads pour prendre en compte les effets du

temps, de la vitesse de déformation et de la teayrér sur le comportement mécanique,

= le développement de méthodes de transition d'éhealbns deux domaines ouverts: le

comportement élastoviscoplastique et les matéritadterogenes a forts contrastes
mécaniques.

Cette modélisation s'appuie sur des considéragibpsiques et mécaniques de la microstructure et
de la déformation. Elle se place a I'échelle mwopgue et cherche a faire le lien avec I'échelle
macroscopique en utilisant et développant dessomtitromécanique et de transition d'échelle tel que
le modéle autocohérent. On peut classer les maxéhiétérogénes étudiés dans ce mémoire en deux
catégories : les polycristaux qui présentent ubldatontraste mécanique et des matériaux présentant
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deux phases mécaniquement trés contrastées tels leguecomposites a matrice polymére
caoutchoutique renforcée par des whiskers de ostutt les alliages métalliques a I'état semi-golid

Ce mémoire comprend cing grands chapitres.

Apres ce chapitre introductif, le deuxiéme chapitegppelle les concepts de base de la
modélisation du comportement a basse températuraath®cristaux métalliques essentiellement de
structures cubiques centrées bien que le cas deguses cubiques a faces centrées soit également
abordé. Au niveau du grain, le mécanisme de détowmalastique principalement présent dans les
applications ensuite visées est le glissementatingraphique, résultant lui-méme de mouvements
d’ensembles de dislocations. La description du artement se fait dans le cadre de la théorie de la
plasticité cristalline qui permet de séparer lesialdes process scalaires (vitesse de glissement,
contrainte effective) des variables tensorielleiscquactérisent le réseau cristallin et de séparesi le
caractére tensoriel de la déformation plastiquel fqit toute la difficulté de la modélisation
phénoménologique) de son caractére évolutif. Qub @lers se concentrer sur les lois d'écoulement et
d’écrouissage qui relient des variables scalaibésn(que des variables internes tensorielles ont et
seront certainement de plus en plus introduites poendre par exemple en compte le caractére
anisotrope des dislocations (Sedld et al, 2002)). Pour décrire le glissement, lemfdisme
viscoplastique a été retenu car il permet de m@erdre en compte la cinétigue du mouvement des
dislocations limitée par le franchissement d'oldsmale nature différente. Les lois du monocristal
integrent des parametres physiques pertinents oerapplication donnée : changement de trajet,
effet de la température ou de la vitesse de détommaur le comportement mécanique.

Ainsi, le troisieme chapitre montre comment, dangddre de mes activités de recherche, les
lois monocristallines se déclinent selon que I'ontéresse au comportement dépendant de la vitesse
de déformation, au comportement en fatigue ou apootement apres vieillissement de type Bake
Hardening d’aciers polycristallins. Nous verronsalégnent comment intégrer le mécanisme de
déformation par maclage dans le formalisme de Ilastigité cristalline pour modéliser le
comportement des aciers Fer-Manganése. Le passageomhportement du monocristal aux
applications de polycristaux suppose implicitemame transition d’échelle entre le monocristal et le
polycristal. Pour toutes ces applications ou lesdd®mns de séparabilité des échelles sont satsfai
(macrohomogénéité), un outil de transition d'éahelh élastoviscoplasticité a été développé. Il est
exposé dans la quatrieme partie du mémoire.

Le quatrieme chapitre de ce mémoire concerne l¢sadés de transition d’échelle dans deux
problématiques particuliéres : I'élastoviscoplasticet les matériaux présentant des hétérogéenéités
fortement contrastées.

Comme déja signalé, la principale source d’hétaréié des polycristaux vient de I'anisotropie
du comportement plastiqgue du monocristal. Les graigant des orientations cristallographiques
différentes, il y a alors incompatibilité plastigde grain a grain. L'incompatibilitt du champ de
déformation plastique engendre immédiatement umphade déformation élastique pour permettre a
la déformation totale d’étre compatible. D’'un poiofe vue modélisation, il est donc naturel de
considérer simultanément les deux champs de défimmalastiques et plastiques. Par ailleurs, si on
adopte le parti pris dans ce travail de considiérgasticité comme un phénoméne cinétique donc
dépendante de la vitesse de déformation, il faupleo élasticité et viscoplasticité, autrementddis
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champs indépendants et dépendants du temps. Amsitherche a déterminer via une méthode de
transition d'échelle le comportement de nature tigjas-viscoplastique de polycristaux ou les
conditions de séparabilité des échelles sont aa#sft

Dans le cas des polycristaux, le contraste mécanenire les hétérogénéités reste faible.
Celles-ci sont distribués aléatoirement en petisna@ines relativement décorrélés (on parle de
morphologie désordonnée). On peut alors négliggaremiére approximation le voisinage immédiat
d’'une hétérogénéité et supposer qu'elle ne «vaitmeyenne qu’'un milieu homogéne équivalent
(MHE) possédant les mémes propriétés macroscopmuese matériau réel. C'est I'idée de base de
'approximation autocohérente ou la connaissancdadiexture est « suffisante » pour décrire le
matériau. Ainsi les grains de méme orientation sassemblés dans un domaine, appelé inclusion,
qui est plongée dans une matrice qui n'est auteelgIHE. Dans le cadre du travail présenté dans
ce mémoire, un modéle de transition d'échelle emstélViscoplasticité, dit modele a champs
translatés, est proposé en s’inspirant de cefiajmation autocohérente (8 IV.2). Cette dernigge
porte plus uniguement sur les modules comme dansage classique, mais sur des champs
compatibles par rapport auxquels on translateHamps réels.

Lorsque le contraste mécanique entre les hétéri§gérdevient important, I'arrangement des
domaines hétérogénes entre eux joue un rble duigmeardre dans le comportement mécanique.
Modéliser le matériau a partir du seul motif dadlusion entourée du MHE devient alors clairement
insuffisant. Pour mieux représenter la topologie pleases, on utilise le concept plus riche de motif
morphologique qui permet de mettre en avant legct@ristiques microstructurales et les mécanismes
de déformation pertinents pour le comportementiétudans le cadre de ce mémoire, deux types de
matériaux biphasés ayant deux phases présentafriuicontraste mécanique sont étudiés: des
composites polymeres renforcés par des whiskersetlelose et des semi-solides (8§ 1V.3). Nous
verrons dans les deux cas que l'arrangement deseghinduit que seule une fraction des phases,
appelée fraction effective, est active mécaniqueniefaut alors identifier cette fraction effectivet
mettre en avant son réle mécanique. Cela améngnér dies «phases mécaniques» qui (i) ne sont pas
forcément définies par une homogénéité chimiquepbysique et (ii) peuvent évoluer avec les
conditions de chargements. On parle alors de € motphologique évolutif ».

Le cinquieme chapitre dresse un bilan de la dénsadeh modélisation développée jusqu'a
présent et propose un projet de recherche pourateges futures destiné a améliorer cette
modélisation pour répondre aux enjeux actuels aoace les sollicitations complexes et les effets de
taille dans les matériaux.

Dans ce mémoire, les références bibliographiqueladeeur sont indiquées en italique. Pour
chaque action de recherche que j'ai mené, nouguods les travaux scientifiques majeurs associés.
Le contexte industriel et/ou scientifique est beient rappelé. Enfin, les principaux résultats e c
actions sont exposés. Dans certains cas, une anopygémentaire, sous forme de publications ou de
notes d’approfondissement, est proposé pour paematt lecteur une description plus détaillée du
travail.
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Chapitre Il

Meéecanismes de déformation et d'écrouissage a
I'échelle du monocristal — Plasticité cristalline

[I.1 Contexte
II.2 Lois d’écoulement — Approche viscoplastique
11.2.1 Introduction
11.2.2 Lois de type « puissance »
[1.2.3 Loi thermiquement activée — Description géhe
I1.2.4 Loi du drainage visqueux
[1.2.5 Cas particulier des structures CC a forttéiment de réseau
I1.3 Lois d’écrouissage
[1.3.1 Ecrouissage de nature isotrope
11.3.2 Ecrouissage de nature cinématique
II.4 Lois de comportement du monocristal
[1.5 Conclusions

[1.1 Contexte

Les approches micro-macro appliquées aux polycpistaécessitent une description & deux
échelles : (i) la détermination du comportementgdain monocristallin et (i) la modélisation des
interactions mécaniques entre grains. Le comporneddasse température du monocristal est décrit
dans le cadre de la théorie de la plasticité diiigaqui permet de séparer les variables process
scalaires (vitesse de glissement, contrainte @ffctles variables tensorielles qui caractérisent |
réseau cristallin et de séparer ainsi le carat¢edrsoriel de la déformation plastique de son caract
évolutif. On peut alors se concentrer sur les thécoulement et d’écrouissage qui s’écrivent sur
chaque systéme de glissement et qui relient classignt des variables scalaires. Dans ce deuxieme
chapitre, nous passons en revue ces différentesieic le choix clair d’'une approche viscoplastique
Ce choix est motivé par les différentes applicatiétudiées dans le troisiéme chapitre ou la prse e
compte des sensibilités a la vitesse de déformatiania température est essentielle.

[1.2 Lois d’écoulement — Approche viscoplastique
[1.2.1 Introduction

Pour décrire I'’écoulement d’'un monocristal di aissgiment cristallographique sur des
systémes de glissement bien définis, on peut distindeux voies : celle de la plasticité indépetalan
du temps et celle de la plasticité dépendant dyseemcore appelée viscoplasticité. La premiere est
fondée sur l'observation expérimentale d'une contea d'écoulement qui, dans le cas des
polycristaux métalliques & basse température (¢@m3pérature de fusion), dépend peu de la vitesse
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de déformation tant que celle-ci reste faible (k &, ce qui est le cas dans les essais classiquement
effectués pour caractériser le comportement). HEhglique I'utilisation de criteres de sélectionsde
systémes de glissement actifs qui peuvent conduiles indéterminations mathématiques rencontrées
lors d'un glissement multiple. La seconde, largemmetilisée parce qu’elle ne provoque jamais
d’'indéterminations dans la sélection, se réveleib@ap mieux fondée physiquement car I'écoulement
plastique (le glissement cristallographique) eshhin phénomeéne cinétique. Il résulte du mouvement
de dislocations. Selon Frost et Ashby (1982), cesiidres peuvent étre considérées comme des
« porteurs » de déformation au méme titre queltréns sont des porteurs de charge. La vitesse de
glissemeny d’'un systéme de glissement dépend alors de latitfi@t de la vitesse de ces porteurs

comme le représente la loi d’'Orowan (1940) :
V= pmbv (Equation 11.2.1)

ou b est le vecteur de Burgeps,, la densité de dislocation mobileg, la vitesse moyenne des
dislocations.

L'introduction d'une vitesse moyenne de dislocasi@t la loi d’Orowan permettent le passage
du mouvement discret des dislocations au glisseg@ntinu. Trois types de loi d’écoulement seront
abordés : les lois de type «puissance» les plusllasu physiquement établies dans le cas du fluage
mais largement étendue a tous les types de changepmnduisant a la plasticité, les lois
thermiquement activées qui permettent de déctizaef@is la sensibilité & la vitesse de déformagba
la température du comportement des matériaux dtdmage visqueux décrivant I'écoulement aux

vitesses de déformations supérieures a 1800 s
[1.2.2 Lois de type «puissance»

Les lois de type «puissance» peuvent s’écrire ksofssme suivante :

n

| signdr) (Equation 11.2.2)

Y=o 70

ou Jpet 7g sont les vitesse de glissement et contrainte shelleiment de référence, respectivement.
L’exposantn est tel quen =1/moumest le coefficient de sensibilité a la vitesse.

Cette loi a été développée tout d’abord pour lelyqoistaux de structure cubique a faces
centrées CFC (Asaro et Needleman, 1985 ; Tabourat,€l997) et appliquée avec succes aux
polycristaux d’alliages de cuivre (Kalidindi, 200Dumoulin et al, 2003) ou d’aluminium (Zhao et al,
2004). Son application a été étendue aux monogkstaprésentant d'autres structures
cristallographiques telles que la structure hexatgpdans le cas par exemple d'alliages de zirconium
(Lebensohn et Tomé, 1993), la structure cubiquér@erCC dans le cas par exemple des travaux que
je meéne sur les aciers ferritiqudzaquin et al, 2001l Dans le cadre de mes acticités sur la plasticité
des polymeéres semi-cristallins, la loi puissanégalement été utilisée pour décrire I'écoulemest de
lamelles de polypropyléne qui présentent une strachonoclinique@’Sell et al, 1999 Le succes de
la loi puissance vient en partie de sa simplidltédd faut que trois paramétres pour la décrirajecta
possibilité d’en déduire aisément un potentiel @sigation viscoplastique utile dans les modeles
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d’homogénéisation (estimations et bornes) en visstipité. De plus, elle permet de lever le proldéem
de non unicité dans le choix des systémes actiférémt a la plasticité indépendante du temps. En
particulier, lorsquen — o, on tombe sur la cas limite de la plasticité irefégante du temps e

apparait comme un seuil de plasticité.

Dans le cadre de la thése de Stéphane Berbenmi,avons utilisé la loi puissance pour décrire
I'écoulement de grains ferritiques d’'un acier d¢Baquin et al, 2001l Le choix den pris égal & 20 a
été motivé par le souci de décrire un comportenfiemément non linéaire tout en permettant de
décrire correctement la sensibilité a la vitesséader étudié. Il est cependant difficile de &ajouer
ces deux roles a la seule loi puissance. En d#eEigure 11.2.1 montre que la description de la
sensibilité a la vitesse de déformation n'est aiergue dans une gamme de vitesse de déformation
limitée. Pour aller plus loin, il faut comprendriwl vient cette dépendance du comportement a la
vitesse de déformation. Ceci nous aménera a étladier thermiquement activée (8 11.2.3) puis la lo
du drainage visqueux (8 1.2.4). On peut souliggee la loi puissance peut étre aussi interprétée
comme une approximation de la loi thermiquemenvéetobtenue lorsque est proche deg .

Afin de mieux rendre compte de la forte non linadu comportement (visco)plastique tout en
laissant an son rdle de coefficient de sensibilité a la viggame alternative, proposée par Meric et al
(1991), Cailletaud (1992), est d'utiliser une l@euil telle que celle écrite ci-dessous :

y=0 si ‘r-rﬂ‘sro

n

P ‘r—rﬂ‘—ro

" signe(r - rﬂ) siron Equation 11.2.3)

ou K etn caractérisent la sensibilité a la vitesse de détion du matériaurg représente la cission
critigue de glissement at, les contraintes internes a longue distance (83)..Zette formulation a

I'avantage de mieux décrire le comportement auxfaibles déformations, notamment pour des essais
cycliques (8 111.3).

500

400

E=10%m
300

[m}
E=5%

200

Contrainte axiale (MPa)

100 r -
O expérience

—— modéle loi puissance n=20
0 Il
0,001 0,01 0,1 1 10 100 1000

Vitesse de déformation axiale (s-1)

Figure 11.2.1 : Courbe de sensibilité a la vitegear un polycristal d’acier doux IF (sans interskjt
Description de I'écoulement avec une loi puissance=20
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[1.2.3 Loi thermiquement activée - Description géngale

Le mouvement des dislocations est limité par Iasgmée d’obstacles et leur vitesse est controlée
par la nature de ces obstacles et les champs demicoe qu'ils induisent, le champ de contrainte
appliqué et la température. Les obstacles présiams le grain peuvent étre séparés en deux grandes
catégories : (i) les obstacles qui engendrent Hdamps de contrainte a longue distance tels que les

empilements de dislocations sur les précipitéesydints de grain - ils sont associés a une doitra
interne athermique notée'u - et (ii) les barrieres diffuses tels que le &atent de réseau et les

obstacles engendrant des champs de contrainterté cistance tels que les atomes en solution solide
qui peuvent étre franchis par activation thermiglitss sont associés a une contrainte effectiveenoté

r* . La forét de dislocations est classée dans I'un€awtre des catégories selon I'importance des

autres obstacles.

Pour déplacer les dislocations, la contrainte gppk doit étre supérieure a la contrainte intetne e
c'est la contrainte effective qui provoque le maueat des dislocations (Fig. 11.2.2) :

r=r-1) (Equation 11.2.4)

Dans un formalisme indépendant du temg’s, est associé a un seuil critique gu'il faut atteénd
pour mettre en mouvement les dislocations. Dangotmalisme viscoplastique adopté dans ce

meémoire, le franchissement des obstacles a coist@nde, assisté par la température, s’exprime en
terme de probabilité. Il N’y a alors pas de setitique associé sauf @ K et la contrainter * (OK)

correspond a la résistance réelle des obstaclesomimainte effective a une températdrer * (T)

nécessaire pour franchir les obstacles peut doadréérieure a la résistance réelle des obstadles.
dela d'une températurér , I'énergie thermique devient suffisante pour oem barriéres diffuses et

les obstacles a courte distance soient franchis Baide d'énergie mécanique. On quitte alors le
régime dit thermiguement activée pour le régimeatigue.

oA
L

>
T T T

T1 T2

Figure 11.2.2 : Evolution de la contrainte d’écaulent r avec la températurBet la vitesse de
glissement/~

Les obstacles pouvant étre franchis a I'aide degufations thermiques sont de deux natures :
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> les obstacles discrets qui sont franchis individmegnt par la dislocation (Fig. 11.2.3)
> les barriéres diffuses qui sont franchis collectieat par la dislocation (Fig. 11.2.4).

Figure 11.2.3 : Glissement cristallographique aseatempérature limité par la présence d’obstacles
discrets (Frost et Asbhy, 1982)

Figure 11.2.4 : Glissement cristallographique adeatempérature limité par la présence d’'obstacles
diffus (frottement de réseau) (Frost et Asbhy, 3982

Dans ce formalisme viscoplastique, la vitesse mogates dislocations s’écrit sous la forme d’une loi

d’Arrhenius (Kocks et al, 1975 ; Louchet et al, 39Klepaczko, 1981 ; Tang et al, 198&rbenni et
al, 2004ab :

V= voexp{- AG(T)) (Equation 11.2.5)

KT

ou AG(T) est I'énergie d’activation thermique nécessairairpfsanchir les obstacles] est la
température absolu& est la constante de Boltzmannwvgt est une vitesse de référence.

Dans cette représentation phénomeénologique detdase moyenne des dislocations qui rencontrent
un ensemble d’obstaclesﬂG(r) dépend de la distribution des obstacles et du ph@m parle de

profil) de contrainte interne qu'ils produisent. iBprésentation la plus générale est donnée patsKoc
et al (1975) :
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« () VP
4G(r) = 4G, 1(%} (Equation 11.2.6)

T* (OK

r* (OK) est la contrainte seuil qu'il faut atteindre pnanchir les obstacles sans aide de I'activation

thermique. Elle dépend en particulier de la distagistre obstacles et donc de I'état d’écrouissage d
matériau (Tab. 11.2.1) (Frost et Asbhy, 1982§G, (4F du Tableau I1.2.1) est I'énergie d'activation

requise pour franchir un obstacle isolé sans aideedcontrainte extérieurg et q sont deux
paramétres qui dépendent de la nature des obsthelasinfluence n’est importante que lorsqd&g

est élevéee.
Obstacle . . .
strength AF i Example
b Dispersions; large or
Strong 2 ub? i P &

{ Strong precipitates
(spacing )

pub  Forest dislocations,

¢ radiation damage;
small or weak
precipitates
(spacing [)

Medium  02-1-0 wb® =

_ \ pb  Lattice resistance;
Weak <02 ub “7¢ solution hardening
(solute spacing f)

Tableau I1.2.1 : Caractéristiques des obstaclés tie Frost et Asbhy (1982)

Finalement, en combinant les équations 11.2.1,31& 11.2.6, on obtient la vitesse de glissemeant p
I'équation 11.2.7 :

<) P
i))J (Equation 11.2.7)

T
/= pbryexp — AGy| 1-
Y = PmbVo Go (T* (0K

avecr* =TT,

En général, I'écoulement plastique est limité pes dbstacles de nature variée et représenter la
superposition de ces différentes contributionda@std’étre trivial. Certains auteurs (Goto et2000 ;
Campagne et al, 2005) utilisent une contributioditact des contraintes seuil associées aux différen
obstacles selon le modéle « Mechanical ThreshalesSt proposé par Follansbee et Kocks (1988).
Cette démarche nécessite d'identifier les paraméiisy ,p,g.7* (0K)) associés a chaque type
d’obstacle, ce qui est délicat puisque qu’'on ne s, en général, différencier les contributioas d
différents obstacles expérimentalement. On peug gimplement, chercher I'obstacle dominant. Dans
le cas des structures CFC, la contrainte d’écouléest controlée essentiellement par les intenagtio
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entre dislocations alors que dans le cas des stascCC, c’est surtout le frottement de réseau qui

limite la plasticité. Le paragraphe 11.2.5 aborde mécanismes de glissement prédominants dans le
cas des structures CC qui seront essentiellemadiééts dans la suite de ce mémoire. Auparavant,

intéressons-nous au régime ou la vitesse de gleseest contrlée par le drainage visqueux.

[1.2.4 Drainage visqueux

D’une maniere générale, la vitesse des dislocatémtee deux obstacles est contrélée par le
temps d’attente a I'obstacle et le temps de pascentre deux obstacles. :

> Pour des vitesses de déformation inférieures astpOe temps d’attente a I'obstacle est
beaucoup plus grand que le temps de parcours. ivation thermique facilite le
franchissement de l'obstacle et la contrainte aligygr sera d'autant plus faible que la
température est élevée. On est dans le régime ithegment activé décrit précédemment (8
11.2.3).

» Pour des vitesses de déformations supérieures 8 8H0les niveaux de contraintes
deviennent assez élevés pour gque les dislocatiansHissent instantanément les obstacles
sans aide nécessaire de l'activation thermique.paecours des dislocations entre deux
obstacles est dans ce cas freiné par le résedalloriet la vibration des atomes (drainage
visqueux ou “phonon drag”). La force de cette imtéion se mesure par le coefficient de
drainage visquewB et selon une relation linéaire entre la vitessegissement et la
contrainte (Follansbee et al, 1984) :

40]

v :E (Equation 11.2.8)

Les valeurs deB variant typiquement entre tOet 10* Ns/nf (Klahn et al.,1970). En
combinant les équations 11.2.1 et 11.2.8, on olitien

p2 L

B (Equation 11.2.9)

Y= Pm

A forte vitesse de déformation, la di&nde dislocation tend vers une valeur limite (Kuret
al, 1968 ; Kumar et Kumble, 1969). Le rapppsfB devient alors quasi-indépendant de la
contrainte et de la température. La vitesse desajfient suit ainsi une loi visqueuse
newtonienne.

» La gamme des vitesses intermédiaires semble égezane de transition du mécanisme
thermiquement activé au mécanisme « phonon drag ».

[1.2.5 Cas particulier des structures CC a fort fratement réseau

Dans les structures cubiques centrées, I'obstagiéuk limitant pour I'écoulement plastique est le
frottement de réseau. L'énergie de cceur le longealdislocation est minimale lorsqu’elle suit une
rangée atomique dense. Pour la dislocation, l¢éatise présente alors comme un réseau de vallées
dites de Peierls, droites et longues, corresporaldes minimums de cette énergie (Peierls, 1940). L
déplacement d’une dislocation d’une vallée a lamécessite I'application d’une force pour vairlare
force de Peierls comme si un frottement exista@rEois et al, 1995). La force de Peierls ou laiais
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critique associée dépend de la structure cristafdgque du cristal et de la nature de la dislocati
Elle est élevée pour les dislocations vis dansstesctures CC 104 ol u est le module de
cisaillement) a cause des dissociations de cceus’goiorcent dans plusieurs plans. Elle est en
revanche extrémement faible pour les dislocati@irsscou pour les structures CFELO°).

Dans les structures CC, la plasticité est doncréti® par le mouvement des dislocations vis,
limité lui-méme par le frottement de réseau. Lelaggment de la ligne de dislocation s’effectue par
nucléation et propagation de double-décrochemeanmtaés de courts segments de dislocations qui
vont d’une vallée de Peierls a une autre (ShocKl8$2). La formation de ces doubles décrochements
est thermiquement activée. D’aprés I'équationTl.2a vitesse de glissement suit la loi suivante :

y=0 sir*=r-1,<0
q

- 4G, r* (1) \P o .
Y = pmbvexp - T 1-(7* (OK)} SIT* =r- Ty >0 (Equation 11.2.10)

La valeur de I'énergie d’activation correspond Becges barrieres de Peierls et est de I'ordre de

01p bleVet la contrainte thermiquement activée (T) est la contrainte nécessaire pour franchir les
barriéres de Peierls a la tempéraflire* (0K ) est la contrainte de PeierlO&.

Il est important de souligner que I'équation II2doit permettre aussi de décrire la sensibilité a
la température des cristaux a structure CC obseex@érimentalement (Keh et Nakada, 1967 ;
Campbell et Ferguson, 1970, Luft et al, 1972). &ellest attribuée a une diminution de la conteaint
de Peierls avec la température. Notons que darisrfealisme adopté, la contrainte de Peierls,

r* (T) diminue naturellement avec la température (d.IF2.2). En revanche, dans un formalisme

de type «indépendant du temps» ne faisant pavémierda notion de probabilité mais de seuil, iltfa
introduire une loi complémentaire pour faire déeole seuil (associé a la contrainte de Peievlet a
la température par exemple en suivant la loi emppéride Jaoul (1964) pour les structures CC :

rp(T)= rp(OK)—aT% (Equation 11.2.11)

11.3 Lois d’écrouissage

La loi d’écoulement thermiquement activée est écpbur un état structural constant. Une

maniere simple de prendre en compte I'écrouissagmatériau avec la déformation consiste a faire
évoluer les contraintes interneg, ou la contrainte seuil @ K, r* (OK). D'un coté, les contraintes

internes qui proviennent des champs de déformaté&astiques de I'ensemble des défauts du
monocristal donnent lieu a un écrouissage dit cati#me, orienté par la déformation plastique. D'un
autre c6té, I'évolution de la contrainte seuil @85@ un mécanisme bien défini (ici concept dedorc
d’obstacle et tension de ligne) conduit a un éssage de nature isotrope dans le sens ou il produit
une expansion du domaine élastique. Les représmmatle ces deux types d’écrouissage sont
brievement rappelées dans les paragraphes suilottns qu’ils peuvent étre « vus » comme deux
méthodes pour durcir les métaux : « on peut aceemhes obstacles pour empécher les dislocations de
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se déplacer, ou on peut développer au cours déftandation des contraintes qui s’opposent a la
contrainte appliquée » (Philibert et al, 1998).

[1.3.1 Ecrouissage de nature isotrope

Dans les monocristaux de structure CC ne préseptente précipités, aprés le frottement de
réseau, le deuxiéme obstacle limitant I'écoulenpdemtique est lié aux interactions entre dislocetio
Ces dernieres ont deux effets. Le premier est te&mgdion de contraintes internes plutét a longue
distance de l'ordre d(aL/o/Zﬂ)\/Z. Il génere donc un écrouissage de nature cinéum(®)11.3.2). Le

deuxiéme est la création de points d’ancrage atresdlislocations (jonctions triples par exemple)
qui, a cause de la tension de ligne, ne peuveatf@&nchis que lorsque la cission résolue atteint |
valeur de(a,ub)\/z ou dans une approche multi-systémes &Vegstemes de glissement (Franciosi,

N 2
1985) 1b Za(gh)p(h) ou (g) et (h) définissent des systemes de glissemena(gf‘) est la

h=1
matrice d'interaction. Ces obstacles appelés disimes foréts sont plutét des obstacles a courte
distance mais dont la portée reste supérieurel@ delfrottement de réseau (Tab. 11.2.1). Par @aifle
la présence de points d’ancrage aux dislocationa €erigine du mécanisme de multiplication des
dislocations par les sources de Frank-Read etéirollissage de nature isotrope (au sens d'une
évolution de la contrainte seuil mais bien anigmrguisque différent selon chaque systéme de

glissement) survenant avec la déformation. Poursysteme(g), I'évolution de la densité de
dislocationsp(g) provient des mécanismes de multiplication et diaifation des dislocations. Elle
est souvent représentée par I'équation suivantek&et Mecking, 2003 ; Tabourot et al, 1997):

=1 _1 o @] i
P b[t@f 2Yep J‘y ‘ (Equation 11.3.1)

Dans le premier termd,(g) est le libre parcours moyen des dislocations posystemed). Dans le
cas ou le parcours des dislocations est limitdgsadislocations foréts percant le plan de glissgme
son expression est donnée par :

@=|__K (Equation 11.3.2)

W

i£g
ou on fait 'hypothése que la distance moyenneeel#ts obstacles produits par un systdipeest

1
lpili
dislocations est uniguement déterminé par la fdeédislocations. Estrin et Mecking (1984) proposent

une extension de ce modeéle prenant en compte desctes d’autres natures tels que la taille dengrai
des particules d'une seconde phase ...

proportionnelle a La modélisation précédente considere que le lijzeours moyen des
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1 1 K + 1 (Equation 11.3.3)

—— =t = |*+...
L@ D Zpi K Zi:di
i£g

ou plus généralement

1 Wi .
_— =N Equation 11.3.4
@ g (Ea )

ou d; est la distance moyenne entre des obstacles da Bfpw; le poids associé a ces obstacles

(Roters et al, 2000). Les équations 11.3.3 et 4l.8ont une fagon de traiter la superposition de
différents obstacles (d’autres concepts pourrdient sQr étre imaginés) qui décrit de maniere smpl
que le libre parcours moyen des dislocations esr@ié@ par les obstacles qui sont les plus rapg@®ch
On incorpore ainsi des effets de taille dans le pmtement en y introduisant des dimensions
microstructurales caractéristiques dont l'imporaanelative de la contribution évolue avec la
déformation. En revanche, on ne tient pas compte différentes forces d'obstacle, ni de
larrangement local des dislocations dO aux intéwas obstacle-dislocation (dislocations
géométriquement nécessaires) (Roters et al, 20@0)s le paragraphe 111.5, nous suivons ce modele
en y intégrant l'effet des macles sur le libre pars moyen des dislocations dans la phase
austénitique d’aciers monophasés et biphasés gdai¢PLEX).

Le deuxieme terme de I'équation précédente estcisso I'annihilation des dislocations
caractérisée par une distance critiggequi dépend de la température. Une relation appratve

basée sur I'interaction de deux dislocations vigpegposée par Essmann et Mughrabi (1979) :

___Hb .
Ye(T)= m (Equation 11.3.5)

ou T((:g)(T) est la cission critique. Dans cette descriptigp, peut donc dépendre du systeme de

glissement au travers dég)(T). Ce deuxiéme terme peut étre vu aussi plus g&méealt comme un

terme de restauration dynamique englobant plusimécanismes (annihilation de paires ou aux joints
de grain) (Verdier et al, 1998).

Comme le remarque Kubin (2004), ce type de mod#@isamarche bien tant que la
déformation reste monotone, ce qui tend a montiegr kps gradients de déformation qui se
développent ne contribuent pas de maniere sigtiifica la contrainte d’écoulement. De fait, une
description détaillée de la microstructure ne stsgque lors de changement de trajet de déformation
Utiliser la seule variable densité de dislocatmpour représenter I'état d’écrouissage du matériau
devient alors insuffisant. Il faut en particulielepdre en compte I'écrouissage de nature cinénmatiqu
qui résulte de I'auto arrangement spatial des cligions.
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[1.3.2 Ecrouissage de nature cinématique

L’écrouissage cinématique est par définition odepar la déformation et est donc de nature
anisotrope. |l traduit des hétérogénéités locdregléformation liées a la présence par exemple de
précipités ou de cellules de dislocations. Le madelplus simple pour le décrire est le modele de

Prager. Il décrit le fait que la contrainte ou & de contrainte interne sur le gradxif évolue

linéairement avec la déformation ou le taux dewhéétion (visco) plastiqua'g\j’p :
. .V .
ai]é’ = Heijp (Equation 11.3.6)

ou H est le coefficient de Prager. Le taux de conteainterne résolueig,g) sur le systeme de

glissementd) est alors donnée par :
fﬁ?) = Rigg)a'-y (Equation 11.3.7)

Ce modele permet d’estimer correctement le seyilagicité pour un essai Baushinger (cf. par
exemple § I11.3) mais est nettement insuffisantrpdécrire la courbe d’écrouissage et donne de tres
mauvais résultats pour les autres trajets compldéxerison principale de ce non succes est que dan
ce type de représentation, la microstructure es¢ @n compte de facon trés « moyennée ». Ord#rs
changements de trajets, les effets de I'hétérogatién de la déformation plastique par création de
cellules de dislocations deviennent prépondérdtasir améliorer les résultats, beaucoup d’auteurs
prennent alors en compte la microstructure hét@mgke dislocations considérée comme un milieu
biphasé : l'intérieur des cellules constitue lanpigge phase et les murs de dislocations la deuxieme
(Mughrabi, 1983 ; Muller et al, 1994). En partiemlien utilisant les outils de la micromécanique, 0
peut ainsi introduire un écrouissage non locakéhélle des cellules correspondant au durcissement
des murs du au glissement dans les cellules. Rdige de cette démarche qui cherche a se rapprocher
de la physique, Cailletaud (1992) propose des regdéal’écrouissage issus des modeles
phénoménologiques macroscopiques mais écrits Rellecdu systéme de glissement en utilisant des
variables d’écrouissage liées aux quantités deafient (taux de glissement et glissement cumulé).
Cette modélisation de I'écrouissage avec saturgtomet de décrire avec succeés le comportement de
métaux sous chargements cycliques. A ce stadest iingortant de souligner que, méme si notre
démarche cherche a rester au plus prés des méeanmysiques de la déformation (visco)plastique,
a cette échelle (échelle du systeme de glissenmtedu eyrain), la description ne peut étre que
phénoménologique mais nous y reviendrons dansiewsion de ce chapitre.

11.4 Lois de comportement du monocristal

Dans le cadre de ce mémoire, le comportement dwaonstal est décrit par un élément de
Maxwell associant en série un ressort linéaireésgmtant I'élasticité ou la puissance stockée et un
amortisseur, non linéaire dans le cas général¢septant la viscoplasticité ou la puissance dissipé
(Fig. 11.4.1). Le choix de I'éléement de Maxwell cespond a I'hypothése classique de partition des
déformations que I'on pose dans les problemes cé(aitco)plastiques mais il ne permet pas de
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prendre en compte des mécanismes de déformaticklastques comme nous le verrons pour
'application de la modélisation proposée pour déieer la puissance dissipée sous faibles
contraintes (8§ 111.3). Le choix de I'élément de Meetl impose la forme des équations du modéle de
transition d’échelle, dit & champs translatés, kastéviscoplasticité que nous avons développé (8
IV.2.3.2) bien que les idées de base de ce moddiesgnt étre aussi appliquées au cas d’'un
comportement de type Kelvin-Voigt.

i AA%% D,

Figure 11.4.1 : Représentation de I'élément de Mabkw

La loi de comportement du monocristal s'écrit damsi :
. — e -V _ . — . e . .
Eij = &f T & = Sijk Ok T Mk (Umn)0k| =s:0+ m(a). o (Equation 11.4.1)

ou « : » indique un produit doublement contrastést le tenseur des complaisances élastiquesiLa lo
de comportement viscoplastique suit une linéansasécante otn est le tenseur des complaisances
viscoplastiques qui dépend en général des corgmimiais qui devient constant dans le cas de la
viscosité linéaire. La théorie de la plasticité&stailine permet d’écrire que :

HEDY Ri,(g)l'/v(g) (Equaits.4.2)
g

La loi d’écoulement (cf. 8§ 11.2) peut se mettre staiforme générale suivante :

yV(g) = mf,g)r(g) (Egjion 11.4.3)

ou mﬁ,g) est un scalaire dépendant en général des cissionhies et de référence £g). Sachant

que :
r(9) = R&?)am (Equation 11.4.4)

on peut écrire :
& = E Fﬁgg)mfxg)R;E?)}U Kk (Equation 11.4.5)

Le choix de la formulation sécante impose, la emcles équations de transition d’échelle mais
les bases de la méthode pourraient étre appligaéaBautres méthodes de linéarisation du
comportement viscoplastique telle que la linéaosataffine. Ces questions seront discutées au
paragraphe 1V.2.
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[1.5 Conclusion

Les concepts de base présentés reposent sur laysydes mécanismes de déformation. lls
sont communs a I'ensemble des études que j'ai rsesdeles aciers polycristallins. Pour chaque
application, ils ont été enrichis de maniéere sy pour décrire au mieux le comportement du grain
monocristallin puis la réponse du polycristal daifsrentes conditions de chargement (effet de la
température ou de la vitesse de déformation, tjelique sous faible contrainte, vieillissement de
type Bake Hardening) et pour différentes microstngs (présence de solution solide, de précipités,
d’'une deuxiéme phase). Toutes ces applicationsdgmnites dans le chapitre suivant.

Notons auparavant que dans cette modélisation mistailine, les mécanismes physiques sont
décrits par une “ homogénéisation ” implicite descamismes consistant a substituer aux événements
spatio-temporels discrets des “ Variables Inteffileénoménologiques de Process ” dont on modélise
les évolutions par l'intermédiaire des outils dentecromécanique et de la thermodynamique. Par
exemple, dans le cas de la plasticité, il s’agit@pproche cristallographique dans laquelle laakde
interne est le glissement plastique. Ce formalisfégend facilement & d’autres mécanismes donnant
lieu a des déformations inélastiques tels que lelaga (traité au paragraphe 111.4) ou la
transformation de phase ; la variable interne dsisala fraction volumique de macles ou de
martensite. Cette hypothese de “ microhomogénéipelit étre levé par des simulations de
mouvements discrets de défauts (Devincre et Kul88y7 ; von Blanckenhagen et al, 2QCdivel et
Forest, 2004) mais le passage aux échelles sumsiaiest alors plus directement possible en raison
des capacités mémoire et des temps de calcul ifshibans la partie « perspectives » (8 5) de ce
mémoire, une approche alternative est proposée passer des mécanismes discrets a une
modélisation continue. Fondée sur la descriptioatigle mais périodique de « particules » de
déformation caractérisées par leur nombre, lewntation, leur amplitude, leur distribution spatjal
elle cherche a prendre en compte I'auto-organisatatiale de la microstructure dans les calculs de
champs.
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Chapitre Il

Applications au comportement des aciers
polycristallins

[11.1 Introduction
[11.2 Application au comportement sensible a l&s#te de déformation et a la température
[11.2.1 Contexte industriel
[11.2.2 Lois monocristallines
[11.2.3 Principaux résultats
I11.2.4 Perspectives
[11.3 Application a I'analyse de I'échauffement fatigue
[11.3.1 Contexte industriel
[11.3.2 Lois monocristallines
111.3.3 Principaux résultats
[11.3.4 Perspectives
I11.4 Modélisation de I'effet Bake-Hardening
[11.4.1 Contexte industriel
I11.4.2 Modélisation des mécanismes a I'origind’dffet Bake hardening
[11.4.3 Principaux résultats
I11.4.4 Perspectives
[1.5 Application aux aciers a faible énergie deutéa d’empilement présentant de la déformation
plastique par maclage
[11.5.1 Contexte industriel
[11.5.2 Lois monocristallines
[11.5.3 Premiers résultats
111.5.4 Perspectives
[11.6 Conclusion

[11.1 Introduction

Dans cette partie, nhous appliquons les différentscepts vus précédemment pour décrire le
comportement de polycristaux d’aciers pour desiegibns trés différentes, essentiellement tournées
vers la tenue en service tels que l'effet de lasgé de déformation sur le comportement (8§ llle2),
comportement en fatigue (8 111.3), le comportemapttés vieillissement de type Bake Hardening (8
I11.4). La prise en compte de microstructures \esiéest aussi un point fort de la modélisation
proposée. Nous verrons en particulier des aciersopttasés et multiphasés, des aciers durcis par la
présence de précipités ou d'atomes en solutiomles@t des aciers présentant des mécanismes de
déformation par glissement et par maclage (8 lID&ns ces applications concernant des polycristaux
«massifs», pour passer du comportement du monalcast polycristal, nous avons développé une
méthode de transition d’échelle pour des compontsnélastique-viscoplastiques (modéle a champs
translatésSabar et al, 2002F-avier et al, 2008 qui sera discutée dans le quatriéme chapitreede ¢
mémoire (8 IV). Toutes les actions décrites daeschapitre s’effectuent dans le cadre d’'un
partenariat fort entre le LPMM et ARCELOR.
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[1l.2 Application au comportement dépendant de la vitesseée déformation
et de la température

Travaux scientifiques majeurs :

= Thése de S. Berbenni soutenue en janvier 2002 exeadr M. Berveiller et V. Favier et 2
actions contractuelles dans le cadre de Projetrded®Etudes de 'TENSAM avec ARCELOR

= DEA de C.A. Dhulst 2004-2005 encadré par V. FaveRusinek et T. Balan

= [Favier V., Berbenni S., Lemoine X., Berveiller N2004b), Dynamic behaviour of steels : an
elastic-viscoplastic micro-macro polycrystallingpegach, DYMAT 15th Technical Meeting
“Crashworthiness and constitutive relationshipsdingineering materialsMetz, France, 51-
56

= Berbenni S., Favier V., Lemoine X., Berveiller 0Q4a), Micromechanical modeling of the
elastic-viscoplastic behavior of polycristallineeals having different microstructures,
Materials Science and Engineering A, 372, 128-136

= Berbenni S., Favier V., Berveiller M., Lemoine 2004b), Modélisation micromécanique du
comportement élastique-viscoplastique des aciersetiFDual-Phase, La Revue de la
Métallurgie, 5, 381-389

= Paquin A, Berbenni S, Favier V, Lemoine X, BengilM (2001), Micromechanical modeling
of the elastic-viscoplastic behavior of polycrybted steels. Int. J. Plasticit§7, 1267-1302.

111.2.1 Contexte industriel

La course a lallegement des véhicules conduit fEdsricants de produits plats comme
ARCELOR a développer des nuances d'aciers de plygus résistantes tout en restant ductiles pour
répondre au cahier des charges en terme de fortéadtilde tenue au crash. Par exemple, les aciers
doux a emboutissage supérieur (deep drawing qualityt en partie remplacés aujourd’hui par des
aciers multiphasés comme les aciers ferrite-matee(Bual-Phase steels) ou des aciers micro-alliés
(HSLA steels). Les performances mécaniques de cissadoivent étre testées et validées non
seulement dans des conditions de chargementsugsitigais aussi a grandes vitesses de déformation
pour s’approcher des conditions réelles d'utilzatiL’intérét d’utiliser un modeéle micromécanique
par changement d’échelles pour estimer le compennéest double :

= simuler des trajets de chargement complexes areliffés vitesses de déformation et

différentes températures en remplacement d’essqiérienentaux difficiles et colteux a
mettre en ceuvre,

= déterminer la sensibilité & la vitesse de déformmatie différentes microstructures en vue de

les optimiser pour répondre a la fois aux exigeeeguctilité et de résistance des aciers.

I11.2.2. Lois monocristallines

Les aciers étudiés sont des aciers a base fegitigustructure cubique centrée. Les systémes de
glissement pris en compte sont les systemes (11Q)<#t (112)<111>. La vitesse de glissement est
supposée étre controlée (i) aux vitesses de défiaminférieures & 1007'spar le mouvement
thermiquement activé des dislocations de type oig fesquelles I'obstacle principal est le frottetne
de réseau (ii) aux vitesses de déformation supésea 1000 S par les mécanismes de drainage
visqueux conduisant & une forte augmentation denaibilité a la vitesse de déformation. A pantis d
concepts présentés au chapitre Il et suivant (Rsthee et al, 1984 ; Teodosiu, 1975) I'expressiolade
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vitesse de glissement pour chaque systéme demgksges’écrit dans une approche multi-systémes de
la maniere suivante :

o) - (T(g))z - signe(r(g)) (Equation 111.2.1)
N ‘,(g)‘ P )
Hoexp+ 01 1- +H‘r(g)‘
Yo KT 7(9) i
B
A

Dans I'équation 111.2.1, les contraintes internég) ont été négligées pour alléger I'écriture. Dans le

régime du phonon drag, le teriAest négligeable et I'équation 111.2.1 s’écrit :

o) = yl(i}(g) (Equation 111.2.2)
12

Elle traduit bien un comportement newtonien etdtumation de la densité de dislocation a fortes
vitesses de déformation vers une valeur limiteé{rée dans la valeur ge) (8 11.2.4). Dans le régime

thermiquement activé, le terrBeest négligeable et I'équation 111.2.1 s’écrit :

KT

2 (9))" !
A9) = (Lj _AGo, |7 i
% 1z ex 1 (Equation 111.2.3)
0 Y7, ,;9)

Le terme pré-exponentiel inclut la densité de dslions mobileso,; qui en premiere approximation
est proportionnelle a (Kocks et al, 1975) :

2
pma(iJ (Equation 111.2.4)
ub

Par ailleurs, la contrainte seuillaK, 7* (OK), nécessaire pour franchir les barriéres de Peaeéi®

remplacée par une contrainte de référem:,{,g). Cette derniére représente de maniere

phénoménologique la résistance interne du matéuaprésente de nombreux défauts ne se limitant
pas au frottement de réseau. Cette contrainte gerdl alors sa signification physique premiere mais
permet de prendre en compte I'évolution de I'ét@tbuissage du matériau en écrivant :

f0) o), ﬂb[ %a(gmp(h)]z (Equation 11.2.5)
h=1
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Le deuxiéme terme de la somme est la contraintesséae pour franchir la forét de dislocations ou
en premiere approximation la densité de dislocatiforéts est assimilée a la densité totale de
dislocations. L’évolution de la densité de dislamas est calculée par I'équation 11.3.1 que I'on

rappelle ici :

(Equation 111.2.6)

rsg) est la contrainte associée au frottement de réseamme physiquement attendu dans les

structures CC, I'étape d’identification des parae®du modele conduit a une valeur de la contrainte

de Peierlsrr(g) environ 10 fois plus forte que la contrainte interinitiale liée a la forét de

N 2
dislocation 1 Z aloh) ,o(gh) (avec p(()h) =10" m?).
h=1

yc est la distance critique d’annihilation qui dépeleda tempeératur€ selon la relation :

__ B .
ye(T)= e @) (Egoatll.2.7)

est un parameétre matériau a ajustere{T ) est défini, d’'apres I'équation. 11.3.11, par :
1§

1y, (T) =11, (293K) - a((T - 29K Y3 (Equation 111.2.8)

ou 293K est la température initiale de I'essai.

Pour prendre en compte I'échauffement du maténmamissant aux vitesses de déformation
élevées, un couplage thermomécanique traduisantolaversion partielle de la dissipation
viscoplastique en chaleur a été introduit. Ainsicliaque pas, la valeur de la température est
réactualisée et son effet sur la réponse du matéstintégré dans la modélisation et ceci a plusie

niveaux :
= au niveau du terme de restauration dynamique &vididtance d’annihilation (Eqn. 111.2.7 et

11.2.8)),
= au niveau la loi d’écoulement (Eqgn. 11.2.3) puieqeette derniére dépend explicitement de la

température,
= au niveau de la cission de référence(T) via 7, (T) (Eqn. I1l.2.5 et 11.2.8) dans la loi

d’écoulement (Eqgn. 111.2.3). Cet adoucissement rttigne est-il justifié ? En effet, dans
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I'équation 111.2.3, la résistance (contrainte sedié «l'ensemble des obstacles» est définie par
Iy (OK) (8 11.2.2). Lorsque la température augmente, clasprobabilité de «franchir ces
obstacles» qui augmente grace a la présence dediérthermique et non, a priori, la résistance
«des obstacles» qui diminue, contrairement au fiisma de la plasticité indépendante du
temps. Ne prend-on pas alors deux fois en cometfetl de la température? Dans quelles
mesures a-t-on le droit de considérer que la gésist « des obstacles » reste indépendante de la
température ? Ces questions méritent une étudefapgie de l'effet de la température et sa
modélisation sur le comportement des aciers.

Notons par ailleurs que la modélisation de I'écseage présenté ici (Eqn. 111.2.5) est issue du
comportement des structures CFC principalementr@iénipar les interactions entre dislocations
(Tabourot et al, 1997 ; Kocks et Mecking, 2003)n®de cas des structures CC sollicitées a basse
température, le comportement est gouverné paretaction des dislocations vis avec le réseau
cristallin qui confine ces dislocations dans desdalions cristallographiques bien particuliéres.dee
fait, la configuration de ces lignes de dislocadi@mcrées entre deux obstacles présente de longues
parties rectilignes. Le calcul de la résistancéadeforét » basée sur la courbure classique tigra
de dislocation et sa tension de ligne ne peut glms étre appliqué aussi simplement que danssle ca
des structures CFC. La mobilité des dislocatioiss participe a I'écrouissage qui devient alors
dépendant de la vitesse de déformation et de lgpéeature (Tang et al, 1999). A partir des
mécanismes élémentaires de mouvement des dislagaiode leurs interactions, Ortiz et son équipe
(Stainier et al, 2002) proposent un modéle micr@nipie complet permettant de décrire
I'écrouissage, la sensibilité a la vitesse etdladssement thermique des structures CC.

1.2.3 Principaux résultats

Dans le cadre de la these de Stéphane Berbeniileseégime thermiquement activé a été
considéré. Le modeéle a été appliqué au comportedépendant de la vitesse de déformation dans la
gamme [10 s*-100 §'] d’'aciers présentant différentes microstructufi@sis classes d’aciers ont été
plus particulierement étudiées : un acier monopl@sigue (Interstitial Free Steel) (Fig. [11.2.1)n
acier monophasé contenant des précipités (HSLAsté€g. 111.2.2) et des aciers biphasés ferrite-
martensite (aciers Dual-Phase) (Fig.l11.2.3). Poboaque acier, les textures expérimentales ont été
discrétisées sur un ensemble de grains (dont lebreomarie entre 100 et 5000 suivant la
caractéristique étudiée) pour étre prises en cougute les simulations. A titre d’exemple, la Figure
I11.2.4 compare les courbes de sensibilités a tesge de trois aciers a base de ferrite contedant 0
8% et 15% de martensite. Du point de vue modétisates aciers Dual-Phase sont considérés comme
des polycristaux biphasés. Les parametres de lela@omportement de la ferrite ont été identifiés a
partir de trois essais expérimentaux effectuésaation uniaxiale a 8.10s", 12 ', 100 &' sur I'acier
100% ferritique. Dans le cas des aciers Dual-Phesg, parametres ont été gardés identiques a
I'exception des valeurs initiales de cission démgfice et du libre parcours moyen des dislocatians
ont été modifiées pour prendre en compte la dirronude la taille moyenne des grains de ferrite avec
la fraction volumique de martensite. Le comporteimda la phase martensitique, en premiére
approximation, a été supposé suivre une méme cths$ési de comportement que celle de la phase
ferritique. Cependant, les valeurs de I'énergietiVation et de la cission de référence initial¢ été
modifiées pour représenter sa plus haute résistagcanique. Pour plus de détails sur la modélisatio
développée et ses applications, le lecteur peréféeer 8BBerbenni et al (2004ajonné en Annexe A.
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Figure 111.2.3 : Micrographie d’ un acier biphasér(ite-8%martensite) Dual-Phase contenant 8%
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0,001

de martensite (ARCELOR)

0,01 0,1 1 10 100 1000
Vitesse de déformation (s 1)

Figure 111.2.4 : Courbes de sensibilité a la vieepsur des déformations macroscopiques de 5% et
10% : pour l'acier IF (0% de martensite), 'ad#P450 (8% de martensite), I'acier DP600 (15% de
martensite) : expérience (points) et modele (lig@@srbenni et al, 20043b
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En prenant en compte le régime de drainage visqui@pplication du modele a été étendue aux
vitesses de déformation voisines de 100Q.as paramétres de la loi de comportement du mostatri
ont été identifiés manuellement a partir de traisaés expérimentaux obtenus en traction uniaxiale
pour trois vitesses de déformation 8%1€f, 92 §', 983 §' (Fig.I11.2.5). Les valeurs des paramétres
physiques ainsi déterminées sont cohérentes asedolenées de la littératurEayvier et al, 200h
Avec le méme jeu de parametres, le modele a digéusivec succes pour prédire I'évolution de la
sensibilité a la vitesse de déformation jusqu’airenv5000 & lors d’essais en cisaillement (Fig.
[11.2.6). Les figures II1.2.5 et 111.2.6 et compareles résultats du modele obtenus en prenant en
compte ou non le drainage visqueux. Elles montwenbon accord entre expériences et simulations
dans le régime thermiquement active, ce qui pedeetalider le modele aux vitesses de déformation
inférieures a 100°s Dans le domaine des grandes vitesses de déformaties tendent a prouver que
le drainage visqueux est a l'origine de la fortgraantation de la sensibilité & la vitesse obseavee
dela de 10005

Enfin, le modele a été utilisé pour simuler la dailte du comportement a la température dans
le régime thermiquement activé. Une nouvelle idigation des parametres a été effectuée sur un
essai de traction uniaxiale & 253 K. On observe homne adéquation expérience/modele dans la
gamme de température étudiée (Fig. Ill.2.7). Remamg que lorsque l'on garde les parameéetres
identifiés sur des essais a différentes vitesseftemation pour effectuer ces mémes simulations,
décrit tres mal la sensibilité a la températumnwersement, les parametres identifiés sur dedsessa
effectués a différentes températures ne sont péisgres pour une bonne description de la sentbili
a la vitesse de déformation. Il est clair quedalig¢ d’'un modéle résulte de la pertinence a i de
la modélisation et de la procédure d'identificatides paramétres qui, dans ce cas présent, doit
combiner des essais effectués a différentes tempésaet a différentes vitesses de déformationteRes
a déterminer le nombre et lesquels.
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Figure 111.2.5 : Courbes de sensibilité & la vieede déformation obtenues en traction uniaxiale pou
des déformations macroscopiques de 5% et 10% :llacier doux : expérience (points) et modéle
(lignes)
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Figure I11.2.7 :Courbes de sensibilité a la température obtenuésetion uniaxiale pour des
déformations macroscopiques de 5% et 10% poueldEi: expérience (points) et modele (lignes)

.2.4 Perspectives

L'utilisation de paramétres physiques facilite glament I'étape d'identification. Mais elle
permet surtout une extrapolation en dehors de i@ zie calage pour peu que l'on s'assure que les
meécanismes pris en compte restent valides et gmechoisisse de maniére appropriée les courbes
expérimentales de référence pour l'identific atibas perspectives de ce travail sont de mettre au
point une procédure d’identification automatiquig @ utiliser cet outil pour prédire les sensil@bta
la vitesse de déformation et a la température efagprésentant différentes microstructures et ainsi
remplacer une partie des essais expérimentaux. &&ar il faut encore poursuivre I'analyse de
I'échauffement et de ces effets sur le comporteraatifférentes vitesses. Un travail de collaboratio
avec A. Rusinek dans le cadre du DEA de CharlesiAatDhulst se met en place pour confronter
expérience et modele dans ce domaine.
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[11.3 Application a I'analyse de I'échauffement en fatige

Travaux scientifiques majeurs :

= Thése de C. Mareau démarrée en octobre 2004 av€ELBR encadrée par M. Berveiller et
V. Favier + 2 Projets de Fin d’Etudes de 'TENSAM €tudiant stagiaire de 'TENSEM Nancy

= Favier V., Berveiller M., Buessler P., Galtier £004), «Analyse, a I'aide d’'un modéle
polycristallin, de I'échauffement d’aciers sollést en fatigue», Colloque Plastigitéletz,
France, Avril 2004

= Morgado P., Favier V, Buessler P. (2002), «Analgsel'‘échauffement en fatigue d’'aciers
sollicités en fatigue «, Note interne ARCELOR Imation R&D, CMC/02/R/3211/pilote

111.3.1 Contexte industriel

La fatigue d’une structure est un phénomeéne tragptaxe car il dépend de trois éléments : le
matériau (son état aprés mise en forme, son étatirfigce...), le chargement (sa contrainte moyenne,
son amplitude, ses changements de trajets, ...) ehilieu environnant (son état corrosif, sa
température, ...). La détermination des propriétiésfatigue se fait classiquement par constructien d
la courbe de Wohler du matériau étudié (Lieurad®821; Bathias et Bailon, 1997). Cette méthode
nécessite de nhombreux essais d’endurance qui eogs let colteux et constitue un frein pour des
études approfondies des mécanismes a l'origineadatigue. Une alternative repose sur I'analyse
d’essais d'échauffement pour déterminer la limiendurance moyenne du matériau (Luong, 1998 ;
La Rosa et Risitano, 2000). Les essais d’échaufienensistent a appliquer une séquence de blocs de
chargements cycliqgues au matériau et d’observerlidion de la température stationnaire de
I’échantillon sur chaque bloc de chargement (vairgxemple Doudard, 2004).

Dans le cas des aciers, I'analyse d'une courbehdidéffement, fonction de la contrainte
maximale appliquée au cours du bloc, montre queceauffement de quelques dixiemes de degrés
aux faibles contraintes s’accélére a partir d'umetr@ainte dite de réversibilité (Fig. 111.2.1) (Veheret
et Galtier, 2002). Cette contrainte de réversibitjtii correspond a une inflexion de la courbe st b
inférieure a la limite élastique du matériau et lslienétre liée (au moins empiriguement) a sa limite
d’endurance (Luong, 1998 ; La Rosa et Risitano020D’un point de vue industriel, cette méthode
pourrait donc remplacer les essais d’endurancendition de préciser le lien entre échauffement et
mécanismes de déformation, par exemple pour exglitjieffet de la microstructure sur la courbe
d’échauffement. En particulier, on constate quesdancas de l'acier S355, I'inflexion de la courbe
(Fig.lll.3.1) est beaucoup moins marquée que dansat de l'acier biphasé HR 55 ferrite- bainite
(Danielou et al, 1999 ; Morgado et al, 2002) ou’deier Dual Phase 60 ferrite-martenite (Doudard,
2004). Au-dessus de la contrainte de réversibilitést admis que 'augmentation de la température
est liée a la présence d’'une plasticité qui «conu@ense voir» dans le matériau (La Rosa et Risitano
2000). Elle se manifeste par I'apparition de ligdesglissement en surface dans la partie centeale d
I'éprouvette ou des bandes de glissement plus getendans les grains bien orientés (Vaucheret et
Galtier, 2002 ; Galtier et al, 2002). Au contrail&grigine de I'échauffement aux contraintes
inférieures a la contrainte de réversibilité raste question ouverte. Est-elle due a des mécanismes
anélastiques, c'est-a-dire engendrant des défamsatnécaniquement réversibles mais dissipatifs ? Si
oui, lesquelles ? Dans les matériaux a fort frottieinde réseau tels que les aciers IF étudiés dans |
pararaphe Ill.1, on sait que les dislocations cemsgéplacent bien avant d’atteindre la cissiditoe
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déclenchant le mouvement des parties vis (Aste,et981 ; Tang et al, 1999). L’échauffement aux
faibles contraintes est-il le signe d’une microptii® liée au glissement des dislocations coins ?

L'intérét d'utiliser un modéle micromécanique paangement d’échelles dans cette étude est
de:

= mieux comprendre l'effet de mécanismes anélastigtemélastiques et l'influence de
I'écrouissage sur le comportement cyclique et laloe d’échauffement,

= analyser l'influence de parametres microstructur@ensité de dislocation, taille de grain,
présence d’'une seconde phase, et.l'effet des conditions de chargements (rappleria
contrainte maximale sur la contrainte minimale, qfrgnce, trajet) sur la courbe
d’échauffement.

e
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Figure 111.3.1 : Evolution de I'’échauffement enifate en fonction de 'amplitude de contrainte de
I'acier S355 (94% de ferrite et 6% de perlite) et’dcier HR 55 (40% de ferrite et 60% de bainite)
(Morgado et al, 2002)

Avant de poursuivre, notons que I'échauffement méedors d’essais cycliques dépend de la
géométrie de I'éprouvette, des propriétés thernsaies matériaux étudiés et des sources de chaleurs.
Dans les essais d’échauffement, deux sources deuckaont classiguement présentes (Chrysochoos
et Louche, 2000 ; Boulanger et al, 2004) : la sethermoélastique et la dissipation intrinséquasDa
le cadre de notre approche micromécanique par eyt d’échelles, c’est a cette derniére que nous
nous intéressons en cherchant a la comparer atlgvissues de I'expérience. Cette dissipatiom pe
étre estimée expérimentalement par des mesurelsadifement a I'aide d’un thermocouple, ou plus
finement a l'aide de la thermographie infrarougeyBnger et al, 2004), en remontant par méthode
inverse aux sources de chaleur. Une autre méthmukdste & mesurer l'aire de boucles d’hystérésis
(Vaucheret et Galtier, 2002).
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111.3.2 Lois monocristallines

Comme dans le cas de I'application dynamique, tésrs étudiés sont des aciers ferritiques a
fort frottement réseau. Dans ce travail, les ppagk mécanismes de dissipation considérés sont la
relaxation et le glissement des dislocations. Deterprétations a deux échelles différentes en sont
données. Elles restent a discuter.

Interprétation n°1 :

A I'échelle des segments vis de la dislocationsoppose que la relaxation et le glissement sont
tous deux régis par le mouvement des dislocatiGm®n interaction avec le réseau cristallin. Plus
précisément, dans ces aciers de structures C@islesations franchissent les barrieres de Pepenls
la formation thermiquement activée de décrochem@nlis2.5). Suivant I'idée de Karato (1998), sous
une contrainte faible, la formation et la propagatde double-décrochement isolés produisent des
micro-déformations réversibles lorsque I'on relaéé® contraintes et conduisent & un processus de
relaxation. Sous une contrainte plus élevée, leameéme continu et coopératif de nucléation et de
migration des doubles décrochements entraine ultaadpent de grandes longueurs de lignes de
dislocations vis. Combiné & un processus de migiibn des dislocations (voif"? interprétation), il
en résulte un vrai glissement cristallographiguenet déformation viscoplastique irréversible.

Interprétation n°2

A I'échelle de la dislocation, on suppose que laxation et le glissement sont tous deux régis
par des effets de tension de ligne. Tant que l&a@iote est inférieure au frottement de résealige
de dislocation est immobile, rectiligne, ancrééreemleux obstacles (voir'i interprétation). Dés
gu’elle commence a bouger, elle forme un arc el@sepoints d'ancrage d'un rayon de courbure
résultant de I'équilibre entre la tension de ligitda force de Peach-Kohler. La déformation appelée
microdéformation (Astié et al, 1981) engendrée gmmouvement de dislocation est parfaitement
réversible et a la décharge, la dislocation revéest position initiale (Granato et al, 1958 ; iSterr
Granato, 1962 ; Isaac et Granato, 1989). Lorsquer#rainte atteint une valeur critique, I'arc dmti
instable et la ligne de dislocation s’allonge pfarmer une boucle puis une deuxiéme, etc... selon le
mécanisme de Franck-Read. Ce mécanisme de mutiphcdes dislocations conduit a un glissement
irréversible. Au lieu du schéma d'une ligne de alistion ancrée entre deux obstacles, on peut
préférer celui d'une boucle de dislocation qui Fétg mieux a des calculs micromécaniques
puisqu’elle peut étre considérée comme une inatudi&shelby (voir calcul micromécanique d’'une
boucle de dislocation en Annexe B).

En premiere approximation, la transition de laxateon au glissement est représentée par le
critere suivant :

M) = pvi(e) g 100) <7 0) & ey,

yV(g) :pr(g) Si T(g) > r((:g) ou y>ye (Equation 111.3.1)

yV'(g) et pr(g) sont les vitesses de glissement associées & daatien et au glissement,

respectivement.rég) est la cission critique du systéme de glissemgnt }; est un glissement
critique introduit pour prendre en compte le faitwpe dislocation cherche toujours a réduire sa
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longueur pour minimiser son énergie et ne peut g@scconduire a un glissement cristallographique
uniquement en s'allongeant mais également en dagép par franchissement d’obstacles.

Dans le cas du mécanisme de relaxation, la vitdesglissement est supposée linéairement
reliée a la cission résolue(g) qui s’appligue sur le systemg) (par I'’équation suivante :

i) = (o) (Equation 111.3.2)

ou /7 est un coefficient visqueux. Cette équation adétérminée a I'aide d’un calcul micromécanique
donné en Annexe B basé sur I'évolution du rayome'boucle de dislocation avec la contrainte
appliguée mais négligeant le frottement de résebas énteractions entre dislocations. On trouvesiai

que la vitesse de glissemej?l‘(l(g) augmente avec la densité de dislocat,tvjﬁ). Certains auteurs

(de Fouquet et al, 1970 ; Astié et al, 1980) orhlmbservé expérimentalement une augmentation du
pic de frottement interne lié aux doubles décrodmmavec une pré-déformation. De méme, Granato
et son équipe (Granato et al, 1958 ; Stern et Gaf862) montrent une augmentation des effets de
relaxation avec la déformation plastique (tant gedle-ci n'est pas trop élevée) attribuée a une
augmentation du nombre de dislocations considécéesne des corde vibrantes. Il serait donc
intéressant d’analyser plus finement I'effet delémsité de dislocation ou de la pré-déformationaur
courbe d’échauffement (voir par exemple Doudar@420

Dans le cas du mécanisme de glissement, nous apris une loi thermiqguement activée mais
cette fois avec seuil (cf Egn 111.3.1) en suivaed travaux de Meric et al (1991), Cailletaud (1992)
Elle s’exprime de la maniere suivante :

(o) @) {0 !

)')Vp(g): 70 ex 4Go |, ¢ sign{r(g)j (Equation 111.3.3)
u KT Tr(g)

L'état d’écrouissage de nature isotrope (8 1.24f) représentée paxég). ng) est une cission

de référence qui reste constante avec la déformatitécrouissage cinématique, du a l'auto-
organisation spatiale des dislocations et qui jaueble important dans le comportement cyclique, a

été introduit via les contraintes interneég). En premiére approximationrg,g suit une loi
d’évolution linéaire de type Prager (8 11.3.2). Bales équations 111.3.2 et I11.3.3, la contrainte

appliquéer(g) doit donc étre remplacée par la contrainte eﬁeatégf]f)ou ;

,ggf) _ () _ ,Eg) (Equation 111.3.4)
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1.3.3

Principaux résultats

L’acier S355 étudié est un acier ferritique coat@n6% de perlite (Fig. 111.3.1). Dans le
modéle, le matériau est considéré comme 100% ifpreitet la perlite est représentée par des

précipités, engendrant des contraintes interngaéumentaires.

Figure I11.3.1 : Micrographie d’un acier ferritiqwentenant 6% de perlite (ARCELOR)

L'identification des paramétres du modéle a é#disée a l'aide de courbes expérimentales
contrainte-déformation cycliques obtenues a vitelseléformation constante pour une déformation
maximale imposée de 0,3%. Le comportement cyclsjoailé est ainsi en bon accord avec celui
obtenu expérimentalement et ceci pour diversesétions maximales imposées (Fig.l11.3.2).

Macroscopic stress (MPa)

I =——simulation 300
— experiment

\
o

D04 -0,003/0,002 -040

,002 0,003 0,

Macroscopic strain

04

Figure 111.3.2 : Courbes cycliques en traction-coegsion obtenues a une vitesse de déformation
constante de 4.10s? et pour trois déformations maximales imposées¥%,X823% et 0,4% -
Comparaisons expériences/simulations pour I'ac3&5S
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En premiére approximation, I'écrouissage isotropété@ négligé au profit de I'écrouissage
cinématique. Ce choix se justifie par la présenuan tbrt effet Baushinger a I'échelle macroscopique
et par le réle clé des structures de dislocatiamsde cas de sollicitations cycliques engendrast d
contraintes internes. Ainsi, I'écrouissage cinéqai modélisé se situe a deux échelles : (i) celle d
grain décrit par le modéle de Prager (8 I.3.2)igtcelle du polycristal décrit par la relation de
localisation du modéle de transition d'échelle ¥8213.2). On peut remarquer que l'utilisation du
modéle de Prager conduit & un écrouissage tropite@t I'absence d’écrouissage isotrope oblige a
choisir une valeur du coefficient de Praglede 2800 MPa qui n’a plus de sens physique.

A partir du jeu de parameétres précédemment idéafifa dissipation obtenue en fatigue, c'est-a-
dire sous des sollicitations alternées ou la videscontrainte et la contrainte maximale sonedets
imposées, a été simulée et comparée a des réssttassde I'expérience (Fig. 111.3.3). Pour cesaess
la dissipation moyenne par cycle a été calculéd'ggpression suivante :

D=f94 [Vljaij ; Si\j’dv}dt (Equation 111.3.5)

ouf est la fréquence des cycles. On constate que délmprédit correctement la dissipation. Comme
attendu, la contribution du mécanisme de relaxaisnprépondérante aux faibles contraintes puis
disparait pour une contrainte maximale environ 88 RIPa au profit de celle du glissement. Le
passage d’'un mécanisme a l'autre semble bien étmigine de I'accélération de I'échauffement
avec la contrainte maximale. On constate cepemglaatie modeéle sous-estime la dissipation et que
I « arrivée» du glissement est (trop ?) brutale.
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Figure 111.3.3 : Prédiction de la dissipation pal@s sollicitations cycliques pilotées en contrainte
[11.3.4 Perspectives

L’ensemble de ces résultats montre la capacité ailela micromécanique développé a estimer
la courbe de dissipation en fatigue et a détermlaecontrainte de réversibilité a partir d’'une
identification des parametres effectuée sur desissde comportement cycliques pilotés en

déformation. De nombreuses questions restent capemdivertes. Existent-ils d’autres mécanismes
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de dissipation a prendre en compte ? En dessols dentrainte de réversibilité, sont-ils vraiment
d’origine anélastique ou viennent-ils d’'une miciamticité liée au glissement des dislocations c®@ins
Comment améliorer la transition du mécanisme dexegion a celui du glissement, qui représentée ici
par 7. et )., reste artificielle ? Autrement dit, comment passeaturellement » de 'anélasticité a

l'inélasticité ? Notons que des calculs micromégaes couplés a une analyse thermodynamique
comme ceux développés dans I'Annexe B peuvent dadeeprésentation phénoménologique des
mécanismes et de leur transition. Ainsi, la microaméque prend le relais de la métallurgie physique
comme illustré dans Aubert et Berveiller (1997) keffet taille de grain résulte de l'analyse
micromécanique et themodynamique de la configuratie boucles de dislocations. Par ailleurs, la
poursuite de ce travail requiert des modificatidngportantes de la loi de comportement du
monocristal (lois d’écoulement mais aussi lois thétssage dont on a peu parlé ici) qui doit étre
représenté par un élément, plus complexe que delulaxwell, combinant élasticité instantanée,
élasticité retardée (viscoélasticité ou anélagfiat viscoplasticité (Fig. 111.3.4). Cette mod#ton de

loi de comportement entrainera automatiquementntdifications dans les équations de transition
d’échelle établies aujourd’hui pour un élément dexivell (8 IV.2.3.2).

Amortisseur linéaire
Amortisseur non linéaire

1
MWW

Ressort linéaire

Ressort linéaire /

AN

Figure 111.3.4 : Association de ressort et d’ameséur selon le modéle de Burger pour représenter le
comportement d’'un monocristal ferritique pour dpgligations en fatigue

Notons enfin que dans cette approche de la motélisades courbes d'échauffement sous
sollicitations cycliques, on ne tient pas compte diets de surface or des études expérimentales et
théoriques ont montré le rble des surfaces libuedas plasticité et sur la fatigue (voir par exeepl
Neumann, 1992 ; Sauzay, 2000 ; Sauzay et Gilor2@d00).

Dans ce contexte, la these de Charles Mareau agijectif de caractériser et comprendre
I'influence du chargement (fréquence, rapport deolatrainte maximale sur la contrainte minimale) et
de la microstructure (pré-déformation, texture cipiéés...) sur les courbes d’échauffement et sur la
contrainte de réversibilité. Le travail approfordk modélisation sera alimenté par des analyses
expérimentales fines de comportement et d’échagffiéneffectuées sous différents trajets de
chargement en collaboration avec le LaboratoireMdeanique et Génie Civil de Montpellier (A.
Chrysochoos) et le LMT-Cachan (S. Calloch mainteria’ENSIETA de Brest et F. Hild). En
particulier, les mesures de thermographie infragopgrmettent de remonter a des valeurs tres faibles
de dissipation (de I'ordre de TaV/mnT) et de détecter ainsi au cours de la sollicitatiapparition
de mécanismes de déformation «invisibles» haléneint.
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l1l.4 Modélisation de I'effet Bake-Hardening

Travaux scientifiques majeurs :

= Theése de S. Berbenni soutenue en janvier 2002 greqér M. Berveiller et V. Favier + 1
action contractuelle dans le cadre d’'un Projet s B'Etudes de 'TENSAM en 2004-2005
avec ARCELOR

= Berbenni S., Favier V., Berveiller M., Lemoine XA physically based micromechanical
approach to model the Bake-Hardening effect foyqstalline for low carbon steels”"8
International Conference ESAFORM 2005, Cluj-Napd®amania, in press

= Berbenni S., Favier V., Lemoine X., Berveiller N004), A micromechanical approach to
model the bake hardening effect for low carbonlsteScripta Materialia, 51, 303-308

I11.4.1 Contexte industriel

Les aciers dits BH (Bake-Hardening) caractérisent une classe d'adlersboutissage utilisée
dans l'industrie automobile pour les ailes et paorede portes. lls associent a la fois une bonne
formabilité avant le traitement de peinture, appBiking en anglais, et une bonne résistance a
l'indentation ainsi qu'une limite élastique éleageeés cuisson. L'effet Bake Hardening correspond a
un durcissement obtenu par vieillissement du nmetedéja écroui par une pré-déformation plastique
(Fig. lll.4.1). Il est dO0 & un mécanisme de diftusi- précipitation des atomes de carbone sur les
dislocations. Pour caractériser cet effet, on &ffecin essai BH » défini par trois étapes successives:

1. I'étape de pré-déformation obtenue en effectuargasai de traction uniaxiale suivi d’une
décharge élastique pour une déformation plastigneék,

2. I'étape de « Baking » obtenue par traitement thgumia une température et un temps de
vieillissement donnés de I'éprouvette pré-déformée,

3. l'étape de rechargement obtenue en effectuant @wai ede traction uniaxiale sur
I'éprouvette pré-deformée et vieillie.

Notons que lors de la recharge, la réponse du raateieilli présente un palier de Luders (voir Fig.
[11.4.1) non prise en compte dans la modélisatiooppsée. Le niveau d&8H ou plus simplement le
BH est défini comme étant la différence entre latbndlastique du matériau aprés pre-déformatipn R
et la contrainte d’écoulement correspondant au tdébua courbe d’écrouissage homogene (c'est-a-
dire juste apres le palier de Luders) Ru matériau écroui et vieilli (Soler, 1998).

Dans cette étude, lintérét de I'utilisation d’'unodele micromécanique par changement
d’échelles est double :
= comme dans les cas précédents, simuler des tdgetsargements complexes et notamment
dans cette étude des étapes de pré-déformation difideents trajets de chargements
(traction uniaxiale, traction plane, expansion Bguée ou cisaillement)
= introduire facilement les mécanismes de durcissepenvieillissement grace a I'utilisation
de la variable interne densité de dislocations.
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Figure 111.4.1 : lllustration de I'effet Bake-Harding (ARCELOR)
[11.4.2 Modélisation des mécanismes a 'origine deeffet BH

Deux mécanismes sont a l'origine de l'effBH. Il s'agit d’abord de la formation des
atmosphéres de Cottrell qui bloquent les dislooatiorésentes au sein du matériau a la fin de Bétap
de pré-déformation. Ensuite, une densification dgnospheres a lieu, formant alors des amas
d’atomes de carbone et/ou des précipités préfétiamtient le long des dislocations (Elsen et
Hougardy, 1993 ; Soler, 1998). Dans ce travaildlgcissement lié a ces deux mécanismes est
modélisé séparément au niveau de la cission ceitiqu de référence) associée a chaque systéme de
glissement selon I'équation 111.4.1 :

rr(g) = rr(g) +aub % a(ghjp(h) = Tl(ng (Equation4l)

ou p(h) est la densité de dislocation du systéimeaprés la pré-déformation obtenue par I'équation

11.3.1. r|(39|_)| représente le saut de la variable d’écrouissagauddurcissement par effBH qui se
décompose en deux termes :

,Bg& _ ,r(sf) N Tr(%) (Equatioh4l2)

Cette décomposition additive est justifiée par @ssiltats expérimentaux de cinétique d’'évolution du
niveau deBH (Elsen et Hougardy, 1993 ; Soler, 1998). Notonsimpi autre formulation considérant
les précipités formés comme des obstacles de « e » que les foréts de dislocation peut étre
utilisée (Kocks et al, 1975 ; Deschamps et al, b9Rlle a la forme suivante :
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Le durcissement associé au premier mécanisme (f@odes dislocations par les atmosphéres)
est décrit par une fonction linéaire du degré deradon des atmosphéres de Cottrell (De et al9199
Zhao et al, 2001).

ng) _ ,7_(% (Equation I11.4.4)
Csat

ou c|(]g) et cé%% sont respectivement les concentrations d’atomesadeone formant I'atmosphere de
Cottrell et nécessaire pour saturer I' atmosphgrest un parametre ajustable. Au cours de ce premier

mécanisme, les atomes de carbone se réunissent a@e® dislocations en suivant une cinétique de
ségrégation pilotée par une loi de type Cottrelbi

La seconde contribution aBH est produite par une précipitation de carbureseflet
Hougardy, 1993) et/ou une densification des atmégsh(clusters) (Soler, 1998). Suivant I'idée de
Elsen et Hougardy (1993), on suppose que cetteipiiston se produit essentiellement sur les
dislocations sous la forme de «cylindres» allongdong des dislocations. On néglige donc la
précipitation homogene dans la matrice présente ep@mple dans des alliages d’aluminium
(Deschamps et al, 1999ab). Ainsi, les atmosphéme®ist de nucleis a la précipitation. La croissance
des précipités est fonction du nombre d’atomessgusont réunis autour de chaque dislocation a
I'issue de la premiére cinétique. Pour un méme gedgvieillissement, dans le cas de I'amorce de la
seconde cinétique, les précipités seront donc gros dans le cas des faibles pré-déformations. Les
précipités formés sont cohérents et cisaillabledgsadislocations (Elsen et Hougardy, 1993). Dans
cas, le durcissement induit dépend de la fractiolurmique f,, et du rayon effectif moyen des
précipités R (voir par exemple Deschamps et al, 1999b dansdeotl on suppose des precipités
sphériques) de la maniere suivante :

Ir2 D\/ﬁ

Suivant ces idées physiques et en introduisant temsalculs de force d'obstacle, la distance
moyenne entre obstacles le long d’une ligne dechgion que 'on relie via une statistique de Feled
(Friedel, 1964) a la densité de dislocation isseiéacbré-déformation, on arrive a une expressiolade
cission critique :

3
@W-r  Tva .
15 =¢ 172 (Equation 111.4.5

> ol

h#g
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Dans I'équation I11.4.5¢ est un paramétre matériau a identifipéh) est la densité de dislocation du
systeme If) aprés pré-déformation ef,, est la fraction volumique de précipités qui dépeied
paramétres temps et température de vieillissenadon sine cinétique du type Avrami.

Les détails des calculs concernant la modélisatasameécanismes a I'origine & sont donné dans
(Berbenni, 2002 Berbenni et al, 2004cAnnexe C).

[11.4.3 Principaux résultats

L’acier étudié est un acier bas carbone a Bake-¢tang calmé a I'aluminium (Grade E180BH)
(Fig. 1l1.4.1). Sa teneur en carbone en solutididep mesurée par frottement intérieur, est dedfer
de 20 ppm.poids, le reste du carbone serait cortans des précipités pré-existants (probablement de
cémentite) et situés essentiellement aux jointgrdas. Du point de vue de la modélisation, on ne
tient pas compte de ces précipités initiaux.

Figure 111.4.1 : Micrographie d'un acier ferritiqugake Hardening (ARCELOR)

L’identification des parametres des lois monoclisies a été réalisée par rapport a la courbe de
traction uniaxiale correspondant au trajet de @#@unation en traction. Les paramétres du modéle de
vieillissement statique ont été déterminés a l'aitlessais 8H » correspondant a 1% de pré-
déformation & 170°C et plusieurs temps de viedhssnt. A la recharge, les densités de dislocation
pour chaque systéeme de glissement sont égaleded oddtenues en fin de pré-déformation et les
cissions de référence sont celles réactualisés dgtape de vieillissement. A titre d’exemple,s le
Figures 111.4.1 et 111.4.2 comparent les courbescdmportement simulées et expérimentales obtenues
pour une pré-déformation de 2% a 70°C (donc dassdaditions différentes de celles utilisées pour
I'identification des parametres) pour différen@itements de vieillissement. On constate que ladim
élastique apres vieillissement (c'est a dire leaivdeBH) est correctement prédite. L'écrouissage est
cependant légérement trop fort par rapport a cabsiervé expérimentalement. Cette différence est
attribuée a la perte de ductilité liée au vieibisent non prise en compte dans la modélisation.

Dans la modélisation proposée, le nivealBtieest dépendant de la bonne estimation de la densité
obtenue apres I'étape de pré-déformation, ce @ié a€rifiée danBerbenni et al (2004cL’effet de
la pré-déformation sur le niveau Bél selon la température et le temps de vieillisseraa#te simulé
et comparé a des résultats expérimentaux issuslde (3998) (Fig. 111.4.4). A 70°C, le niveau &1
ne varie pratiquement pas avec I'amplitude de gférchation. En effet, a cette température, le
premier mécanisme de durcissement, qui est ind@pertd la densité de dislocation issue de la pré-
déformation (Eqn. 11l.4.4), est prépondérant. Awntcaire, a 170°C et pour une température de
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vieillissement de 1000 minutes, le deuxiéme mécamis pris place conduisant selon I'équation
[11.4.5 a une diminution dBBH avec la pré-déformation. Ces résultats qualitatiist en accord avec
les résultats de Elsen (1993). On retrouve d’'adleune diminution similaire de [I'effet du
durcissement par précipitation obtenu dans un maatéscroui puis vieilli dans d’autres alliages
métalliques (voir par exemple Deschamps et al, 499
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Figure 111.4.2 : Courbes de recharge en tractiaticaie expérimentale aprés une pré-déformation de
2% et un vieillissement a 70°C (Soler, 1998)
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Figure 111.4.3 : Courbes de recharge en tractigfq8s') issues du modéle aprés une pré-déformation
de 2% et un vieillissement a 70°C.
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Figure I11.4.4 : Evolution dUBH en fonction du niveau de pré-déformation en toactiniaxiale pour
t=1000 min. Confrontation modéle/expérience (Sdlees).

[11.4.4 Perspectives

Afin de valider notre modélisation de I'effBH notamment celle liée au deuxieme mécanisme,
une confrontation quantitative sur I'évolution dBH en fonction du temps et de la température de
vieillissement doit étre menée.

Les estimations de I'eff@H sont généralement basées sur des essais dertrastaxiale (pré-
déformation en traction uniaxiale dans la directide laminage suivie d'un traitement de
vieillissement et d'une recharge en traction danméme direction que I'étape de pré-déformation).
Cependant, au cours des opérations de mise en feemdrajets de déformation possibles sur une
piéce emboutie sont bien plus complexes. D'un pdéntue industriel, il est nécessaire de prédire le
niveau deBH pour différents trajets de pré-déformation et deni@re plus général de connaitre
I’évolution de la surface de charge aprés miseoeméd et vieillissement. Cette tdche est complexre ca
elle demande de bien modéliser a la fois les phénemiliés aux changements de trajet de chargement
qui peuvent donner lieu aussi a un durcissemenudiRaet Schmitt, 1989) et ceux liés au
vieillissement. Par ailleurs, il important de compdre le r6le du palier de Liders sur le niveaBlde
(lors d'un changement de trajet, le palier de L&defest pas toujours observé) et surtout sur
I’écrouissage lors de la recharge surestimée datns modélisation.

La perspective principale de cette étude congistec a analysefeffet du trajet de pré-
déformation sur le niveau d&@H. Dans la modélisation proposée BH, on peut « imaginer » quel
sera l'effet duBH sur les surfaces de charges par rapport a I'effat du changement de trajet. Le
premier mécanisme (Eqgn. IV.4.4) engendre un écsages identique sur tous les systémes de
glissement et devrait donc conduire & une exparsairope du domaine élastique obtenue aprés pré-
déformation. Le deuxiéme mécanisme dépend lui ddelssité de dislocation forét (Egn 1V.4.5)
entrainant un durcissement anisotrope, plus élavies systemes fortement écrouis que sur lessautre
L’effet du trajet de chargement sur les surfacestdgge devrait donc étre renforcée. Cette étute fa
'objet d'une action contractuelle avec ARCELOR eours de réalisation. La formulation
viscoplastique, non justifiée dans ce travail, t& @mplacée par une formulation élastoplastique,
formulée en transformations finies déformations,euri adaptée pour décrire les effets de
changements trajets sur la limite élastique (Laretial, 2004).
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l11.5. Application aux aciers a faible énergie de dute d’empilement
présentant de la déformation plastique par maclage

Travaux scientifiques majeurs :
= Thése de M.N. Shielkhelsouk depuis octobre 2003ec a’RCELOR encadré par M.
Cherkaoui, K. Inal et V. Favier
= Shielkhelsouk M.N., Favier V., Inal K., Cherkaoui.,M«Modélisation et simulation du
comportement thermomécanique des aciers austéstigueffet TWIP (TWinning Induced
Plasticity)», XVIF™ Congrés Francais de Mécanique 2005, Troyes, sess®

111.5.1 Contexte industriel

Les aciers austénitiques Fe-Mn-C & haute teneumarganése constituent une classe d’aciers
suscitant un regain d'intérét au niveau de la sidge mondiale car, contrairement aux aciers
ferritiques, ils combinent simultanément trés haétéstance mécanique (pouvant dépasser 1200 MPa
en traction) et trés grande ductilité (avec unrgjament a rupture pouvant aller jusqu'a 70%). Ces
excellentes propriétés mécaniques sont liées &kepce de maclage mécanique, mécanisme connu
sous le nom d'effet TWIP pour TWinning Induced MEify. Depuis peu, des aciers austéno-
ferritiques dits DUPLEX se développent pour combiles propriétés de cette phase austénitique a
«effet TWIP» avec la plus faible densité de laiferafin de répondre doublement (par la plus haute
résistance et par le poids) aux probléemes de dialtéent des véhicules.

Dans cette étude, I'intérét d’utiliser une approohieromécanique par changement d’échelles pour
modéliser le comportement de ces aciers peut $imeiéen trois points :
= tester les hypothéses avancées pour la modélisa¢éisrmécanismes a I'échelle du grain en
confrontant modélisation et expérimentation a difiides échelles (le grain, la phase, le
matériau biphasé),
= optimiser la proportion de ferrite/austénite poumserver les excellentes propriétés de
I'austénite tout en élaborant I'acier le plus Iégessible,
= simuler le comportement dans différentes conditiates vitesses de déformation, de
température, de trajets de chargement et analgksr ses conditions, la compétition entre les
mécanismes de glissement et de maclage.

111.5.2 Lois monocristallines

Contrairement aux aciers étudiés jusqu'a prédeataciers austénitiques sont de structure
cubique a faces centrées (CFC). lIs se caractépsemne faible faute d’empilement (EDE) qui irtdui
des mécanismes de déformation particuliers, en gluglissement des dislocations, tels que le
maclage ou la martensite Lorsque I'EDE est assez faible, le maclage mégsmientre en
compétition avec le glissement. L’'EDE dépend nonleseent de la composition de lalliage
(Miodownik, 1998 ; Allain, 2004), variable que nons prenons pas en compte explicitement dans
notre modele, et de la température (Rémy, 1975).

D’un point de vue modélisation, le maclage pewt éonsidéré comme un «pseudo-glissement»
caractérisé par un cisaillemepy constant (= 0,7) et des systémes de maclage si@@niune normale

au plan de maclage et une direction de cisaillerikgta ainsi 12 systémes de macle{g&]}<§11>

dans les structures CFC (Karaman et al, 2000 ditali, 2001 ; Cherkaoui, 2003). On utilise alors le
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formalisme de la plasticité cristalline pour conmdriglissement et maclage. L’activation de chacun de
mécanismes est contr6lée par une loi de Schmidciéges@ une cission critique (ou cission de
référence) qui évolue chacune de maniére spéciéigee la température et la déformation plastique.

En ce qui concerne le mécanisme de déformatiorglssement, les systémes de glissement
considérés sont les systemes (111)<110>. La vitdssglissement est décrite, comme dans les
paragraphes précédents, par une loi thermiquenwtiwée. Dans ces aciers de structure CFC ou le
frottement de réseau est faible, les obstaclesursapu mouvement des dislocations sont les atomes
en solution solide et la forét de dislocations x| 2004). Les lois d’écrouissage sont identicgues
celles des paragraphes 11.3.1 et 111.2.2. Seudxpfession du libre parcours moyen des dislocatons
été modifée pour prendre en compte un effet de¢yidall & Petch dynamique » (Allain et al, 2004).
En effet, les macles, de maniére similaire auxtgode grain, sont considérées comme des obstacles
infranchissables pour les dislocations. Notons wcdaet que pour des raisons de symétrie
cristallographique, elles constituent sans dout harriére plus souple que les joints de grainrLeu
apparition induit une réduction du libre parcour©yen des dislocations conduisant a une
augmentation de I'écrouissage. Cette derniére exgponsable du décalage vers de plus grandes
déformations de la striction observée en tractiodoac de la grande ductilité de ces aciers. Amsi
libre parcours moyen associé au systeme de glisgdg)es’écrit :

3ol
1 1 izg
—+

1@ D K e

(Equation 111.5.1)

ou D est le diametre du grain é’[(g) est I'espacement entre les macles sécantes agnwyste

glissement d). T(g) est calculé en faisant intervenir la topologie daeacles (micromacles et
faisceaux de macles) et les interactions entr@syes de glissement et systémes de macles, suidgant |
travaux de Allain et al (2004ab) :

(gh) ¢ (n)
T(lg) - Ze(lj F) (Equation 111.5.2)

avecr le nombre moyen de micromacles par faisceauiépaisseur moyenne de ces micromacles,

12
f () la fraction volumique de macles sur le systeh)eff = > f () la fraction volumique totale de
h=1
macles,B(gh) la matrice d’interaction entre systémes de gliss#rat systéemes de macles :
= B(gh) =0 si les systemes de glissemag)tdt les systemes de maclds gont coplanaires,

" B(gh) =1 siles systémes dg)(et () sont sécants.

En ce qui concerne le mécanisme de déformationmaeiage, la vitesse de déformation par
maclage est déterminée par I'équation suivante :

yoh) = g () (&dion 111.5.3)
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L’évolution de la fraction volumique de macles disteme k) est supposée suivre, dans un
premier temps, une loi de type puissance suivartrdaux de Kalidindi (2001) :

i) - sirwh) <o

P ET O
f(h)zfor;—w(Ey

(Equation 111.5.4)
Si TtW(h) >0

ou fg etm sont des paramétres a identifierTéYV(h) et TPN(h) sont, respectivement, les cissions

résolue et de référence du systémjel(a cission de référence qui représente latedgis du matériau

a la création de nouvelles macles décrit les intemas entre les systemes de macles et négligs, dan
un premier temps, les interactions glissement-ngacl&uivant les travaux de Kalidindi (2001), elle
est donnée par :

) oy pd s K e syt (Equation 111.5.5
k noncoplanaire k coplanaire
avech avech

ou J, H; etH, sont des paramétres a ajuster.

Finalement, en négligeant la déformation plastigiams les zones maclées, la vitesse de
déformation viscoplastique provient de deux contidns (i) le glissement dans la phase non maclée
et (ii) 'apparition instantanée de macles :

gi‘j’p =(1-F ))Zg: Rigg)y(g) + % Riga) fo V0 (Equation 111.5.6)

111.5.3 Premiers résultats

L’acier étudié est un acier Fe-Mn 100% austénitighvant de présenter les résultats, notons
que les déformations atteintes dans les simulatimésentées sont élevées bien que le modéle soit
formulé en petites déformations. Une extension dualéte en transformations finies sera nécessaire
dans la suite ce travail.

Dans un premier temps, les parameétres du modeteiassau glissement ont été identifiés a
partir de résultats expérimentaux, issus de laethtfs Allain (2004), obtenus sur un acier 100%
austénitique sollicité en traction uniaxiale & witesse de déformation de 7:18-1 et & deux
températures :

= A 673K, température a laquelle I'énergie de faute d'eampént est suffisamment élevée
pour inhiber le maclage,

= a 298K dans des conditions ou le maclage n'est pas afgsgai expérimental simulé a
298K & partir de pré-déformations a 682t de mesures de limites élastiques successives
a 298K) (Allain et al, 2004).
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Dans un deuxiéme temps, avec les paramétres dsemient précédemment déterminés, les
paramétres du modéle associé au maclage ont éttfie a partir d’'un essai classique a 208
température a laquelle le maclage est activé (Fi§.1). Les résultats expérimentaux montrent fgue
présence de maclage provoque une forte augmentgididcrouissage bien représenté par le modéle
(Fig. 111.5.2) (Shiekhelsouk et al, 20P3I est directement lié a la diminution du livarcours moyen
des dislocations provoquée par la présence de sngitg 111.5.3).

Figure 111.5.1 : Micrographie d’un acier 100% aust&ue apres déformation a rupture a &73
(présence uniguement de glissement) et ak@8ésence de maclage et de glissement) (Allaid4 R0
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= Simulation sans maclage a 673 K (modele)
| —— Expérience sans maclage a 298 K (Allain, 2004)
=== Simulation sans maclage a 298 K (modele)
r — Expérience avec maclage a 298 K (Allain, 2004
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Figure 111.5.2 : Courbes contrainte-déformationeshies & une vitesse de déformation de*st0
pour deux températures 6K3et 298K avec et sans maclage — Comparaisons expériemses0ons
pour un acier 100% austénitique
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Figure 111.5.3 : Evolution du libre parcours moyiéha la taille de grain et au maclag@)DTW
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[11.5.4 Perspectives

Les perspectives de ce travail sont nombreusésitapoint de vue de la caractérisation que de
la modélisation du comportement mécanique de cédrimax. En ce qui concerne la modélisation du
comportement du monocristal austénitique a effelHWine premiére approche a été donnée issue
des travaux de Kalidindi (2001), Cherkaoui (2008)\kain et al (2004). Elle est satisfaisante déns
sens ou elle prend en compte un effet de « Hale&liPdynamique », mécanisme essentiel a I'origine
de la résistance élevée et de la grande duct#itéed aciers. En revanche, de nombreuses questions
restent ouvertes, notamment sur le critére d’apiparét la cinétigue de maclage.

La contrainte critique de maclage observée dansmesocristaux dépend du type de
chargement (traction ou compression), de la tenyérade I'état de pré-déformation, de la taille de
grain et de la vitesse de déformation (Meyers,e2G01). Une faible EDE est une condition nécessair
pour activer le maclage mais n’est donc pas sultissadne activité plastique précursive est tousaus
requise. Comment représenter I'évolution de laiaissritique (ou de référence) de maclage avec le
glissement, le maclage lui-méme, 'EDE ? Commertrice® I'effet de la température ? A haute
température, le maclage est inhibé. Pourquoi 7eRaqre la température favorise le glissement (qui es
thermiquement activé) ? Parce qu’elle conduit a amgmentation de 'EDE ? Comment décrire les
interactions entre systémes de glissement et sgstdmmacles ?

Dans la modélisation proposée, la cinétique de agacl est décrite par une loi

phénoménologique faisant intervenir comme variatierne la fraction volumique de phase maclée
sur chaque systéme de maclage. D’autres approdiieén(et al, 2004) préférent utiliser une loi

54



d’évolution du nombre de macles. Ceci permet deutad le volume de macle indépendamment en
tenant compte de la topologie particuliére des esafrésence de faisceaux de micromacles, tasle de
macles du systéme secondaire inférieure a cellsydtéme primaire, ). Dans tous les cas, les
descriptions restent qualitatives et tentent, falgemesures expérimentales directes, de décrire la
cinétique de maclage en intégrant l'influence dissgiment et de ses caractéristiques (intensité,
interactions entre les systemes créant des gereptadles) (Allain et al, 2004). Enfin, notons qae |
cinétiqgue de maclage dépend de I'état de contraiates la phase non maclée (zone de germination
des nouvelles macles) qui est approximée poutdimsa I'état de contrainte moyen du grain.

Toutes ces questions sont au cceur du travail de e Najeeb Shiekhelsouk. Son objectif est
de caractériser et modéliser le comportement egledutions microstructurales des aciers 100%
austénitiques et duplex (austénite-ferrite) a effatiP. L'accent est mis en particulier sur l'influee
de la fraction volumique de ferrite, de la tempémat de la vitesse de déformation et du trajet de
chargement sur I'apparition du maclage. Le tragpiprofondi de modélisation concernant le critere
d’apparition et la cinétigue de maclage sera altéen confronté a des mesures par diffraction des
Rayons X de contraintes internes, par phase @eotitausténite) ou par grains de méme orientation,
développées lors de la déformation couplées alasereations microstructurales.

[11.6 Conclusion

Dans les différentes applications précédentedpigsiécrivant le comportement du monocristal
fondées sur la théorie de la plasticité cristallome été adaptées aux types de comportement étudiés
Le comportement dépendant de la vitesse de défranrmast décrit grace a la prise en compte des
mécanismes thermiquement activés et de drainagguelds, de I'évolution de la densité de
dislocations avec la déformation plastique (stoekagt annihilation) et d'un couplage
thermomécanique. L'échauffement du a la dissipatininséque en sollicitations cycliques est
attribuée a deux mécanismes : la relaxation etlissegnent des dislocations. Un fort écrouissage
cinématique est introduit a I'échelle intragrantdaiDans les aciers BH, le durcissement obtenu
apres pré-déformation et vieillissement est lié diffusion-précipitation d’atomes de carbone &gr |
dislocations crées par I'étape de pré-déformattemfin, pour décrire le comportement des aciers
austénitiques a effet TWIP, le maclage, assimilablen pseudo-cisaillement, est introduit dans le
formalisme de la plasticité cristalline. Certainspects du couplage maclage/glissement ont été
modélisés.

Comme nous venons de le voir, pour décrire le cotapent des polycristaux, la qualité du
modéle de comportement du grain est de premiérertanpce car celui-ci est le siege d’'une évolution
microstructurale forte qui contrdle en partie lpa¥se macroscopique. Cependant, la texture et les
incompatibilités de déformations entre grains jauan rble tout aussi important. L'effort de
modélisation doit donc se situer également a I'Behiatergranulaire pour décrire au mieux les
interactions entre les hétérogénéités. C'est ket sluj quatrieme chapitre de ce mémoire.
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V.1 Introduction

Les méthodes de transition d’échelles encore appet@thodes d’homogénéisation ou micro-
macro ont pour objectif principal de déterminerclamportement macroscopique ou effectif d’'un
milieu homogéne équivalent (MHE) ayant les mémepi¢tés que le matériau hétérogéne réel. La
démarche micromécanique par changement d’écheltaprend trois étapes :

1) la représentation : elle repose sur une descriggiatistique de la microstructure (on ne
s'intéresse pas au cas de I'homogénéisation périedliet a pour objet d’identifier les
"phases"” mécaniques qui gouvernent le comportempais de les décrire
géométriquement et mécaniquement,

2) lalocalisation : elle consiste a relier les cham@scontraintes ou de déformations locaux
aux champs globaux,

3) I'homogénéisation : elle combine la descriptionaumportement local, les relations de
localisations de I'étape (2) et relie la moyenoiimique des champs locaux aux champs
globaux.

La pertinence d’une approche a transition d’échidliet en premier lieu aux soins apportés a
I'étape de représentation. Celle-ci consiste an@téfin Volume Elémentaire Représentatif (VER) qui
se doit de respecter les conditions de séparatémhelle (macrohomogénéité et microhétérogénéite)
et vise a mettre en avant les aspects microstaictuet les mécanismes de déformation pertinents
pour le comportement mécanique étudié au travershdix d’un motif morphologique. Deux cas
sont en particulier étudiés dans ce travail : leyquistaux (8 1V.2) qui présentent généralemerg un
« faible » hétérogénéité mécanique et des matébghasés présentant un fort contraste mécanique
(8 IV.3.) tels que des composites polyméres regfoqear des whiskers de cellulose et des alliages
métalliques a I'état semi-solide.

La deuxiéme étape (localisation) est celle quiédéicie les modeles de transition d’échelle. Le
modeéle autocohérent, auquel on s’intéresse danseceoire, a ainsi été développé et appliqué avec
succés aux polycristaux dans les cas de I'élastibélastoplasticité et la viscoplasticité. Daaschs
de comportements non linéaires tels que I'élasstipité ou la viscoplasticité, une linéarisation du
comportement local est effectuée afin de se ramanen probleme de pseudo-élasticité ou plus
généralement de thermoélasticité (Zaoui, 2001) dequel le traitement autocohérent est bien
rigoureux. Ainsi Ponte Cadiada (1991) systématise la notion de "milieu liraie comparaison”
qui consiste a assimiler, dans un état structuwyahd, le milieu non linéaire réel a un milieu liméa
fictif ayant localement des caractéristiques mémaas obtenues par linéarisation de celles du milieu
réel. La démarche d’homogénéisation est alors teféecsur le "milieu linéaire de comparaison" et
fournit un module effectif définissant une relatiiméarisée du comportement macroscopique. Si le
comportement local est linéarisé de la maniereasués:

a(r)=1(r): &(r) (Equation 1V.1.1)

ou I(r) est ici le module tangent supposé connu dans emipr temps. On obtient le

comportement homogénéisé et le module effectifc@gd par les équations :

>=L%:E (Equation IV.1.2)

57



avecL® = AL (r):1(r) (Equation 1V.1.3)

e
ot AL est le tenseur de localisation des déformationocissau MHE (milieu effectif) et

g(F)zvlea(r)dV.

Notons que plusieurs schémas de linéarisationmus#ibles donnant lieu a autant de modules
effectifs (et de modéles!) : la formulation incemale (Hill, 1965) (Egn. IV.1.1), la formulation
sécante (Hutchinson, 1976), la formulation tangési@inari et al, 1987 ; Lebensohn et Tomé, 1993)
et sa généralisation, la formulation affine (Masseinal, 2000) qui, quelque soit la loi de
comportement non linéaire locale, permet de se mam& un probleme de thermoélasticité linéaire.
Afin de pouvoir juger de leur pertinence, certaiegensions du modéle autocohérent (incrémentale,
tangente, sécante) ont été comparées a la boplaslaestrictive de Ponte Castafieda (1991) dans le
cas d’'un comportement viscoplastique en loi puissasotrope et incompressible (Gilormini, 1995,
1997). Ces travaux montrent que ces extensionseepeexcéder cette borne lorsque le contraste ou la
non linéarité sont suffisamment importants. Aifigtape de linéarisation "rigidifie" I'estimationud
comportement et I'objectif principal des nouveauwdgles développés est donc de Iassouplir”.

A ce stade, faisons une parenthese pour souligreeréant donné la complexité des systémes
étudiés, les champs de contraintes et de défaynsaét donc le comportement linéarisé ne sont en
fait pas connus en tout point Dans les approches en « champ moyen » reposatg puobleme
d’inclusion d’Eshelby, on ne s’intéresse en faitagu valeurs moyennes des champs. Pour chaque
phase, on considére des caractéristiques linéaragsociées a la déformation ou a la contrainte
moyenne. Cette approximation explique en partiegiwa n’est pas la seule raison (Gilormini, 1997))
les estimations trop raides de la réponse macragoegZaoui, 2001). Ces approches peuvent étre
améliorées en linéarisant le comportement local ragport au second moment des contraintes
donnant lieu aux théories dites "modifiées" (Sugqaé®5 ; Brenner et al, 2001). Le succes de ces
approches se heurte cependant a deux difficult¢suness qui sont (i) 'approximation d’uniformité
du comportement par phase et (i) leur incapaatéetidre compte d'effet d’échelle tel que I'effet d
taille de grain. Ce sont ces limites qui motiveunjpard’hui mes projets de recherche sur la prise en
compte des hétérogénéités intragranulaires et dguéurs internes que jaborderai dans les
conclusions et perspectives (8 V).

Mais revenons a l'approche en "champ moyen" au@eotie. En élastoplasticité et en
viscoplasticité, les formes linéarisées du compoer définissent de maniere claire un module
tangent ou sécant unique sur lequel porte ensajprbximation autocohérente (Eqgn. IV.1.3). Dans
le cas de la viscoélasticité linéaire ou non lireédélastoviscoplasticité), c'est plus complexe. En
effet, comme nous le verrons dans le paragraph®2.3Yla prise en compte du couplage entre
I'élasticité et la viscosité introduit la présersienultanée de deux ordres de dérivation d'un méme
champ :0,0 ou &£,£ dans la loi de comportement local (cf. par exentpdm 11.4.1). Cela rend
délicat la définition d’'un module unique et nécessine démarche spécifiqgue. Dans ce travail, une
nouvelle classe de modeles, appelés modéles a shaamslatésSabar et al, 2002 est proposée.
Elle fait appel & une approximation autocohérenteng porte plus uniguement sur les modules
comme dans le cas classique, mais sur des champstbles par rapport auxquels on translate les
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champs réels. Nous expliquons dans la suite lasgede cette démarche en abordant le point de vue
de I'écoulement plastique comme dépendant de dinesstécanique du matériau (8§ 1V.2.3.2).

V.2 Hétérogénéités faiblement contrastées : Cas des ypalistaux
IvV.2.1 Représentation

Le polycristal monophasé est un matériau hétérageaeprincipale source d’hétérogénéité
vient de l'anisotropie du comportement plastique rdanocristal. Notons que pour simplifier,
I'élasticité a été supposée isotrope car son aaanisotrope a un effet mineur des l'entrée en
plasticité. L'anisotropie plastique est inhérente caractéere cristallographique des mécanismes de
déformation (cf. 8§ Il). Les grains ayant des omioins cristallographiques différentes, il y a
incompatibilité plastique de grain a grain. L’héigénéité considérée dans les polycristaux est donc
en général le grain ou plus exactement I'ensemetegiains de méme orientation définissant une
phase cristallographique. Le matériau est considién&s comme un « composite »nghases et les
modéles associés sont qualifiés alors de polytista

IV.2.2  Approximation autocohérente classique

Travaux scientifiques majeurs :
= G'Sell C.,, Dahoun A., Favier V., Hiver J.M., Phifip M.J., Canova G.R. (1997),
Microstructure transformation and plastic behawdrisotactic polypropylene under large
plastic deformation, Polymer Engineering and Sae8¢, 1702-1715

Parmi les méthodes de transition d’échelle, le rneod@&tocohérent est le plus utilisé car il
prend en compte le caractére désordonné de la wiogid polycristalline. Dans sa forme classique
(dite & un site), il assimile l'interaction d’'unédngse avec ses voisines a celle entre la phase en
question et le MHE. Autrement dit, on considére ghaque phase, en moyenne, est dans la méme
situation mécanique, qu’une inclusion de type Hsh€l957) plongée dans une matrice qui n'est
autre que le MHE. La démarche autocohérente censisstimer le module effectif du MHE. Dans le
cas d'un comportement élastique linéaire, le schémacohérent est clairement établi (Kroner,
1958). Son extension aux comportements non lineaiéeessite une linéarisation du comportement
local définissant un module tangent ou sécant peuramener pas a pas a un probléme de pseudo-
élasticité. Dans le cas de I'élastoplasticité efadéscoplasticité, les formes des lois de congrognt
locale et globale sont identiques et le modulectiffee déduit facilement d’'une homogénéisation des
modules locaux.

Appliqué essentiellement aux polycristaux métabisjue modeéle autocohérent a également été
utilisé pour simuler le comportement (visco)plaséigde polymeres semi-cristallins (par exemple
Dahoun et al, 1995, Makradi et al, 2004). Dansddre de mes activités sur les polyméres semi-
cristallins et d’'une étude sur les relations mittwagure-comportement plastique du polypropyléne,
un modele autocohérent viscoplastique (Molinari agt 1987) a été utilisé pour simuler le
comportement plastique en traction et en cisaillgmdu matériau. La phase amorphe de
comportement caoutchoutique dans la gamme de tatopér étudiée a été négligée. Le
polypropyléne est donc considéré, en premiere appetion, comme un polycristal de structure
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monoclinique avec huit systemes de glissement Essacdes cissions de référence différentes. Les
simulations permettent de reproduire correctemestcburbes de comportement et I'évolution des
textures. En particulier, le modéle traduit la éodifférence d’écrouissage observée en tracti@net
cisaillement. Le fort écrouissage en traction éstbaé au développement d’'une texture due a la
rotation des lamelles cristallines dans la directie traction. Au contraire, la texture planairé gl
développe en cisaillement conduit a une absenaealiissage. Pour plus de détails, le lecteur pourra
se référer &’Sell et al (2002onné en Annexe D

IvV.2.3 Extension au cas de I'élastoviscoplasticité
IvV.2.3.1 Introduction

Dans le cas de la viscoélasticité linéaire ou mugsire, la présence simultanée de mécanismes de
déformation instantanée (élasticité) et dépendantecthps (visqueux) donne lieu a un comportement
héréditaire, c'est-a-dire que la réponse actuellendtériau dépend non seulement de la sollicitation
actuelle mais aussi de toute son histoire. Cettgrigté d’hérédité combinée a I'hétérogénéité du
matériau engendre un couplage espace-temps esittedenps mécaniques. Considérons un élément de
Maxwell obéissant a la loi de comportement suivéciteaussi Eqn. 11.4.1) :

&E=s:0+m:g (Equatioh2.1)

Un assemblage d’éléments maxwelliens ne se compagea I'échelle macroscopique comme un
élément de Maxwell (Suquet, 1985). Il apparait darlsi de comportement macroscopique un terme
intégral supplémentaire, appelé effet de mémoirggue, qui traduit la présence d'interactions
mécaniques différées entre les phases :

t
E =shom: 54 v hom. Z+IJ(t -v): 2(v)dv (Equation IV.2.2)
0
ou les tenseur§M™M et M "™ ggcoulent de 'lhomogénéisation respectivementrpene élastique et

visqueuse. On voit alors apparaitre la difficul& d@efinir un module (ou complaisance) effectif.
Comment appliquer alors la démarche autocohérente ?

Déja a I'échelle locale (Eqn. 1V.2.1), la présesaaultanée de deux ordres de dérivation d’'un
méme champg,d, rend délicate la détermination d’'un module tahgensécant. Dans le cas de la

viscoélasticité linéaire sans vieillissement, lelppeme a été résolu par Laws et McLaughlin (1978) e
transformant le probleme d’homogénéisation en ékgicité linéaire non vieillissant en probleme
élastique symbolique. En effet, dans ce cas, lepoorement local s’écrit sous la forme d’une
fonctionnelle linéaire résultant du principe deexgosition de Boltzmann :

£(t)= §j(t-v): do(v) (Equation NG

—00

ou | est la fonction de fluage du matériau. Le prinailgecorrespondance permet alors d'écrire le
comportement dans I'espace de Laplace-Carson iblep sous la forme élastique symbolique :
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&(p)=i(p): a(p) (Equation IV.2.4)

On peut alors maintenant appliquer I'approximati@amocohérente et obtenir dans l'espace de
Laplace-Carson la complaisance effective comme tlageation 1V.1.3. Cette méthode a le grand
avantage de permettre l'application d’'une démarelocohérente classique rigoureuse. C'est
pourquoi elle sert de référence pour les autreiredléveloppés.

Une extension de cette méthode dans le cas dedaélasticité non linéaire a été proposée par
Rougier et al (1994) puis par Masson et Zaoui (139Masson et al (2000) dans le cadre de la
formulation affine. La linéarisation permet de senener a un probleme de viscoélasticité avec
déformation libre (thermoviscoélasticité). Le comtpment local linéarisé au tempst écrit sous la
forme :

£(t)= jq( (v): do(v)+£2(z t) (Edion 1V.2.5)

ou dans l'espace de Laplace-Carson

&(p)=d(p): (p)+£°(¢.p) (Equation IV.2.6)

Le comportement homogénéisé est ensuite obtenuathera classique dans I'espace de Laplace-
Carson OCIQ? est la complaisance effective ép(i,p) la déformation libre homogénéisée (Eqn.

IV.2.7). Remarquons que cette déformation libreilltésuniquement du processus de linéarisation et
n'a pas de sens physique.

~ A~

E(p) =0 (p): £(p)+E°(¢ .p) (Equation IVZ.

Il faut ensuite inverser la solution pour retourdans I'espace réel.

L’intérét de la méthode de la transformation de laeg@-Carson couplée a une formulation
affine est double. Premiérement, cette approchengted’utiliser une démarche autocohérente
classique dans I'espace de Laplace-Carson. Deuriente elle s’applique, a priori, & n'importe quel
type de comportement local, si on s’assure que meilieu linéaire de comparaison”
thermoviscoélastique retenu est non vieillissantr pouvoir appliquer le principe de correspondance.
Or dans le cas d’'un comportement non linéaireplgametres du matériau évoluent avec le temps.
L'utilisation des techniques de Laplace-Carson @et gonc se faire de maniére exacte et induit des
approximations, difficiles a quantifier (Mercierat 2005). Par ailleurs, la nécessité de stoakatet
I'histoire mécanique du matériau et le traitemeat [@s techniques de transformées de Laplace-
Carson inverses rendent la démarche délicate aengttceuvre et colteuse en temps de calcul. Une
méthode alternative approchée mais plus rapidé préposée par Brenner et al (2002) mais elle reste
limitée aux cas de sollicitations lentes.
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Mais est-on réellement obliger de connaitre toliistbire mécanique du matériau ? Un autre
point de vue, donnant lieu aux approches ditesvarébles internes » et adopté dans ce travalil,
consiste a considérer que I'histoire mécanique dtériau est contenue dans son état interne. Celui-c
est représenté par des variables internes qu'il feactualiser a chaque pas. Le modele a champs
translatés proposé repose sur cette idée. Il gdigeg par la nature de I'écoulement (visco)plastiq
en tant que déformation non libre de contraintes .

IvV.2.3.2 Modéele a champs translatés

Travaux scientifiques majeurs :

= Thése de S. Berbenni soutenue en janvier 2002 efrepdr M. Berveiller et V. Favier

= Sabar H., Berveiller M., Favier V., Berbenni S.@2] A new Class of Micro-Macro Models
for elastic-viscoplastic heterogeneous Materiais,J Solids Structure, 39, 3257-3276.

= [Favier V, Sabar H, Berveiller M, Berbenni S (200@w self-consistent approach for inelastic
materials based on translated fields, Journal gsigbe IV, 105, 231-238

= [Favier V., Sabar H., Berveiller M., Berbenni S.,vNenicro-macro approach for elastic-
viscoplastic materials based on translated fieECNSM 2002, Vancouver, Canada, June
2002 — Conférence invitée

IV.2.3.2.1 Présentation du modéle avec le point de vue de l@&fdrmation
(visco)plastique non libre de contrainte

Ce modéle est inspiré des travaux de Kroner (1961)élastoplasticité dont une nouvelle
présentation est donnée en détail daaisar et a(2002 (Annexe E).

En tout point du matériau, la loi de comportement élastoviscsijgjae peut s’écrire :
g(r)=s(r): ofr)+&"P(r) (Equation 1V.2.8)

ou éVp(r)est la vitesse de déformation viscoplastique gpedd non linéairement de la contrainte.

La premiére tentative d’étendre les outils d’hommagsation a I'élastoviscoplasticité a été formulée
par Weng (1981) inspiré par I'approximation dévelee par Kroner (1961) en élastoplasticité. Elle
consiste notamment a introduire des fluctuations champ de vitesses de déformation
viscoplastiqué " autour d’'un champ de vitesses de déformation viastigue de référence uniforme
E'P (qui n'est pas nécessairement la moyenne£fd. Dans cette approche, Weng commet deux
erreurs. La premiére est de prendre comme vitesesdéfbormation viscoplastique de référence,
autrement dit pour la matrice, un champ uniforme. cboix ne permet pas une accommodation
(visco)plastique de la matrice autour de l'inclusiba deuxiéme erreur est de considérer la vitdese
déformation viscoplastique comme une vitesse deradhition « libre de contraintes ». Cette vitesse
de déformation est donc «figée » lors de la ttenmsid’échelle, ce qui conduit a une interaction
purement élastique et donc une surestimation desagotes.

Dans le modéle dit & champs translatés que noymgoos, la méme démarche est adoptée
mais la nature de la vitesse de déformation visstigjue de référence est fortement modifiée. Ainsi,
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nous introduisons des fluctuations du champ desséte de déformation viscoplastiqg® autour
d’'un champ de vitesses de déformation viscoplaetéé{ﬂ(r) qui n'est, cette fois, pas nécessairement

uniforme mais qui doit étre compatible. Ce choidrdtchamp cinématiquement admissible est relié a
I'utilisation des opérateurs de projection (Kunif®83) qui ont des propriétés trés utiles lorsgqu'il
sont appliqués a des champs cinématiquement (ejugtement) admissibles, facilitant I'introduction
de champs translatéSdbar et al, 2002)

£VP(r)=e"P(r)+ a"P(r) (Equation IV.2.9)

L’équation 1V.2.9 traduit ainsi une translation dbhamp éVp(r) en tout pointr du champ de

déformation viscoplastique réeﬂ"p(r). Ce champ de référence est choisi comme étardlldian
autocohérente du probleme purement viscoplastiqumis a ces frontieres a un cha)hp Il s’écrit
ainsi :

eP(r)= AB°(r): X (Equation IV.@)1

La condition d’autocohérence appliquée sur le chdmpléformation viscoplastique impose q)ie
soit la vitesse de déformation viscoplastique diffecE YP€ du matériau définie par :

E=S%: 3 +E"®° (Equation2.11)

Dans [I'équation [1V.2.10, ABe est le tenseur de localisation des vitesses de rrdéfibns
viscoplastiques d’un probléme purement viscoplastiga détermination demande une linéarisation
du comportement viscoplastique. Une formulatioraeée a été retenue car elle permet de retrouver
facilement le cas linéaire ou le tenseur des coisgtaes visqueuses est constant :

£P(r)=m(r,0): or) (Equation 1V.2.12)

Ainsi les déformations viscoplastiques réelie®(r), de référence"P(r) et effectiveE 'P€ ne sont

plus figées mais dépendent de I'état actuel desraiates. Finalement aprés calcuabar et al,
2002,Annexe E), la loi d'interaction s’écrit :

o=c: A% :S%: 5 —c: AT ; (I - SE): (SV” - A% EVpe) (Equation 1V.2.13)
Dans le cas de I'élasticité homogéne, elle se tédui
. e .
o=5-C: (I - SE): (s"p - AB”: EVpej qEtion 1V.2.14)
La relation 1V.2.14 differe de la célebre formutetide Kréner-Weng par la présence du tenseur de

. . . . € N . . . L., sl s
localisation viscoplastiqua® _Cette derniere permet d'adoucir les interactionieehetérogeneites.
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L’accommodation est bien de nature élastique-vissbigue comme le montre ['équation
d’interaction obtenue a partir des relations dalisation de déformationsébar et al, 200Ret de
concentration des contraintes (Egn. 1V.2.13) :

(S—E)=S:(J‘—Z)+m:a—m:a (EqjoatIV.2.15)
Ainsi, contrairement aux approches de Weng (198&jnat-Nasser et Obata (1986), Harren (1991),

la nature élastoviscoplastique (et pas seulemastiglie !) du comportement est intégrée dans la loi
d’interaction.

IvV.2.3.2.2 Différentes maniéres de traiter le couplage élasité-viscosité
Nous avons vu dans le paragraphe précédent (831¥2.2) la nécessité d'introduire, dés le

début de la formulation, la loi d’écoulement de déformation viscoplastique. En prenant une
linéarisation sécante, les équations du problégwisent alors :

o(r)=c(r): (é(r)-m(o.r): o(r)) loi decomportemat

divo =0 équationd' équilibre

£=0% relationdecompatibilté cinématiqe (Equation IV.2.16)
uid = Eij Xj sur oV conditionsauxlimites

Dans ce probléme, les inconnues sont les vitessegfdrmation et vitesses de contrainte. Les
contraintes qui apparaissent dans I'équation depooi@ment sont supposées connues. Ce sont des
variables internes qui représentent la mémoire diériau et qu’il faut donc réactualiser a chaque pa
Elles ont la propriété supplémentaire d’étre awfoHédrées. Notons que cette analyse reste ideatiqu
pour le choix d’'un autre schéma de linéarisatidfin@ par exemple). Contrairement a I'approche
utilisant les transformées de Laplace-Carson qiti ifstervenir dans la loi locale une seule
complaisance combinant a la fois élasticité etoptasticité (voir Eqn 1V.2.6), I'équation IV.2.16Gif
apparaitre une complaisance élastigue et une cmapte viscoplastique. Or on sait que le
comportement homogénéisé ne pourra pas étre défilfuement par ces deux complaisances
effectives car il n’est pas maxwellien.

Aux temps tres courts ou aux toutes petites dé&ftioms, la réponse du matériau est purement
élastique. Aux temps trés longs ou aux grandesrmhétions, la réponse du matériau est purement
visqueux. S’appuyant ainsi sur ces états asymptesiqMolinari et al (Kouddane et al, 1993 ;
Molinari et al, 1997), Paquin et al (1999) choisigsde traiter de maniére symétrique les parties
élastiques et viscoplastiques définissant deuxemilide référence, un purement élastique et l'autre
purement visqueux. Cependant, pour appliquer Iaxpration autocohérente tout en préservant la
nature élastoviscoplastique des interactions, Kandcet al (1993) sont obligés d'imposer une relatio
restrictive entre les modules élastiques et lesptaisances viscoplastiques effectives. Molinaralet
(1997) proposent une relation d’interaction appéesimumériquement simple a mettre en ceuvre. Mais
ils doivent supposer que le comportement homogénéi maxwellien. Méme si celui-ci est
réactualisé a chaque pas, cela suffit-il a tradieféet de mémoire dont I'importance augmente avec
la non linéarité du comportement ? Ne faisant aedwypothése sur la forme de loi de comportement
homogénéisé, Paquin et al (1999) caractérisens idemx milieux de référence non seulement par un
module mais aussi par un champ de déformation. beéle a champs translatés n'est qu’'une
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simplification du modéle de Paquin et al (1999)retournant a la base du probleme. Il en differe
cependant fortement dans le sens ou I'élasticité eiscoplasticité sont toujours traitées de mamié
séparée, dissociant ainsi mécanismes de stockagécainismes de dissipation, mais non de maniere
symétrique. Ainsi le milieu de référence élastigst défini par un module élastique alors que le
milieu de référence viscoplastique est défini pam ghamp de vitesse de déformation

&'P(0) = AB"(0): EYP¥(0).
IV.2.3.2.3 Principaux résultats

Pour situer le modéle a champs translatés par rappa autres modeles de la littérature, la loi
d’interaction IV.2.14 (élasticité homogéne) estitécitout d’abord dans le cas d'une inclusion
sphérique plongée dans une matrice homogene irdiniaclusion et matrice présentent toutes deux
un comportement viscoélastique linéaire de type Wadlx isotrope et incompressible. Suivant les
travaux de Mercier et al (2005), elle est comparée solution exacte (donc de référence) de Hashin
(1969), calculée dans l'espace de Laplace-Cardoawe solutions proposées par Kouddane et al
(1993), Paquin et al (1999) et Weng (1981) (Tab211).

Matrice Inclusion
3p = 2,LI|:ED - EVp:| = Zﬂ[ED _2D } I I vpl I UIID
- D |~ o o =2,u[£ -& }zz,ué’ -——
2n D D ‘D D "2y,
L'indice D indique que les tenseurs sont des déuiat
Lois d'interaction
Hashin (1969) — Solution exacte
e 27 +37 | .vpl _ ~vp
Kouddane et al (1993) Weng (1981)
. . e _ -Vpl _ =vp
ol =5p _2#{(2/7|5;3f7jg-\[/)pl ‘E\[/)p} op =3p -2u(1 ,B)[gD ED }
Paquin et al (1999) Modéle a champs translatéSabar et al (2002)
g + vpl . o vpl _(27) +37 |ov
o =3p - 2;{(—2’7'5” 3’7}‘[’)‘0 - Egp} oh =5p -2u(1- ,B){er —(—'5/7 JEDF’}

Cailletaud et Pilvin (1994)

ol =2p - 2u(1- ﬂ)(ﬂgp' - B\ép)

aveC,6"BpI =£\|Sp| —A(ﬁgpl —&\ép)égg

Svpl _ svpl
et By =/4p
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Tableau IV.2.1 : Lois d'interaction dans le casrgéunclusion sphérique plongée dans une matrice
homogeéne infinie ou inclusion et matrice ont un portement viscoélastique linéaire de type
Maxwell, isotrope et incompressible avec élastibiténogéne — Comparaisons entre différents

modeles
On constate que les modéles de Kouddane et al YE2%3aquin et al (1999) coincident avec
la solution exacte. Dans le cas du modele a charapslatés, I'expression de la loi d'interacticat e
differente mais une analyse fine, dans I'espaceldplace-Carson et dans l'espace directe,
montre que :
= elle coincide avec le résultat de Hashin (1969f des états asymptotiques correspondants aux
comportements purement élastiqgue obtenu aux tieledadéformations et purement visqueux
obtenu grandes déformations,
= |'écart, dans le régime transitoire, reste faibkrma pour un fort contraste mécanig8alfar et
al, 2002.
L'écart subsistant, provient sans doute d'un traéet différent du couplage viscoélastique (8
IvV.2.3.2.2).

Le tableau IV.2.1 donne également la loi d'inteiactdu modéle proposé par Cailletaud et
Pilvin (1994). Celle-ci a été a priori postuléesdnspirant des travaux de Berveiller et Zaoui @Q7

en élastoplasticité. La variabfy , de nature heuristique, traduit 'accommodaticengranulaire de

chaque phase et permet d’adoucir les interactichsamques. On peut remarquer les similarités de
forme des lois d'interactions des modeles de Wedgj/letaud-Pilvin et du modéle a champs
translatés méme si la représentation des interactst sensiblement différente. Dans le modéle de
Calilletaud-Pilvin, les paramétred et o permettent d™ajuster" la nature des interactioBs
particulier si4 = 0, on obtient une interaction purement élastiquemendans le cas du modéle de
Weng.

La figure 1IV.2.1 compare, dans le cas de I'élastooplasticité (non linéaire), la réponse
globale obtenue par le modéle proposé a celle nbtpar d’autres approches (Fig. IV.2.Exnyier et
al, 2003. Rappelons que, dans ce cas, il n'existe pa®l#icen autocohérente exacte. On constate
que les réponses issues des modeles de Massownwet(Z899), Paquin et al (1999) et du champs
transaltés tendent tous vers les mémes états astyguets En particulier, la contrainte associée a
I'état purement viscoplastique est bien inférieareelle issue du modéle de Weng (1981), comme
attendu, mais également a celles estimées parpgpesches purement viscoplastiques (Fig. 1V.2.2).
Dans le régime transitoire, on constate que larrég du modéle & champs translatés est inférieure a
celle du modéle utilisant les transformées de Lapl@arson (Masson et Zaoui, 1999) tout en restant
proche. Le modéle de Paquin et al présente un eegmnsitoire beaucoup plus court que celui des
deux autres modéles.

66



0,9

n=5

0,8
0,7
0,6
0.5 # —&— Modele a champs translatés (Sabar et al, 2002)
04 I Modele affine (héréditaire) (Masson,Zaoui,1999) |
0,3 & —2—Modéle de Paquin et al (1999)

0.2 1 —e—Modele de Kréner-Weng (Weng, 1981)

01 | - - - Borne de Taylor

/(2o

0,0 0,5 1,0 1,5 2,0 2,5 3,0
E™.E/(2.10)

Figure IV.2.1 : Courbes contrainte-déformation naligges en traction uniaxiale a une vitesse
de déformation de 10s* pour un polycristal cubique a faces centrées. Guaigon entre
différentes méthodes d'homogénéisation en élastpliaticité

= = = Borne de Taylor
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Figure IV.2.2 : Fluage en loi puissance d’'un pdbted CFC sans texture en traction simple :
évolution de la contrainte de référenZg/rg avec la sensibilité a la vitesse= 1/n. Comparaison

des résultats obtenus par différents modéles deenélastoviscoplastique ou purement
viscoplastique.
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IV.2.2.3.4 Conclusions et Perspectives

En résumé, les comparaisons du modéle & champsaties avec d’autres modeles de la
littérature et notamment ceux issus d'une appraghiisant les transformées de Laplace-Carson
montrent les points suivants :

= Le modele a champs translatés présente une foiomlaimple et une mise en ceuvre
numeérique facile.

= La description des interactions élastique-viscdjgaes reste partielle puisque I'élasticité et
la viscoplasticité sont traitées de maniére sépara@is les comparaisons effectuées avec les
approches utilisant les transformées de Laplaceeganontrent qu’elle est trés satisfaisante.

= En ce qui concerne les états asymptotiques pureéfestique et purement viscoplastique, le
modeéle & champs translatés coincide avec les nwodélisant les transformées de Laplace-

Carson dans les cas de comportements linéaire retlinéaire. Cette coincidence n’est

cependant pas suffisante pour juger la qualité ddete. En effet, la pertinence d’'un modele

viendra surtout de sa capacité a décrire les ictierss de nature élastoviscoplastique,
autrement dit I'effet de mémoire qui se manifesteat dans le régime transitoire.

= Dans le régime transitoire, le modéle & champslkasés donne une réponse proche de celle
des modeles utilisant les transformées de Laplacedd, la encore dans les cas de
comportements linéaire et non linéaire. On peutemaue, contrairement a d’autres
approches, il ne reproduit pas la loi d’interactitacte entre une inclusion et une matrice
infinie présentant un comportement viscoélastignéaire de type Maxwell, isotrope et
incompressible. Mais le prix a payer pour satisfaiette coincidence ne nous parait pas
forcément justifier lorsque I'on cherche a décteecomportement élastoviscoplastique de
matériaux hétérogénes puisque le comportement héméigf ne suit pas une loi de

Maxwell.

= Le modele a champs translatés ne fait aucune hgpetlsur la forme de la loi de
comportement macroscopique.

= || peut étre utilisé pour n'importe quel type denmgmrtement, linéaire ou non linéaire,
isotrope ou anisotrope, compressible ou incomgresset pour n'importe quel type de
chargement, lent ou rapide.

Il est important de souligner que le choix du chanimgmatique de translation n’est pas unique et
donne lieu a diverses estimations. De la méme mgnlé schéma de linéarisation peut-étre
amélioré (formulation affine, théorie modifiée)dztnnera lieu a d’autres modéles. La démarche de
translation de champs donne ainsi lieu a une ntgklsse de modeéles.

Le modele a champs translatés est utilisé commi¢ aeittransition d’échelle dans les
applications concernant des polycristaux d’'aciéwites dans le chapitre Ill. Dans la suite deenotr
travail, une extension de la modélisation aux geandéformations est prévue afin de mieux
répondre aux applications rentrant dans le cadila dése en forme. Par ailleurs, la démarche des
champs translatés sera appliquée au cas d’'un ctenpanmt de type Burger pour décrire la présence
simultanée des mécanismes de déformations réwessilihstantanée (élasticité) et retardée
(anélasticité), et irréversibles dépendant du tefufoplasticité). C'est le cas par exemple des
aciers a structure cubique centrée sollicités eigua sous faibles contraintes étudiés dans le
chapitre Il de ce mémoire.
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IV.3 Heétérogénéités fortement contrastés
IvV.3.1 Introduction

Lorsque le contraste mécanique entre les phasésnti@wportant, I'arrangement des phases et
en particulier leur continuité joue un réle du prenordre dans le comportement donnant lieu a des
effets de percolation mécanique (8 IV.3.2). Modglie matériau a partir du seul motif de l'inclusio
(représentant une phase) entourée du MHE devieors allairement insuffisant. Pour mieux
représenter la topologie (morphologie et distritmutspatiale) des phases on utilise le concept plus
riche du motif morphologique qui permet de metimeagant les caractéristiques microstructurales et
les mécanismes de déformation pertinents pourrigootement étudié (§ 1V.3.3). Le comportement
effectif est ensuite déterminé par un modéle alté@nt généralisé.

IvV.3.2 Réle de la morphologie

IV.3.2.1 Mise en évidence expérimentale de I'effet de per@lon mécanique : cas des
composites a matrice polymere renforcée par des wdiiers de cellulose

Travaux scientifiques majeurs :
» Thése de V. Favier soutenue en octobre 1995 (CERM#&¥c ELF-ATOCHEM
= [Favier V., Chanzy H., Cavaillé J.Y. (1995a), Polymanocomposites reinforced by cellulose
whiskers, Macromolecules, 28, 6365-6367

Dans le cadre d’'un programme de recherche sur laris@ion de la biomasse mené au
CERMAYV, mon travail de thése a porté sur I'élakioraet la caractérisation de systémes composites
modéles & matrice polymeére renforcée par des wisigkeonocristaux) cellulosiques. Ces whiskers
obtenus a partir d’'animaux marins (tuniciers) omtdiameétre d’environ 20 nm et leur longueur peut
atteindre plusieurs microns. Ces renforts de tail@o-micrométrique ont d'excellentes propriétés
mécaniques puisque le module d'Young suivant ldgs microfibrilles est estimé a 150 GPa.
L'élaboration des matériaux composites étudiésaggpar mélange en milieu aqueux de la matrice
polymére et des whiskers de cellulose, ce qui fagarne bonne dispersion des constituants, puis par
éviction de I'eau. Les films composites, conterged fractions massiques de whiskers variant de 0%
a 14%, ont été élaborés par trois techniques diffés : par évaporation directe de l'eau (E), par
lyophilisation et compression a chaud (PP), paplyitsation, extrusion et compression a chaud (XP)
(Favier, 1995.

Des analyses mécaniques (faibles et fortes défmmzt ont mis en évidence une
augmentation du module élastique tout a fait remtg et inhabituelle a de si faibles taux de
renfort pour les films "évaporés" (E), a des terapées supérieures a la température de transition
vitreuse de la matrica ¢=0°C). L'addition de 6% en masse (4% en volume) de ks provoque
une augmentation du module de plus d’'un facteulemila mise en oeuvre a cependant une tres
nette influence sur l'efficacité des charges regotres. A fraction volumique de whiskers égale,
les films élaborés par la méthode "lyophilisatiotrgsion-compression” ont un module relaxé 10
fois plus faible que ceux élaborés par la méthdgephilisation-compression” et 100 fois plus
faible que ceux élaborés par la méthode "évaporafkig. 1V.3.1).
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Figure IV.3.1: Log(G/Pa) en fonction de la températpour les films composites renforcés avec 0 ou
6% (g/9), soit 4% (v/v), de whiskers de tunicin@letborés par les trois types de mises en oeuvre

La morphologie des composites apparait donc détamte pour comprendre les
comportements mécaniques décrits précédemmenta Ellé étudiée par différentes techniques telles
que la microscopie électronique a balayage etnamession, I'observation des films composites entre
polariseurs croisés et la diffraction de rayons2éans le cas de films (E), le remarquable effet de
renfort est attribué & la présence d’'un véritabkeau continu et percolant de whiskers au seia de |
matrice (Fig. IV.3.2), assurant une grande rigidité matériauRavier et al, 1995ap Un procédé
comme l'extrusion, provoquant un tres fort cisailent de la matiére et orientant localement les
whiskers, limite fortement la formation de ce résdan observe alors une diminution des propriétés
mécaniques.
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Figure 1V.3.2: Micrographie prise en microscopie électroniqueadismission de coupes réalisées
ultra cryo microtomie des films (E) renforcés p& 6n masse de whiskers

IV.3.2.2 Modélisation et simulation des effets de percolatio mécanique — Notion de
fraction volumique effective

Travaux scientifiques majeurs :

= These de V. Favier soutenue en octobre 1995 (CERNM#&¥c ELF-ATOCHEM

= Favier V., Canova G.R., Cavaillé J.Y., Chanzy Bufresne A., Gauthier C. (1995b),
Nanocompaosites from latex and cellulose whiskeadyrRer for Advanced Technologies, 6 ,
351-355

= Favier V., Dendievel R., Canova G.R., Cavaillé JGilormini P. (1997a), Simulation and
modelling of 3D percolating structures: case ofxamatrix reinforced by a network of
cellulose fibers, Acta Materialid5, 1557-1563

= Favier V., Canova G.R., Shrivastava S.C., Cavdié (1997b), Mechanical percolation in
cellulose whiskers nanocomposites, Polymer Enginge@nd Science, 37, 1732-1742

Pour analyser plus finement les mécanismes respl@ssalu remarquable renforcement
observé, plusieurs modéles ont été utilisés. Dangpremier temps, un modele autocohérent en
élasticité, avec une extension dite "multisite” ponieux tenir compte des effets de voisinage
(Molinari et EI Mouden, 1996) et prenant en comjatenorphologie allongée des renforts a été
utilisé. Les simulations obtenues lorsque la matpiolymeére est vitreuse sont en bon accord avec les
résultats expérimentaux. Au contraire, lorsque latritce polymére a un comportement
caoutchoutique, elles sous-estiment tres forterieenénforcement observé dans les films (E) (Fig.
IV.3.3). Ces résultats montrent que lorsque lereste mécanique est faibke 10), les whiskers et la
matrice jouent un rbéle mécanique similaire et leumgractions peuvent étre représentées par
I'approximation autocohérente (§ 1V.2). En revandbesque le contraste mécanique est fort @),
le transfert de charge de la matrice vers les wnssk’est plus le mécanisme de renforcement
prédominant, un autre mécanisme prend alors lesrela
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Figure 1V.3.3 : Comparaison des modules expérimentians le domaine caoutchoutique des
composites obtenus par évaporation (E) et par €rinXP) et des modules prédits par le modeéle
autocohérent et le modeéle de Voigt/Reuss bas@sqertolation

Un modéele simple de type Voigt et Reuss mais pitesawcompte la percolation des whiskers a
été développé (Fig. 1V.3.3). En accord avec latieéde la percolation, nous avons pu mettre aimsi e
évidence que seule une fraction volumique de whsskappelée "“fraction volumique effective",
participe activement aux transferts de charge. &dgespond aux whiskers qui appartiennent aux
amas percolants en excluant les branches morteéseau et les agrégats isolés (Fig. IV.3.4). Les
whiskers sont liés entre eux par des liaisons rgg&ties, qui jouent un réle clé non seulement dans la
cohésion mais aussi dans la rigidité du réseauhiskers. En ce sens, la percolation mécanique est
différente de la percolation de contact car ellpetl non seulement du seuil de percolation
géomeétrique mais aussi de la densité du réseaurgtlre des liaisons. Pour mieux comprendre le
réle des liaisons, des simulations éléments firdgriensionelles puis tridimensionelles représentant
le réseau de whiskers par un réseau de barres paudres ont été effectudsagier et al, 1997ap
Les résultats obtenus montrent qu'au-dela du skujpercolation géométrique, un réseau de barres,
liées entre elles par des liaisons rotules, agitmdmiére équivalente a des béatons dispersés
aléatoirement dans une matrice continue ou lesaictiens entre les whiskers ne sont pas prises en
compte. Au contraire, un réseau de poutres a adeises liens rigides d’encastrement présente un
effet de percolation mécanique des la formationcgwemier amas infini ». Ainsi, dans le cas de
réseaux de poutres, les conditions d’encastrenm@rtuisent a un transfert de charges par les forces
mais aussi par les moments, les variables cinéoedigassociées étant les déplacements et les
rotations.

Le schéma autocohérent ne peut décrire les prépnaécaniques de ces composites pour deux
raisons :
= supposant les phases organisées en petits donticesélés et distribués aléatoirement, il
ne peut prendre en compte leur continuité.
= fondé sur la mécanique des milieux continus classidl est inadapté pour décrire le
transfert de charges par les moments entre lekersis
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Une nouvelle approche ou le matériau est décritneeran milieu de Cosserat a été proposé. |l
apparait dans le modele des longueurs caractéestiqu’il est cependant difficile de relier a des
longueurs physiques. Pour plus de détails sur eeklisations, le lecteur pourra se référé&raaier

et al (1997adonné en Annexe F.

— whiskers actifs

---------- whiskers non actifs

x=0 X=Lg

Figure IV.3.4 : Représentation schématique desk&hésconsidérés comme actifs ou non actifs dans
la rigidité du matériau

IV.3.3 Motif morphologique évolutif
IV.3.3.1 Introduction

Le travail précédent a mis en lumiére le rdle ingor de I'arrangement des phases dans le
comportement lorsque celles-ci présentent un foritraste mécanique. En particulier, la phase
mécanique qui a le statut de matrice entourantraconsidérée alors comme une inclusion contréle
le comportement de I'ensemble. C’est le cas degosites (XP) étudiés au paragraphe précédent : la
matrice polymere entoure des agrégats isolés dekets. Lorsque la matrice polymére a un
comportement caoutchoutique, le renforcement obterac 6% en masse de monocristaux permet
d’augmenter le module élastique d’environ un facted. Ce résultat est certes déja trés bon par
rapport & celui classiguement observé dans des agitep particulaires mais reste loin du module
élastique du renfort. En revanche, dans les cong®ék), le renforcement obtenu atteint un facteur
1000. La topologie du matériau est formée alorxgeases continues qui s’entremélent. A I'image
du modeéle de Voigt, c’est alors la plus rigide cutrdle le comportement de I'ensemble.

Pour mieux prendre en compte le rdle mécaniqueadmpologie du matériau, il est trés
intéressant d’utiliser le concept du "motif morpghgijue” introduit par Stolz et Zaoui (1991). Le
"motif morphologique" a pour objet de représentesr ¢taractéristigues essentielles de la distribution
des phases a I'échelle locale. Il est donc partogetgon hétérogéne. On suppose ensuite que cé moti
se reproduit dans tout le matériau. Dans le cddrechéma autocohérent, alors qualifié de généralis
(Bornert, 1996), il joue ainsi le réle de l'inclosi plongée dans le MHE. L’hypothese de I'uniformité
du comportement dans l'inclusion est cependane dets levée. La difficulté est alors de déterminer

73



la relation de localisation c'est-a-dire la répodgemotif plongé dans le MHE soumis a l'infini & un
champ uniforme. On peut alors avoir recours a deslutions numériques telles que la méthode des
éléments finis (par exemple Chabert et al, 208%4us simplement, on peut ne considérer que certains
aspects microstructuraux et mécaniques des phieseglus déterminants pour le comportement
étudié, et choisir un motif morphologique sphériqualticouches pour lequel on sait estimer la
relation de localisation (Christensen et Lo, 19H&rvé et Zaoui, 1993 ; Cherkaoui et al, 1994 nPa

le cas biphasé, ce motif est constitué d'une instusontenant la premiére phase) entourée d’'une
couche de matrice contenant la deuxieme phasest lalers essentiel de bien définir ces phases
"mécaniques” qui (i) ne sont pas forcément assecédes phases chimiques ou physiques et (ii)
peuvent évoluer avec les conditions de chargemedts.introduit ici le concept de "motif
morphologique évolutif’. Dans le paragraphe suivartus allons préciser ce concept en traitant
I'exemple des alliages métalliques semi-solides.

IvV.3.3.2 Comportement des alliages métalliques a I'état sersplide

Travaux scientifiques majeurs :

= Theése de C. Rouff soutenue en mars 2003 encadréé. [Berveiller, R. Bigot (LGIPM) et V.
Favier avec ASOMETAL CREAS et le CNRS

= Theése de P. Cézard depuis octobre 2002 encadrdé. [gerveiller, R. Bigot (LGIPM) et V.
Favier avec ASOMETAL CREAS et la Région Lorraine

= Projet du programme "Matériaux-Procédés-Produiis"en place en Lorraine dans le cadre
du Contrat de Plan Etat-Région 2000-2006

= Bigot R., Favier V., Rouff C. (2004), Characteriaat of semi-solid material mechanical
behavior by indentation test, Journal of Materiad@ssing and Technology, 160, 43-53

= Cézard P, Favier V., Balan T., Bigot R., Berveilld: (2004), Simulation of semi-solid
thixoforging using a micro-macro constitutive edgoaf Computational Materials Science,
32, 223-228

= Favier V. Rouff C., Bigot R., Berveiller M., Robglsl. (2004a), Micro-macro modeling of
the isothermal steady-state behaviour of semi-splidternational Journal of Forming
Processes, 7, 177-194

IV.3.3.2.1 Contexte

Les alliages métalliques semi-solides présententamportement thixotrope, dépendant du
temps et caractérisé par une forte chute de lasitgcavec la vitesse de déformation (comportement
rhéofluidifiant). Cette propriété est exploitéeraise en forme donnant lieu a deux grandes classes d
procédés : le thixoformage lorsque I'état semiesoliest obtenu par refusion et le rhéoformage
lorsqu’il est obtenu par solidification partiell&égbathuler, 2002). La maitrise de ces procédésarqu
une bonne connaissance du comportement mécanigugede-solides. Dans le cadre des travaux de
thése de Carole Rouff et Pierre Cézard, en partdrnavec le Laboratoire de Génie Industriel et
Production Mécanique et le Centre de Recherche’lEtudk des Aciers Spéciaux (CREAS)
d’ASCOMETAL, nous avons cherché a caractériseradétiser ce comportement en nous intéressant
en particulier aux alliages a haut point de fudieinque I'acier. Les travaux se sont concentrés sur
deux points : la mise en ceuvre d'essais de caisatién du comportement des semi-solides et la
modélisation de ce comportement, compatible avecutitisation dans le code éléments finis de mise
en forme FORGE?2.
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Le comportement des semi-solides est complexela@épend du temps et de la vitesse de
déformation mais également fortement de la micoottire (et notamment de la morphologie de la
phase solide) qui évolue elle-méme avec la défeomala température et la vitesse de déformation
(voir par exemple Suery, 2002b pour un bilan desnassances actuelles dans ce domaine). De
nombreux modeéles existent dans la littérature pléarire ce comportement et on renvoie le lecteur
des publications de synthese telles que (Fan, 200#tin et Orgéas, 2002 ; Favier D. et al, 2002 ;
Atkinson, 2005). Dans ce travail, nous avons chaéstdévelopper un modele autocohérent généralisé
associé a un motif morphologique évolutif. L’intér@utiliser un modéle micromécanique par
changement d’échelle est de :

= prendre en compte la morphologie complexe du naatéri
= séparer le rble mécanique des différents typesdsepliquide et solide
= introduire des variables internes physiques quedait relier a la microstructure.

IvV.3.3.2.2 Représentation

La Figure 1V.3.5 illustre une microstructure typggd’un alliage Sn-15%Pb poids semi-solide.
Le matériau présente une morphologie particulieasttuée d'une phase solide plus ou moins
globulaire entourée de liquide. L'observation plure de la micrographie montre (i) la présence de
liquide emprisonné a l'intérieur des particulesides et (ii) la présence de « pontages » entre les
particules solides. Ainsi, le matériau présente dis¢ribution bimodale liquide-solide. Lors de la
déformation du systéme et selon la vitesse de ahéftion, les pontages solides se rompent soustl’effe
de cisaillements intenses libérant une partie duide piégé (Joly et Mehrabian, 1976 ; Ito et al,
1992 ; Kumar et al, 1993 ; Doherty et al, 1984 cddele et Suéry, 1984). On observe alors une
évolution de la distribution bimodale. Les phasetivas mécaniquement sont identifiées comme les
lieux ou la déformation se localise a savoir leatpges solides et le liquide libre. Au contraites
grains solides et le liquide piégé contribuent pés a la déformation.

Pour décrire les caractéristiques microstructuratdes mécanismes de déformation pertinents,
le matériau est représenté a I'aide du motif molgiique de l'inclusion enrobée, I'inclusion et
I'enrobage étant tous deux composés de solide kgude. Plus précisément, I'inclusion contierd le
particules solides et le liquide piégé et I'enrahagppelée encore zone active, est associé aux
pontages solides et au liquide libre (Fig. IV.3.6).
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Figure IV.3.5 : Micrographie d’'une microstructuréud alliage Sn-15%Pb poids apres une trempe a
partir de I'état semi-solide avec une fraction adice de 0.6

Figure IV.3.6 : Représentation schématique de lerostructure a I'état semi-solide et motif
morphologique

Pour décrire [I'évolution de la distribution bimodalliquide-solide associée a la
désagglomération du réseau solide, suivant leadrade plusieurs auteurs (par exemple Kumar et al,

1993, 1994ab), la variable interne, fraction ddédsodans la zone activéz, est introduite. Elle

correspond physiquement aux pontages solides. jrigsément, sa loi d’évolution dépend de la
fraction de solide f S et de la vitesse de cisaillementselon les équations suivantes :

fr=0 pour fS<f°€

fS
f3= " \ pour f 5> fC
A fS+D(1—f5Xy)”

ou fCest le seuil critique de percolation de la phadielessdD etn sont deux paramétres matériaux.

Une discussion plus approfondie sur la significat la loi d’évolution de cette variable interrs e
proposée en Annexe G.

IV.3.3.2.3  Approximation autocohérente dans le cas de I'inclisn enrobée

La détermination des propriétés effectives dui-smtide nécessite en premier I'évaluation des
comportements globaux de l'inclusion et de la ceucéh partir des comportements du liquide et du
solide. Dans les deux cas, les interactions méuaanigntre les constituants sont déterminées a&l'aid
d’'une approximation autocohérente classique. Alesi,constituants liquide et solide sont traités de
maniére équivalente et étant distribués de mairgetmpe, sont représentés par une inclusion (as se
d’Eshelby) sphérique. Par ailleurs, leur comportetmeupposé visqueux isotrope incompressible, est
définit par un seul scalaire, la viscogité

glj =,uI &jj avec ,u' =k! pour le liquide newtonien (Etjon 1V.3.2)

%? =,us(£eq)éij avecu® =K S(é“eq)m_l pour le solide viscoplastique (Equation3\3)
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ou §; est le déviateur des contrainte&;j, est le déviateur des vitesses de déformatiBnsest la

consistence ah est le coefficient de sensibilité a la vitesseéfrmation.

Les viscositégu; de linclusion etup de la zone active sont déterminées par :
Hg = TSHETE + (1= 18 Mgy

ou I'indice B est égal & lorsqu’il fait référence a I'inclusion etApour la zone active. Les tenseurs
de IocalisationTg et Tll3 sont donnés par (Berveiller et Zaoui, 1981) :

Té __ OHB
I
3up +2ug
5 .
TE? = B S (Equatish3.5)
3up *+2ug

La viscosité effective/sc du semi-solide est ensuite estimée a partir désépgents résultats en

supposant que le motif morphologique de l'inclustomobée (inclusion + couche) est plongée dans le
MHE :

pse = faupTa+ f Ty =pp+ £ (1 = pp)Ty

ou l'expression du tenseur de localisation dansale d’'une inclusion enrobée sphérique isotrope
incompressible avec une approximation de coucheareést donnée par (Cherkaoui et al, 1994) :

T = 1 f5:uSS (Equation IV.3.7
3uss+ 2/ +[ J (er - un )[ﬂss 1J
fi HA

R3
avec fj=——— (Equation
! (R+4R)3

IV.3.8)

ou R est le rayon de l'inclusion sphérique 4R I'épaisseur de la couche. On retrouve I'expression
associée au cas de l'inclusion sphérique homogef@isant tendref| vers un.

Signalons que le probleme micromécanique de I'siolu enrobée sphérique ou cylindrique et
des matériaux isotropes a été étudié par différautsurs tels que Christensen et Lo (1979) qui ont
développé le modéle a 3 phases, Luo et Weng (1BR9Y¢ et Zaoui (1990, 1993) qui I'ont généralisé
an phases. L'approche de Cherkaoui et al (1994)satit les techniques des fonctions de Green et
des opérateurs interfaciaux (Hill, 1983), est pédéeparce qu’'elle permet une extension au cas des
ellipsoides enrobées et des matériaux anisotr@es.que son utilisation soit pour l'instant limétéu
cas isotrope, elle pourra par la suite permettreor@edre en compte I'évolution de la forme des
inclusions au cours de la mise en forme des matésami-solides.
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IvV.3.3.2.4 Principaux résultats

IvV.3.3.2.4.1 Cas des alliages a bas point de fusion

Les résultats issus du modeéle autocohérent sonpa@® avec des données expérimentales
obtenues dans des conditions isothermes sur degesllSn-15%Pb poids de fraction de solide 0.5. On
retrouve deux types d'essais :

» des essais de compression entre plateaux parafledesnanan et Flemings, 1980) qui
couvrent une gamme de vitesses de déformation éeespentre 10a 10 &

» des essais effectués sur des viscosimétres deCypette (Joly et Mehrabian, 1976) pour des
vitesses de déformation variant de 2 & 190

Les parameétres du modéle ont été identifiés arpietimesures expérimentales correspondant
a une fraction de solide de 0.5 dans le domaindatéss vitesses (A) et des faibles vitesses (B) de
cisaillement (Fig. 1V.3.7). L'évolution de la visit® pour une fraction de solide de 0.45 a endiée
simulée sans modifier aucun parametre. Le trésdooord trouvé avec les résultats expérimentaux
permet de valider (au moins dans une gamme dedinagd¢ solide voisine de 0.5) le modéle.

3,E+08 : 70
P~ 4 Laxmana & Flemings (1980) ; fs= 0,5 - A Joly & Mehrabian (1976) ; fs=0,5
p Modgle ; fs= 0,5 % 50 | —modele ; fs=0,5
L 2E+08 [ ®  Laxmanan & Flemings (1980) ; fs= 0,45 o B Joly & Mehrabian (1976) ; fs=0,45
o ® ° " Modele ; fs= 0,45 o | " Modéle : fs= 0,45
2 4 3 50
E 2,E+08 | E
= L 40
£ £
8 8

| 30

3 1E+08 . 3
2 250l
7] n
§ 5,E+07 §
s s 10

0,E+00 = 0 : = —5

0 0,002 0,004 0,006 0,008 0,01 0 50 100 150 200 250 300
Vitesse de cisaillement s-1 Vitesse de cisaillement s-1
A B

Figure 1V.3.7 : Evolution de la viscosité du semiige en fonction de la vitesse de cisaillement.
Comparaison entre résultats simulés et expérimerpaur un alliage Sn-15%Pb contenant des
fractions de solide de 0,45 et 0,5. A : domainefdess vitesses. B : domaine des faibles vitesses

Les résultats de la Figure IV.3.7 montrent clairetria présence de deux régimes : le régime
des faibles vitesses de cisaillement ou la viséodit semi-solide est élevée (@@ Pa) - le
comportement est alors de type solide - et le régles fortes vitesses de déformation ou la vigeosit
devient tres faible (10 Pa) - le comportement éstsade type liquide. Cette chute de viscosité
d’environ 7 ordres de grandeur est attribuée &@$mgglomération des particules solides.

La Figure 1V.3.8 rassemble I'ensemble des résuttats Figures 1V.3.7A et IV.3.7B sur des
échelles logarithmiques. L'évolution de la visabgie la zone active calculée par le modéle montre
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gue celle-ci contrdle le comportement global duissstide. Pour des vitesses de déformation variant
de 10° & 1 &, la fraction de solide dans la zone active esté&ésupérieure a 0.4) traduisant la
présence d’un squelette solide assez fortementectédmui participe activement a la transmission de
I'effort. Lorsque la vitesse de cisaillement augteeta fraction de solide dans la zone active dirain
pour refléter la rupture progressive des pontagkdes jusqu’a atteindre le seuil de percolatioga(é

a 0.4) indiquant la destruction compléte du résgencolant de solide. Le comportement est alors
contrélé par le liquide. Cette valeur de 0.4 cgpond au seuil de percolation mécanique du modéle
autocohérent classique dans le cas d'un milieu osggle deux phases isotropes incompressibles
présentant un fort contraste mécanique (Berveilldr Zaoui, 1981). Elle ne représente
malheureusement pas le véritable seuil de peroalg@ométrique qui, dans le cas de sphéres jetées
aléatoirement, est d’environ 0.3 (Balberg et ag4)9

10

régime “solide”

log (viscosité effective/ 1 Pa)

log (vitesse de cisaillement/ 1s ’1)

viscosité du semi-solide A | axamanan & Flemings (1980)
A spencer et al (1972)

— T viscosité de I'inclusion O Joly & Mehrabian (1976)

= = " viscosité de la phase solide O Turng & Wang (1991)
viscosité de la phase liquide

~—viscosité de la zone active

Figure IV.3.8 : Evolution de la viscosité du semlige en fonction de la vitesse de cisaillement
Comparaison entre résultats simulés et expérimenpaur un alliage Sn-15%Pb contenant une
fraction de solide de 0,5

Dans le cas d'alliages de Magnésium AZ91, on obfierméme type de résultats. On peut
cependant remarquer que les valeurs expérimerdakesiscosités peuvent différer d’'un facteur 100
aux grandes vitesses de déformation a cause desnibélaboration des matériaux et de conditions
expérimentales différents (Gebelin et al, 1999, R2002). |l souligne la difficulté de mener des
essais expérimentaux pour caractériser la viscdaité un large domaine de vitesse de déformation de
ces matériaux semi-solides qui présentent une sircicture si fortement dépendante des conditions
d’élaboration (solidification ou fusion) et évoldaavec le temps, la déformation et la vitesse de
déformation.
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V.3.3.2.4.2 Cas des alliages a haut point de fusion

Les aciers atteignent leur état semi-solide pour tdepératures beaucoup plus élevées que
celles des alliages légers entrainant de forteplications au niveau des systemes de chauffage, de
caractérisation et de mise en forme des lopins.aMeurs, la microstructure globulaire recherchée
pour la phase solide semble beaucoup plus diffiilebtenir que dans les alliages a bas point de
fusion (Fig. IV.3.9) (Omar et al, 2005). Il fautpmndant étre trés prudent quand a l'interprétation
d’'une micrographie obtenue aprés solidification ptate lorsque le liquide n’est pas de composition
eutectique (Suéry, 2002a). Pour déterminer le corapmnt rhéologique des semi-solides, les essais
traditionnellement exploités sont les essais deptession entre plateaux paralleles qui couvrent le
domaine des faibles vitesses de déformation etelsais de cisaillement effectués sur des
viscosimetres de type Couette qui balayent le doendes fortes vitesses de déformation. Ces essais
sont difficilement transposables a des tempérasupsrieures a 1400°C. Valette-Brives (1992) a mis
au point un dispositif d’essais de filage permettintravailler a des températures pouvant atteindr
1450°C et de balayer une gamme de vitesse de défiomtomprise entre 0,01 et 14 §lous nous
sommes placés dans la continuité de ce travait em@mme souci de pouvoir atteindre des vitesses de
déformation encore plus élevées, en développantskzis de compression entre plateaux paralléles,
des essais de filages axiale et radiale.

Figure IV.3.9 : Micrographie d’'une microstructuréut acier C80 contenant une fraction de solide de
0.6

L’exploitation de ces essais destinés a caractdesdéologie de I'acier semi-solide nécessite
de simuler numériquement les écoulements et demaés en méthode inverse. Ainsi le modéle
autocohérent développé précédemment a été impttame le code d’éléments finis FORGE2. La
validation de I'implantation a été effectuée entipagn simulant un essai de compression isothetme e
sans frottement et permettant d’atteindre la vitedes déformation a laquelle apparait la chute de la
viscosité (Fig. IV.3.8). Le résultat obtenu par REER2 a été comparé avec succes a un calcul fait en
dehors de FORGE?2 (Fig IV.3.10). On constate quépanse obtenue présente un pic d’effort suivi
d'un adoucissement du matériau délicat a traitemédriguement. Cette réponse, qualifiée
d’ « anormale » par McLelland et al (1997), ese l& I'apparition d'une sensibilité a la vitesse de
déformation négative du comportement dans uneigerggmme de vitesses de déformation.
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Figure 1V.3.10 : Evolution de la force en fonctidn déplacement lors d’un essai de compression a
vitesse de déplacement constante, sans frottemisatigerme, dans le cas d’'un comportement
"anormal" — Comparaison des réponses obtenue emglehdans FORGE?2 afin de valider
I'implantation

L'apparition d’'une sensibilité & la vitesse deatéfation négative est liée physiquement a la
perte de rigidité du réseau solide. Elle engendrepic de contrainte en compression, résultat
largement observé expérimentalement sur différges d'alliage (Loué et al, 1992 ; Kirkwood,
1994 ; McLelland et al, 1997 ; Liu et al, 2003, G@re& al, 2005). Or, dans le cas de l'acier étudié,
nous n’avons jusqu’a présent jamais observé claintmbe pic (Fig. IV.3.11). Des essais d’indentation
effectués sur des alliages Sn-15%Pb ont montrd’gparition du pic était aussi conditionné par la
différence de température entre I'outil (I'indeneat le matériau semi-solid®igot et al, 200h La
présence du pic est alors attribuée a la ruptureedpeau solide qui se crée a l'interface entnatil’'o
"froid" et le matériau "chaud". Pour étudier I'imfince de la température des outils sur la répamse d
matériau, des essais de filage direct ont été mardeux températures d’outils, 20°C et 450°C. La
figure 1V.3.12 montre clairement une différenceréponse qui reste cependant difficile a interpréter
Dans le cas de l'outil "chaud" (mais encore biawitf' pour le matériau a 1450°C), la fraction de
solide a l'interface est probablement plus faiblee glans le cas d’un outil froid, expliquant le plus
faible niveau d’effort. Mais les frottements soahs doute également différents dans les deux ess. C
résultats, confirmés par d'autres études, montjaatdans le cas des alliages a haut point de fusion
on ne peut négliger les échanges thermiques éaitndrbnnement gazeux, les outils et le semi-solide
lIs modifient localement les fractions de solidedenc la microstructure du matériau. Les effetéade
fraction de solide et de sa distribution dans lééni@u en cours de mise en forme deviendraiens alor
prépondérants devant les effets de microstructure.
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Figure IV.3.11 : Evolution de la force en fonctidm déplacement lors d’'un essai de compression entre
plateaux paralléles d’un acier semi-solide (& engperature proche de 1450°C avant mise en forme)
dans un outillage "froid"
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Figure IV.3.12 : Evolution de la force en fonctidm déplacement lors d'un essai de filage directh d’u
acier semi-solide (& une température proche de°C4&Gant mise en forme) dans un outillage
maintenu a deux températures : 20°C et 450°C

IvV.3.3.2.5

Perspectives

L'application

industrielle du

thixoforgeage aux est

technologiguement

et

scientifiquement ambitieuse. Elle nécessite la eption et la fabrication d’outillages capables de
résister a des sollicitations thermomécaniquesééle\et & une usure importante et de maitriser les
écoulements et les échanges thermiques. L’intéeét simulations numériques pour optimiser ce
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procédé est manifeste pourvu que les comportentfeatsiique et mécanique du systéme soient bien
représentés. La loi de comportement est en padiadéterminante et modifie les écoulements selon
sa nature. Ainsi, selon la gamme de vitesse derdéfmn (et de déformation), le semi-solide peut
présenter un comportement (i) "normal” ou la canteaaugmente avec la vitesse de déformation ou
(i) "adoucissant" ou la contrainte diminue aveeitasse de déformation.

L’application réussie du modele autocohérent axofbrgeage passe par un couplage
modélisation, simulation et expérimentation. Lemfmosuivants doivent étre en particulier étudiés :

= Une amélioration du modele consistant & prendreoempte I'évolution de la microstructure
en fonction non seulement de la vitesse de défammatais aussi de la déformation et de la
température est nécessaire. Des premiers réseitatairageants sont donnés dans I'’Annexe
G et permettent d’'étudier séparément les différeffiets.

= Le comportement dépendant au premier ordre deakdidn de solide, la connaissance de
cette grandeur a l'issue de I'étape de I'élaborati semi-solide est indispensable. Elle
passe par le développement d’outils permettantdecteriser la cinétique de refusion lors de
I'élaboration du lopin de départ et de solidificatien cours de mise en forme.

= Une meilleure maitrise des parameétres expérimerdalaboration du matériau et de mise
en forme tels que la température et le frottem@oatir obtenir des essais fiables et
exploitables, est souhaitable.

= Pour mener a bien les simulations numériques pameits finis, il est nécessaire de
connaitre les lois de comportements thermiquesplas de la loi de comportement du
materiau.

= Une étude sur la robustesse numérique du modéte@té finis est également a poursuivre.

La thése de Carole Rouff a permis de poser lesiprefjalons de ce couplage en se focalisant sur
'effet de la microstructure sur la réponse du mate La thése de Pierre Cézard est un
approfondissement de ce premier travail. Ce deraiemotamment permis d’identifier la forte
influence des échanges thermiques sur la réporseaalers semi-solides. L'objectif final est de
disposer d'un outil de modélisation permettant deumcomprendre les mécanismes en jeu lors de la
mise en forme des aciers semi-solides et de prégimmportement de ces matériaux lorsqu’ils
subissent des écarts de microstructure (fractiosotlde, degré d’agglomération du squelette, ...) ou
de process (vitesse de déplacement du piston de emisforme, température, géométrie de la
piece, ...).

V.4 Conclusion

L'objectif de ce chapitre était de montrer les $fi@tés et les difficultés de la démarche
d’homogénéisation dans deux domaines ouverts astéViscoplasticité et les matériaux a fort
contraste mécanique.

Dans le cas des matériaux faiblement contrastésneparticulier des polycristaux, les
estimations issues de I'approche autocohérentelasgement montré leur succés pour décrire
I'évolution des textures pour les chargements numed, de I'anisotropie plastique induite par la
texture, des surfaces de plasticité, des contsuinternes intergranulaires. Aujourd’hui une vision
unifié des différents modeéles est proposé (Pontgtalleda, 1991 ; Zaoui, 2001). Dans le cas de
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I'élastoviscoplasticité, de nombreux efforts oné &its ces derniéres années pour décrire, plus ou
moins partiellement, I'effet mémoire longue. L'apphe & champs translatés que nous proposons
donne lieu a une nouvelle classe de modéles pemmeté coupler des champs d’origine différente :
élasticité et viscoplasticité, élasticité et magsé#iction, élasticité et piézoélectricité...

Dans le cas des matériaux a plus fort contrastanigee, la démarche d’homogénéisation se
fait encore largement au cas par cas. Dans ceilirdeax exemples présentant des cas extrémes de
contraste (10a 10) ont été exposés. Cependant, beaucoup d'autresrimat et en particulier
certains polycristaux multiphasés présentent desostructures spécifiques rendant non pertinente
I'utilisation de I'approximation autocohérente dmpie. Dans tous ces cas, on sait qu’il est
indispensable de représenter la topologie des phd&3ette topologie couplée au fort contraste
mécanique conduit a des localisations de la défitomagu’il est délicat de décrire par des approches
en champ moyen. Lorsque ces zones de localisaistent petites et que la notion de VER garde un
sens, on peut construire un motif morphologiquéitoéene (Stolz et Zaoui, 1991 ; Bornert, 1996)
qui dépendra du matériau étudié. La difficulté viensuite du fait que la microstructure et donc les
phases « mécaniques » pertinentes évoluent agéédemation. Dans I'exemple des semi-solides, les
zones actives de localisations de la déformatiwaient » leur composition liquide-solide mais aussi
leur fraction volumique évoluer avec la déformatiten vitesse de déformation, ce qui n'est pas
encore complétement décrit dans notre modélisgfomexe G). L'introduction de variable interne
phénoménologique peut permettre de décrire cesutdmos. Néanmoins, on se heurte alors au
probléme de l'identification de paramétres non pijyes intervenant dans les lois d’évolution et on
perd une partie de la capacité prédictive de l'agpe micromécanique par changement d’échelles.
Notons, enfin, que plus que la fraction volumiquestsans doute la taille des zones de localisation
de déformation qui contrble la réponse macrosc@pi@u les modeles d’homogénéisation fondée sur
la mécanique des milieux continus sont incapaldedétrire des effets de taille.

Pour essayer de modéliser ces effets de tailles phrticulierement dans le cadre de la
plasticité, nous proposons de développer dans uageks années une approche alternative aux
méthodes purement « continues » basées sur laitidéfid’'un gradient de déformation (Aifantis,
1987 ; Fleck et Hutchinson, 1997) ou sur I'hypoéhdsin milieu de Cosserat (Forest et al, 2000) et
purement discrétes basées sur des techniquesde#ida dynamique des dislocations (Devincre et al,
1997, Schwarz, 19990n Blanckenhagen et al, 2004). Cette approchexgsisée dans le dernier
chapitre de ce mémoire.
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Chapitre V

Conclusions et Perspectives

V.1 Recherche d’'un comportement homogénéisé
V.2 Amélioration de la description du comportemdhtn grain monocristallin — Prise en compte
d’hétérogénéités d'origine physique
V.2.1 Introduction
V.2.2 Calculs de microstructure
V.2.2.1 Introduction
V.2.2.2 Cas de feuilles minces polycristallinescagaelques grains dans I'épaisseur
V.2.2.3 Cas de feuilles minces multicristallines@quelques grains dans le volume
V.2.3 Etude des hétérogénéités inélastiques diwighysique
V.3 Couplage expérience/modéle aux différenteslieshe
V.4 Approche pluridisciplinaire

V.1 Recherche d’'un comportement homogénéisé

La modélisation du comportement des matériaux bgédres est complexe parce que le
comportement macroscopique résulte d'un ensemblaétmnismes physiques et de caractéristiques
microstructurales intervenant a différentes échell€eux-ci induisent des transformations de
microstructure pouvant elles mémes entrainer dedudins de mécanismes. L’élaboration d’un
modéle universel, fondé sur des mécanismes a lléckeplus fine (quelle est-elle ?) pour simuler
tous les phénomenes se produisant aux échellesieaungs, est sans doute illusoire et présente peu
d'intérét en pratique car demandant une mise enreetop lourde. En revanche, dégager les
mécanismes qui contrélent, dans des conditionshdegement données, le comportement étudié est

'enjeu (le plus motivant a mon sens) des modédinat visant a décrire un comportement
homogénéisé en vue d’applications industrielles.

Dans ce travalil, les différentes études montremtnaent la modélisation s’adapte au matériau et
au comportement étudiés. Les modeles micromécamjpprechangement d’échelles ont été clairement
choisis parce gu'ils reposent justement sur larigsmn de la microstructure (de maniére statistqu
du matériau et du comportement local de ces phesestitutives. Des variables internes sont
introduites pour traduire I'évolution de I'état énhe du matériau avec la déformation. En particulie
deux classes de matériau ont été étudiées :

= |es polycristaux qui présentent généralement urlgefahétérogénéité mécanique - le
matériau est considéré comme un « compositeplases dont chaque phase représente
I'ensemble des grains de méme orientation,

» les matériaux hétérogénes a fort contraste méocaniges composites polymeres renforcés
par des whiskers de cellulose et des alliages liggtes semi-solides. Dans ces cas, la
morphologie du matériau peut donner lieu a degsffe percolation mécanique qu’il faut
traduire au mieux dans la modélisation. Le matéeistuconsidéré comme un composite a
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quelques phases (en général 2 ou 3). La définitesnphases est plus complexe que dans le
cas précédent: elle se définissent par leur aaahimique, physique et/ou leur réle
mécanique.

Dans cette deuxiéme classe de matériaux, I'effertnddélisation porte essentiellement sur la
description de la microstructure et plus partigelident de I'arrangement des phases (topologieg et d
son évolution. Le fort contraste de propriétésifigst’utilisation d’une description grossiéere du
comportement mécanique des phases.

Au contraire, dans le cas des polycristaux, I'éftte modélisation doit porter simultanément sur
les descriptions du comportement du grain et desaations entre grains. La raison principale de ce
"double" effort vient du fait que si le contrastetergranulaire est prédominant aux faibles
déformations et en chargement monotone, il « Leffa progressivement devant le contraste
intragranulaire dans le cas des polycristaux foetgndéformés ou subissant des changements de
trajets (voir par exemple Feaugas, 1999). La nu#alité du comportement renforce I'hétérogénéité et
la propage a des échelles inférieures (formatiocetiales de dislocations, par exemple).

L'objectif essentiel des modélisations que javeléppées jusqu’a présent est de fournir une
estimation des propriétés effectives de matériagtérbgénes. De nombreuses perspectives pour
enrichir ces modélisations ont été données tolarapdu mémoire. Par ailleurs, la démarche exposée
peut étre étendue a d’autres mécanismes physitims avons déja évoqué I'application de la
méthode des champs translatés au cas d’'un commrtate type Blrger pour décrire la présence
simultanée des mécanismes de déformations révessibhstantanée (élasticité) et retardée
(anélasticité), et irréversibles dépendant du te(agsoplasticité), présents dans les aciers #@iic
en fatigue. Les matériaux polyméres présententi @essspécificités. Notons, par ailleurs, que les
mécanismes de déformation de ces matériaux, quilgmna la mobilité moléculaire des chaines
polymeres, pourraient étre parfaitement intégrées din formalisme de lois thermiqguement activées.
Ainsi, contribuer au développement des modélisatimicro-macro pour décrire le comportement
non linéaire des polyméres m’intéresserait beaucdapitant plus que les travaux sur ce sujet reste
encore limité (Dahoun et al, 1995 : Makradi et24l04,G’Sell et al, 2002 Enfin, pourquoi ne pas
étendre ce modeéle a d’autres couplages physiquegeniques tels que la magnétostriction ou la
piézoélectricité ?

Pour améliorer les estimations des réponses glabalie aussi locale et pour répondre aux
enjeux actuels concernant les effets de taillegsbllicitations complexes, développer une maiieu
description du comportement local est, a mon adaispie la plus prometteuse, des efforts importants
ayant déja été effectués ces vingt derniéres arteées les méthodes de transition d’échelle (Zaoui,
2001). C’est donc l'orientation que je souhaite meEma mes recherches futures dont les principales
idées sont exposées dans les paragraphes suivants.
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V.2 Amélioration de la description du comportement d'un grain
monocristallin — Prise en compte d’hétérogénéitésarigine physique

V.2.1 Introduction

Initialement, les modéles d’homogénéisation one&éorés pour représenter les hétérogenéités
mécaniques interphases ou intergranulaires. A ééehdu grain, la microstructure n’est prise en
compte que de fagon trés « moyennée ». La maniers & plus simple d'intégrer l'effet des
hétérogénéités intragranulaires est d'introduire contrainte interne qui traduit les modificatiahs
champ de contrainte dues aux évolutions de la sticrcture. Pour intégrer directement les évolutions
microstructurales dans les équations de champspewt utiliser I'approche micromécanique a
frontiere mobile qui, couplée a une analyse thegmathique, prend en compte le mouvement propre
des interfaces de « particules » élémentaires t&gistques de la microstructure tels qu’'une phase,
une macle ou des cellule de dislocations (Sabal, 4990 ; Langlois et Berveiller, 2003). Mais eett
approche associée a des modéles a transition dEsheste lourde. Plus simplement, on peut faire
évoluer la composition de la « phase » et utilides doubles transitions d'échelle a partir des
constituants chimiques comme dans la modélisatimpgsée pour décrire la viscosité des semi-
solides. Cette approche micromécanique décrit elleament I'hétérogénéité des champs et du
comportement de la phase. Mais elle utilise unecrig#®n grossiere du comportement des
constituants chimiques en utilisant des lois phéwwitogiques a deux ou trois parameétres. Les
modéles a gradient de variable interne (AifantB87L; Fleck et Hutchinson, 1997) ou de maniere
alternative les modeles intégrant les milieux degeaat (Forest et al, 2000) introduisent le gradien
la déformation plastigue ou d'autres variables. réprésentent ainsi une certaine hétérogénéité
intraphase des champs mécaniques et captent des @i taille. Cependant, il s’éloigne de la
représentation microstructurale des hétérogénéités.

Dans les modéles d’homogénéisation classiquesesarigtion des mécanismes consiste a
substituer aux événements spatio-temporels discegsvariables internes phénoménologiques de
process dont on modélise les évolutions par I'mtatiaire des outils de la micromécanique et de la
thermodynamique des processus irréversibles. Rangle, dans le cas de la plasticité, il s’agit de
I'approche cristallographique dans laquelle laatsle interne est le glissement plastique ou miaux |
densité de dislocation. Pour prendre en compted-atganisation spatiale de la microstructure, sans
aller vers les méthodes purement discretes basg#edes techniques telles que la dynamique des
dislocations, nous proposons de développer uneoepprfondée sur la description spatiale mais
périodique de « particules » de déformation carséés par leur nombre, leur orientation, leur
amplitude et leur distribution spatiale. Ce prajiet recherche sera exposé plus en détail dans le
paragraphe V.2.3.

Auparavant, je souhaiterais aborder le développentkautres modeles fondés sur une
homogénéisation cette fois numérique des propriées matériaux hétérogenes en utilisant la
méthode des éléments finis car ceux-ci constitgenprécieux outils pour analyser les différentes
sources d’hétérogénéités associées a la fois aérimat(microstructure, contraste mécanique des
phases, ...) et a la structure (forme, conditionslanixes, ...)
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V.2.2 Calculs de microstructure
V.2.2.1 Introduction

Pour étudier et mieux prendre en compte les hédésstgs des champs, les calculs de
microstructure (Forest et al, 2002 ; Cailletaudle2003) par éléments finis connaissent actuelgme
une pleine expansion. lls sont principalementadsipour :

= estimer ou valider une loi d’interaction dans lesbtémes inclusion-matrice (voir par
exemple Cailletaud et Pilvin, 1994 ; Gilormini, @9Sausay et Gilormini, 2000 ; Mercier
et al, 2005)

= prédire le comportement effectif de matériaux lagénes lors de chargements complexes
(Feyel et al, 1997) ou en vue d'optimiser la texxtpour des applications de mise en forme
(Zhao et al, 2004)

= analyser les différentes sources d’hétérogénédit@sainétres du procédé ou de la piéece :
frottement, géométrie de la piéce, surfaces libresparametres du matériau :
désorientation des grains, contraste de propritapelogie de la microstructure (Raabe et
al, 2001)

= simuler la mise en forme ou la tenue en servicepidees de petite taille (micro-
contacteurs, stents) ou les principes de sépard#@sréchelles et de macro-homogénéité
ne sont plus respecteés.

Bien que ne développant pas personnellement cds, gatparticipe a des projets utilisant le
calcul de microstructure pour analyser différerstegrces d’hétérogénéité. Ces travaux concernent le
comportement de feuilles minces sollicitées souargdments complexes. lls alimentent des
recherches plus en amont sur I'amélioration dedscdption du comportement intragranulaire (8
V.2.3)

V.2.2.2 Cas de feuilles minces polycristallines avguelgues grains dans I'épaisseur

Travaux scientifiques majeurs :

= Thése de N. Bonnet depuis octobre 2003 avec SOBkS8kmmire d’'un contrat européen
MACHNINI, encadrée par P. Lipinski, T. Ben Zineb\e Favier

= DEA de D. Barbier 2004-2005 encadré par A. TiduTRM) et V. Favier

= Projet "Approche expérimentale in situ lors de isitiitions complexes" de la Fédération
"Génie industriel, Mécanique, Matériaux" des labairas messins

= Bonnet N., Favier V., Ben Zineb T., Lipinski PGomportement mécanique des films minces
en emboutissage”, Colloque MECAMAT-AUSSOIS, "Mécamés et mécanique du
comportement, de la dégradation et de la rupture dmtériaux sous sollicitations
dynamiques", Aussois, France, Janvier 2005, CD-Rf@Nkhet.doc

Les feuilles minces polycristallines étudiées one Bpaisseur d’environ 100 um formée
seulement de quelques grains. D'un c6té, le faiblebre de grains dans I'épaisseur rend caduque
I'hypothése de macro-homogénéité nécessaire poiliseutles modéles micromécaniques par
changement d’échelle. D’'un autre c6té, le nombue de méme important de grains (environ 10000)
dans le volume sollicité (10 niinne permet pas une description géométrique exdetea
microstructure dans des calculs éléments finisle€@tlest alors approchée en cherchant a représente
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au mieux certaines caractéristigues jugées petésedu matériau telle que les distributions
d’orientation, de taille, de forme des grains, laambre moyen dans I'épaisseur ... L'objectif de ce
projet est d’analyser I'influence de la texturedatnombre de grains dans I'épaisseur sur la réponse
macroscopique et les hétérogénéités du matérianis@udes sollicitations complexes.

Pour les simulations éléments finis, la loi de cortgment de chaque grain est choisie de nature
élasto-viscoplastiqgue et est formulée en granddermétions. Ces choix sont justifiés par les
applications visées dans le domaine de la miseremefou les vitesses de déformation peuvent varier
de 10° s'a 100 &. Son implantation dans le code de calcul Abagadaviroutine Umat est en cours
de développement.

Parallelement, une analyse expérimentale fine effet’ de la taille des grains et du ratio
épaisseur/nombre de grains (voir par exemple Watisd, 2002) est effectuée sur différentes feuilles
minces de cuivre pur. Ces derniers se distinguantaptaille moyenne des grains et leur nombre dans
I'épaisseur obtenus par différents traitementsntigpres de recuits. L'analyse expérimentale allie de
mesures de texture et de contraintes résiduellegliffeaction des rayons X, des cartographies par
EBSD et des micrographies optiques pour caractdiétat initial des films et leur évolution lorgda
sollicitation mécanique. Pour caractériser le comgmoent mécanique et les mécanismes de
déformation, des essais de traction interrompurs &itu sont effectués. Pour se rapprocher destsraj
de déformation de mise en forme et obtenir desraftions plus importantes, une machine d’'essai
d’emboutissage in situ a également été congcue\(Hiyy Elle peut étre utilisée dans un microscope
électronique a balayage et dans un goniométrdractibn des rayons X.

Fig. V.1 : Schéma de principe de la mini machirentboutissage in situ

Apres le développement des outils numériques etra@rpntaux, le projet se poursuivra par une
confrontation entre résultats expérimentaux etltgésusimulés a deux échelles différentes : I'dehel
macroscopique et I'échelle de I'ensemble des grdiméme orientation. Les attentes techniques et
scientifiques de ce projet ambitieux et qui ne @@utoncevoir qu’au sein d'une équipe (collaboratio
LPMM-LETAM) sont multiples :

= développer des outils d'analyses expérimentalaigténique aux échelles macroscopique et
microscopique adaptés aux sollicitations complexes,

= analyser I'évolution de la texture, des contrainteésrnes par grains de méme orientation,
des hétérogénéités de déformation inter et intendaires pour différents trajets de
chargement et différentes vitesses de déformation,

= analyser les différentes sources d’hétérogénéité déformation liées au matériau telles que
la désorientation des grains ou le nombre de gridams I'épaisseur et aux paramétres de
process (trajet et vitesse de chargement, ...)
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V.2.2.3 Cas de feuilles minces multicristallines @& quelques grains dans le volume

Travaux scientifiques majeurs :

= Collaboration internationale avec les équipes aefeBseurs Hirt et Vehoff de l'université de
Sarrebriicken et I'équipe de M. Berveiller (T. Beneb, C. Collard, V. Favier) sur I'étude des
effets de microstructure et de taille sur la migef@me de micro-systémes pour poser les
limites de la miniaturisation des procédés conwemiels

= Projet "Hétérogénéités inélastiques d'origine piysi; application a la mise en forme de mini
composants et au comportement des micro systeregtogramme Matériaux CNRS 2002-
2003 "Approches multi-échelles des propriétés nsmpiques des matériaux de structures
pour applications aux micro-systémes et mini-corapts"

Dans le projet précédent, on commence a s'intéresseeffets de taille et plus précisément au
rapport entre la taille moyenne des grains et I1&ymr des films. Les effets de taille ne sont
cependant pris en compte qu’au travers d’une reptagon discréte de la microstructure qui couplée
a la résolution numérique des équations de chamipspparaitre des hétérogénéités inter et intra
granulaires. lls ne sont pas directement intégaés ¢h description du comportement utilisant des lo
telles que celles décrites dans le chapitre Il.M@glige par exemple l'effet de taille de grain, la
distance entre obstacles forts, la longueur caiatitie des sous-structures de dislocations, la
distance entre bandes de glissement. Seul lepémaours moyen est introduit et peut étre relidest
longueurs internes de la microstructure telleslguaille de grain, taille des cellules de dislimas, la
distance entre macles...via I'’équation 11.3.4.

Lorsque la taille des pieces mécaniques est emédrgte - c'est-a-dire pour des systémes dont
la taille est micronique - le réle des surfacesemds aussi bien gu'internes sur la réponse
macroscopique du matériau devient primordial. Qut p&attendre a des effets spécifiques lorsque, par
exemple, la taille de la structure initiale atted#s ordres de grandeurs proches des longueurs
caractéristiques des mécanismes discrets. En yatides surfaces internes (joints de grain,tpihe
macles, parois matrice/précipités) ou externesgses libres) et le rapport (libre parcours moges
dislocations / distance entre obstacles) jouentdla sur I' « auto-organisation » des dislocatiens
donc sur la réponse macroscopique du matériau.-dPewdlors toujours utiliser des lois de
comportement issues d’une description "moyennééd decrostructure ?

Dans le cadre d’'une collaboration avec les équilessProfesseurs Hirt et Vehoff de l'université
de Sarrebriicken, nous cherchons a étudier des difanicrostructure et de taille sur la mise eméor
de micro-systéemes pour poser les limites de la aninsation des procédés conventionnels. En
emboutissage par exemple, les effets de taillectitement deux origines (Hirt et al, 2003). La
premiére est liée aux parameétres de process (@itdesdéplacement du piston, température des
outillages, frottement...) qui engendrent, avec lBuofion de taille de la structure, des champs de
vitesse de déformation et de température trésrdiffé de ceux observés dans le cas de la mise en
forme de pieces massives. Pourvu que I'on prenreepte la sensibilité & la vitesse de déformation
et a la température du comportement, ces effetsepelétre décrits dans le cadre de simulations
éléments finis classiques. La deuxieme originealfets de taille concerne la présence de longueurs
internes caractéristiques des mécanismes qui fnssent avec celles de la structure. Pour découpler
et mieux comprendre les deux types d’effets déetpilecédemment évoqués, des essais de traction et
de flexion in situ sur des multicristaux Fer-Siligi sont effectués par I'équipe du Professeur Vehoff
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(Henning et Vehoff, 2003). On s'intéresse a laoré&ge@ des matériaux aussi bien a I'échelle
macroscopique qu’au niveau local (variations dedittation et allongement des grains, formation des
lignes de glissement). Les évolutions des champsdédermation et rotation (désorientation) sont
caractérisées par des techniques de microgrilldEE8SD. Toutes ces analyses expérimentales seront
comparées avec des résultats obtenus par simdatiéments finis sur des microstructures ou les
relations locales d'orientation sont décrites éaient a partir des microstructures réelles (Fig).V

Figure V.2 : Géométrie des différents grains d'untioristal Fe-Si (1 seul grain dans
I'épaisseur) servant pour le maillage de la mictastire (fourni par M. Henning de I'Université de
Saarbricken)

Pour les simulations éléments finis, trois types dkscription sont considérés au niveau du
comportement du grain:
= La premiére est classique et utilise le formalisdéerit dans le chapitre 1l du
mémoire.
= La deuxiéme cherche a prendre en compte les \argatiu libre parcours moyen des
dislocations au sein d’'un méme grain en intégraart gxemple les variations de
distance entre un point du grain et les surfacderrias ou externes ou la
désorientation d’un grain en surface par rapptatsurface libre.
» La troisieme consiste a lever I'hypothése de "mlmnmogénéité” et mieux prendre en
compte l'auto-organisation spatiale de la micradtrre. Elle sera alimentée par des
études décrites dans le paragraphe suivant.

V.2.3 Etude des hétérogénéités inélastiques d’ongg physique

Afin d'intégrer le caractére hétérogéne des chaipéchelle du grain, nous proposons une
approche fondée sur la thermo-micromécanique. dellsitue a la frontiére entre la représentation du
physicien et celle du mécanicien. L'approche dusptign, largement utilisée dans ce mémoire par la
pertinence des résultats qu’elle procure et sa lgiitdpa mettre en ceuvre, n'implique que des
variables internes "micro-homogénes". Des longuatesnes ayant un sens physique peuvent étre
introduites mais explicitement a l'aide d'équatioc@mplémentaires. Au contraire, I'approche du
mécanicien décrit I'hétérogénéité de comportemémtles équations de champs mais les longueurs
caractéristiques qui en résultent sont difficilesngerpréter. L'approche proposée vise a décrire
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I'activité plastique, non plus a I'aide du seulsgkment plastique mais de plusieurs variablesneser
d’origine physique.

Par exemple le glissement plastique cristallogigyhi peut étre décrit par I'intermédiaire de la
formation instantanée de boucles de dislocationsaglen a. Il faut alors deux variablesa et le
nombre moyen de boucles par unité de volume. Oroduoit alors directement une longueur
caractéristique qui en plus a un sens physique ¢Auit Berveiller, 1997). On peut également se
placer a une échelle supérieure et considérer camédéeogénéités plastiques des lignes de glissement
« discretes » tapissant l'intérieur du grain selme période caractéristique (Fig. V.3). On dispose
ainsi de trois variables physiques : la périodeialeads , I'épaisseur des lignedq et I'amplitude du
glissementy qui augmente avec le nombre de dislocations tsaveie grain. Cette configuration est

suggérée par les observations expérimentales tplldsistré sur la figure V.4.

L'objectif de ce type d'étude est de mieux comprerid physique des mécanismes discrets et
I'origine des configurations microstructurales &t de I'activité plastique. Par exemple, la figu
V.4 montre que la période spatiate dans le grain 1 est plus élevée que celle du gtaiRour
quelles raisons ? De maniére plus générale, pmmeanter son activité plastique : le matériau va-t-i

= augmenter le nombre de boucles de dislocationsmfgation de nouveaux domaines
plastiques)

= augmenter la taille des boucles existantes (cnoigsdes domaines plastiques déja existants)

= augmenter le nombre de lignes de glissement (gatimimde nouveaux domaines plastiques)

= augmenter I'épaisseur des lignes de glissemenisgznace des domaines plastiques déja
existants)

= augmenter 'amplitude du glissement dans ces ligaesoissement du glissement plastique
des domaines plastiques) ?

Ce méme type d'analyse peut étre effectué dansase du maclage ou de la transformation
martensitique. Notons, cependant que, dans cexaasairement au glissement cristallographique,
'amplitude de la déformation ne pouvant pas augeretians une zone déja maclée ou transformée,
I'intensification de l'activité « inélastique » meeut se faire que par germination ou croissance de
domaines dans les zones « vierges » de maclage wardformation.

Une des voies possibles pour tenter de répondmes ajgestions est d'utiliser des calculs de
micromeécaniques, tels que ceux décrits dans I'Aer@xpour estimer par exemple les contraintes
internes qui résultent de ces configurations. Qut ggalement déterminer I'énergie élastique d'une
configuration donnée et dans le cas de la thernadique des processus réversibles, estimer la
configuration qui fournira le minimum d’énergie gtigue. On peut étendre le cas «simplifié » de la
figure V.3 de fagon a prendre en compte le glissemuaultiple, I'anisotropie géométrique du grain,
l'effet des interfaces et des surfaces libres, ldésorientation par rapport aux systemes de
glissement...

En résumé, cette méthodologie cherche a mieux presmd compte I'auto-organisation spatiale
de la microstructure dans les calculs de chamgs. dgit fondée sur la description spatiale mais
périodique de « particules » de déformation carmsétés par leur nombre, leur orientation, leur
amplitude, leur distribution spatiale. Elle se sitdonc aussi a la frontiére entre les mécanismes
discrets et la modélisation continue. Les étudsseis de cette démarche alimenteront I'écriture de
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nouvelles lois de comportement « monocristallindsrmulées a partir du glissement plastique, des
densités de dislocation en incluant des longueuesries caractéristigues dépendant de I'orientation
cristallographique, de la morphologie et de ldeaiu grain. Dans ces modélisations, il sera ingoart
d’étudier non seulement l'influence de la valeuryemmne de ces longueurs mais aussi de leur
distribution. Je conclurai en soulignant que cggtrde recherche a fortement motivé le recrutement
de Stéphane Berbenni en tant que Chargé de Reehatc&NRS, il se fait en étroite collaboration
avec Christophe Collard, Ingénieur en calcul sdigoe au LPMM et sous I'impulsion de Marcel
Berveiller.

Figure V.3. Grain sphérique noyé dans une matnfigié¢. Les parties grisées correspondent
aux « lignes » de glissement d’ « épaissedyr ka longueur caractéristiqu traduit I'espacement
inter-lignes de glissement.

Grain 1
Grain 2

Figure V.5 : Micrographie obtenue sous MEB de Iggde glissement qui apparaissent a la surface de
certains grains (D. Barbier)
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V.3 Couplage expérience/modeéle aux différentes échelles

Toutes les modélisations proposées ne peuveneBtiehies que si elles sont confrontées a
des analyses expérimentales a différentes éch@&lkgsuis mon arrivée au LPMM, mes activités de
recherche se sont concentrées sur la modélisatiocothportement pour asseoir mes compétences
dans ce domaine. L'expérience que j'ai vécu enetleésiurant mes deux années d’ATER me pousse
aujourd’hui a coupler davantage expérience et neod@ns les projets auxquels je participe en
collaboration avec des « expérimentateurs ». lisiagit plus de comparer expérience et modele
seulement a I'échelle macroscopique. Une analys®daest indispensable. On peut citer par exemple
la these de N. Shiekhelsouk ou I'on cherche a @wugbservations microstructurales et analyse des
contraintes. C’est aussi le cas de la thése deoNn@& ou I'on souhaite caractériser les évolutidams
microstructure lors d’essais in-situ d’emboutissagas microscope a balayage. Dans le cadre de la
thése de C. Mareau sur I'échauffement en fatigue agers, il faut mettre en évidence des
déformations trés faibles. La détection des méosess dissipatifs par thermographie infrarouge
répond a ce besoin. Coupler des techniques derenégsul’énergie élastique stockée telle que la
diffraction X a des techniques de mesures des neroas dissipatifs telles que la thermographie
infrarouge et des technigues de mesures de changéfdemation me parait trés pertinent pour
analyser la genese des mécanismes de déformagidrardsformation et d’'endommagement dans les
materiaux.

V.4 Approche pluridisciplinaire

Pour conclure, je dirai que mes activités de ragfeise situent entre Physique et Mécanique,
Expérience et Modélisation, Discret et Continu.dpeoche pluridisciplinaire que je privilégie pour
mener a bien mes projets de recherche s’enrichipdagrés effectués dans chacun des domaines. En
ce qui concerne le modélisation aux différenteseldey on voit aujourd’hui les apports des
simulations atomiques ou de dynamique de dislogattans I'analyse des mécanismes élémentaires
et de leurs interactions (Fivel et Forest, 2004).l®@méme maniére, la micromécanique aux échelles
inférieures (dans la limite de I'hypothése de mail@montinu) cherche a fournir, comme résultats des
équations de champs et de I'analyse thermodynamiigwaleur des variables internes retenues et leur
évolution. Tous ces renseignements peuvent étreitenmtégrés dans des modeles aux échelles
supérieures de maniére phénoménologique a l'aidébidecomplémentaires en ayant le souci de
préserver des formes compatibles avec des beseimgéyisions de comportement divers dans un
contexte d’applications industrielles.
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ANNEXE A

[11.2. Application au comportement dépendant de la vitdssgéformation et de la température

Berbenni S., Favier V., Lemoine X., Berveiller M. 2004a), Micromechanical modeling of the
elastic-viscoplastic behavior of polycristallineals having different microstructures, Materials
Science and Engineering A, 372, 128-136
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ANNEXE B

I11.3 Application a I'échauffement en fatigue

Analyse micromécanique et thermodynamique de
I'évolution d’'une boucle de dislocation

1. Introduction

2. Représentation du glissement plastique

3. Calcul de I'énergie libre de Helmholtz
3.1 Formulation dans le cas général
3.2 Formulation dans le cas de N inclusions siégaeddéformation plastique libre et sans
interactions

4. Calcul de la force motrice d’évolution des begatle dislocations

1. Introduction

Ce calcul a pour objectif de déterminer, a I'aiés outils de micromécanique s’appuyant sur la
thermodynamique des processus irréversibles, lal'®iolution de la variable glissement dans le
domaine des faibles déformations et faibles camteaien fonction de la contrainte appliquée et des
variables internes retenues dans cette étude.

La premiére étape de ce calcul consiste a repe¥sdes mécanismes élémentaires de
déformation par I'évolution du diamétre de boudlesdislocations. Le glissement cristallographique
classiquement décrit par l'unique variabjeest ici décrit par lintermédiaire de la formation
instantanée de boucles de dislocations de diamaetliefaut alors deux variablesa et le nombre
moyen de boucles par unité de volume (Aubert ev@iker, 1997). La deuxieme étape implique le
calcul de I'énergie libre de Helmholtz. Cette deraicorrespond a I'énergie élastique stockée d@ans |
cas d’'une transformation a température constatitepEovient des déformations élastiques liéeg, soi
au chargement extérieur, soit aux contraintes rister Cette énergie joue un rdle essentiel dans la
résolution des problemes de micromécaniques aapelimet de déterminer la force motrice.

2. Représentation du glissement plastique

Le glissement cristallographique provient notammndmnt’expansion de boucles de dislocation.
Il est ici représenté par deux variables : le diaenenoyena des boucles et le nombre de boucles par
unité de voluméN’. La topologie retenue pour représenter les bowdedislocations correspond a une
inclusion ellipsoidale aplatie (penny shape) atféwa mobile de diamet et d'épaissewr constante.
Le volume d'une boucle est calculé par I'équatidn: B
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4
Vp =§ m2c (Equation B1)

Cette inclusion est le siege d’'une déformationtfgjas uniforme et constante. Le glissement asscié
une boucle vaut :

Yo =2 Gubestle vecteur de Burgers (Equation B2)
c

Le glissement moyer sur le volume/ di a 'ensemble des boucles est égal a :

V==1"=NVpyp=fp =N (g mZCjE (Equation B3)

=3
Vy o
ouf est la fraction volumique de boucles de dislocation

Le glissement moyen évolue aiévolue (dans la modélisation, la création de dations n’est pas
considérée donl' n'évolue pas) selon I'équation :

y=N' %maaE (Equation B4)

On décrit ainsi I'évolution du glissement plastigee résolvant un probleme de « particules » de
déformation a frontiere mobile.

Dans le domaine des faibles contraintes et faibffermations auquel on s’intéresse ici, on
suppose que évolue avec sa force motrice selon un mécanisetpigux linéaire, ce qui s'écrit :

a= 199 (Equation B5)
n da

ou ¢ est I'énergie libre de Helmholtz par unité de wmuou encore énergie élastique par unité de
volume.
3. Calcul de I'énergie libre de Helmholtz

3.1. Formulation dans le cas général

Soit un milieu de volum¥ élastique-(visco)plastique. On décompose la dé&itiam totale en une
déformation élastique et une déformation viscopastau sens large du terme :

&jj (r)zfi?(r)““fi\j/p(r) (Equation B6)
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L’énergie libre d’'Helmholtz du systeme par unitévdéume en conditions isotherme et quasi-statique
s’écrit :

¢{Eij ’fijp(r)j =%J-Uij (r)gi‘je(r)dv (Equation B7)
\%

ou gjj et £i‘j9

cas de propriétés élastigues homogeénes, et enhiliﬂ;mtrij le tenseur des contraintes internes telles

sont respectivement les tenseurs des contraintissedéformations élastiques. Dans le

que gj (r)=Zjj +7j(r) ob Zjj est le tenseur des contraintes macroscopiquesobtient une

nouvelle écriture de I'énergie élastique en foncties variables pilote et interne (Aubert et Bdieei
1997) :

1 1 .
¢{Eij ,é‘i\j/p(l’)) =E(Eij - EI\(/ijCijm (Ekl - Ellllp) > jrij (I’)é‘i\j/p(l’)dv (Equation B8)
\%

ou Ejj et Ei\j’psont les tenseurs de déformations totales et Viastiques macroscopiques reliés par la
relation : Zj; =Cijy| (Ek| - El\:lp). L’énergie élastique stockée apparait bien comemeomme de

deux termes, le premier provenant du chargemegtieut et le deuxieme di aux contraintes internes.
Si on préfére prendre contrainte macroscopiqiﬂe comme variable pilote, on utilise I'énergie de

Gibbs par unité de volume ou énergie complémentigifimie & partir de la transformée de Legendre :

1 - 1
I/I(Zij ’gi\j/p(r)j = —{E” ,é‘i\j/p(l’)j + Zij EI] = Ezij Cijkjl-zk| + Zij Ei\j/p +EJ‘T” (r)ei\j’p(r)dv
\%
(Equation B9)

Pour aller plus loin dans le calcul, il faut mamdaet se donner une représentation de la
déformation viscoplastique en utilisant la desariptu paragraphe 2.

3.2 Formulation dans le cas de N inclusions sieg&de déformation plastique libre
et sans interactions

Pour simplifier, on considére un seul systeme des@nent. Les boucles de dislocations de ce
systéme sont peu nombreuses et sans interactitmesedies. On peut alors utiliser I'nypothése d'un
milieu dilué pour calculer les contraintes interrdzns les boucles. Dans le cas d'une inclusion
ellipsoidale, les contraintes internes sont unifegrat données par la résolution effectuée par Bghel
(1957) du probléme de l'inclusion (Aubert et Belteei 1997) :

| _ E : .
Tjj = ~Cijmn (' mnkl ~ Smn|<|)5ijIO (Equatioh®
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. oE
ou S

libre a I'intérieur de I'inclsuion :

|
| est le tenseur d'Eshelby dans le cas d'un eltpsaplati etgijp est la déformation plastique

! b .
e =Rjy =Rj < (Equation B11)

On en déduit I'expression de la déformation plamimoyenndzijp:

1 ' b .
Eijp =V\££ijpdv = fgijp = fR; = (Equation B12)

L'énergie de Gibbs (Egn. B9) s’écrit alors :

by 1 -1 1 b .
Pour maintenant aller encore plus loin dans leutatm choisit un systéme de glissement définilpar
normale au plan de glissememt=(0 O 1) et la direction de glissemenn=(1 0 0). La

déformation plastique d( a une boucle de dislonatems ce systéme s’écrit donc :

0oo0b

pI 1 c .

&jj :E 0 0O (EquatiBm4)
b oo
C

La partie de I'énergie de Gibbs due aux boucledisiecationﬂ//b est égale a :

WP =y-Lsicls =f(zz +7) )R b (Equatioh

> <1 ijkl <Kl 137 T13/M37 q

L’expression du tenseur d’Eshelby dans le cas dilipsoide aplati dans la directioey =(0 0 1)
a1 =ap =a>>c) conduit a 'expression des contraintes intermggasite (Mura, 1982):

2 3
| —4n2§+2v772§+4n(g) —3772(;) o _
r13=2 877(1 - V) £13 (Equation B16)

Aprés calcul, on obtient :

2
wP(r.a)=N E 782b2513Ry 3 +1—12%(27T%(V -2)+4- 3n(§))] (Equation B17)
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4. Calcul de la force motrice d’évolution des bouclede dislocations

Nous cherchons maintenant a déterminer la loi digvm du diametre moyea des boucles de
dislocations en supposant une relation linéairgquasse entreéd et la force motrice associée (Egn.
B5). Cette force motrice correspond a la dérivédiglee de I'énergie de Gibbs par rapport a la
variable interne :

Y _la(zij Cijkl Zki ) . a(w"p)
da 2 da da

J \
Y Y

=A =B

(Equation B18)

Etant donné quejj est la variable pilote, le ternfede I'équation B18 est nul. Le terrBevaut :

vp 2
g =N 8 7bar + iﬂ 2(|/ - 2)E + 3i (Equation B19)
0a 3 12 (1-v) c a2
d’ou
vp . 2
a= EM N8 har+ L 2 s 2y -2)+ 3(3j (Equation B20)
n oa n|3 12 (1-v) a

Une estimation des valeurs des deux termes du erahl’équation B20 montre que premier terme
linéaire enr est du méme ordre de grandeur que le deuxieme teonr les faibles valeurs depuis
devient prépondérant lorsqueaugmente (Tab. B1) .

8

— rbagr

3 a0

7 [10-100 MPa]
80000 03 2518 2510 210" [2,5.10" -5,2.104

L (MPa) v csb(m) @ (M) T12pb2 (1_V)[2(v—2)+3{;j2]

Tableau B1 : Estimation de la valeur des termdisési dans I'’équation B20

Afin de déterminer la loi d’évolution visqueusedaire du diamétre des bouckest du glissemeny,
nous ne retenons que le terme variant linéaireaest la contrainte. On obtient alors :
. _ 8 7N'ba
a=— r
3 7

(Equation B21)

L'équation B21 montre que sous l'action d’'une caimte alternée, la taille de la boucle oscille auto
de sa taille initiale,. D’aprés I'équation B5, la loi d’évolution du gdsment moyen est donnée par :

Lo1(8 .V .
y== gnN ba| 7 (Equation B22)
n
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Dans I'expression B22, on reconnait la densitéigleahtion : o = N'a. L’équation B22 s’écrit donc

encore :

7(9) :i(pb)zr ou 71 :1,7 (Equatio2B
n 8

On peut remarquer que la vitesse de glissemer, did'oscillation des boucles de dislocation,
augmente avec la densité de dislocation. |l satdaiic intéressant de vérifier ces dépendances
expérimentalement (8 111.3). Ce calcul néglige cefat les interactions entre dislocations puisqu’on
suppose les boucles isolées. Il néglige donc teféela densité des points d’ancrage sur la vilmati
des lignes de dislocations. Notons par ailleues cgicalcul prend en compte un frottement visqueux
mais n'intégre pas la configuration particuliéres adkslocations piégées dans les vallées de Peierls,
typique des structures CC.

111



ANNEXE C

I11.4 Modélisation de I'effet Bake-Hardening

Berbenni S., Favier V., Lemoine X., Berveiller M. 2004c),A micromechanical approach to model
the bake hardening effect for low carbon steelsjip& Materialia, 51, 303-308
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ANNEXE D

IV.2.2 Approximation autocohérente classique

G'Sell C., Dahoun A., Favier V., Hiver J.M., Philippe M.J., Canova G.R. (1997)Microstructure
transformation and plastic behavior of isotactitypmpylene under large plastic deformation,
Polymer Engineering and Scien&g, 1702-1715
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ANNEXE E

IV.2.3.2 Modéle a champs translatés

Sabar H., Berveiller M., Favier V., Berbenni S. (202), A new Class of Micro-Macro Models for
elastic-viscoplastic heterogeneous Materials, haonal Journal of Solids and Structure, 39,
3257-3276.
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ANNEXE F

IV.3.2.2 Modélisation et simulation des effets dergolation mécanique — Notion de fraction
volumique effective

Favier V., Dendievel R., Canova G.R., Cavaillé J.Y.Gilormini P. (1997a), Simulation and

modelling of 3D percolating structures: case ofxtamatrix reinforced by a network of cellulose
fibers, Acta Materialip45, 1557-1563
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ANNEXE G

IV.3.3.2 Comportement des alliages métalliquegtal’semi-solide

Description de I'évolution de la microstructure dessemi-solides lors de la mise en forme

Favier V. Rouff C., Bigot R., Berveiller M., Robel¢ M. (2004a), Micro-macro modeling of the
isothermal steady-state behaviour of semi-solidigrhational Journal of Forming Processes, 7,
177-194
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Description de I'évolution de la microstructure des
semi-solides lors de la mise en forme

1. Rappels bibliographiques
2. Analyse des variables internég, fa, fz de la modélisation micromécanique
2.1 Fraction d'inclusionf;| et fraction de zone activép

2.2 Fraction de solide dans la zone actl’\@

2.2.1 Essais isothermes (a fraction de solidetaote)
2.2.2 Essais anisothermes (avec variatida €faction de solide)

1. Rappels bibliographiques

Le comportement mécanique d’'un matériau semi-saist fortement contrdlé par sa fraction
de solide et sa microstructure. A faibles vitessesléformation, les particules solides s’agglonmtéeren
et forment un réseau tridimensionnel plus ou mdirierconnecté selon la fraction de solide et la
globularité des particules solides. Une partieiduide se trouve ainsi piégée entre des agglomérats
solides et ainsi ne participe plus a la déformaflamet al, 1992). D’un point de vue mécaniquég el
contribue a "augmenter" la fraction de solide gsi alors remplacer par une fraction de solide

effective fseff définie par I'équation :

fseff _ volumede part|cuIes:(())llllj(:re:ia/:llumedelqu|de piegé _ fs + fipioge (Equation G1)
Pour mieux comprendre le réle de cette fractiorsalede effective, Perez et al (2000) ont simulé la
formation de clusters solides résultant d'un ébeali dynamique entre les mécanismes
d’agglomération et de désagglomération. lls ontuid@scalculé la fraction de liquide piégé pour
différentes vitesses de cisaillement et ont clageinmis en évidence la relation entre I'évolutienla
viscosité et celle de la fraction de solide effexthvec la vitesse de cisaillement. Etrangememis da
les modéles analytiques proposés, I'évolution die apiantité n'est pas modélisée directement. Une
autre variable interne structurale noséest introduite (Kumar et al, 1993) :

&M = £, (1+ 01s) (Equation G2)

La définition de cette variable reste cependargzafisue - Kumar et al (1994b) souligne la diffiéul

de la rattacher a un paramétre microstructural tifiesie expérimentalement - mais elle donne une
mesure du dégré d’agglomération (défini comme d@anbmbre de pontages par particule solide) du
réseau solide. L’approche la plus physique deild &volution des est donnée par ces mémes auteurs
(Kumar et al, 1994) et repose sur le comportemiemtedpaire de particules :

s=H(T,fs)1-s)- R(T, f)sy" (Equation G3)
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o H(T,fs) et R(T,f¢) sont les deux fonctions qui définissent respeoiamt la cinétique
d’agglomération et de désagglomération. Elles amitels en considérant que (Martin et Orgéas,
2002) :
= « La formation d'une liaison entre deux particubgsessite une collision et la formation d’un
joint de grains non mouillé par le liquide,
= La destruction d’'une liaison nécessite la déforamtiisqueuse jusqu’a rupture du pont solide
entre les deux particules ».
Dans le cas de la désagglomération, la rupture gamage est supposée se produire lorsque le
cisaillement atteint une valeur critique. On a sldumar et al, 1994b) :

= —Mes (Equation G4)
Ve

Dans le paragraphe suivant, nous analysons les @eantuels entrefseﬁc s et les variables

internes introduites dans notre modélisation rdatfon d’inclusionf| , la fraction de zone activép

et la fraction de solide dans la zone actl\@ (81v.3.3.2.2).

2. Analyse des variables internes f;, fa, f; de la modélisation
micromeécanique

2.1 Fraction d’inclusion f| et fraction de zone activef 5

Dans la représentation de la microstructure des$-selides proposée au paragraphe 1V.3.3.2.2,
l'inclusion représente la zone qui participe pda déformation. Elle renferme les particules sdi(te
I'exclusion des pontages) et le liquide piégé. Dhwint de vue microstructural, on constate une
similarité avec le concept de fraction de solideaive définie par I'équation G1 et celui de fiant
d’inclusion. D’un point de vue mécanique, ellessnat cependant pas définis de la méme maniére : la
fraction de solide effective est la fraction deidmlqui participe efficacement a la rigidité dutsyse
ou aux transferts de charge (telle que je I'aindéfigalement dans ma thése) alors que la fraction
d’inclusion est la fraction qui participe peu adéformation. Est-ce équivalent ? Notons par aifieur
que contrairement a I'étude sur les compositesoreé$ par des whiskers de cellulose, ni la fraction
d’inclusion, ni la fraction de solide effective nerrespondent a la fraction de solide géométrigmeme
percolante (Tab. G1).

Le tableau G1 compare les valeurs des fractionxld'sion et de solide effective calculées a
partir des travaux de Perez et al (2000) en fonatie la vitesse de cisaillement. On constate que,
selon le calcul de Perez et al, et comme attemdnattion de solide effective diminue avec la sg&
de cisaillement. En revanche, le modeéle que noyogons prévoit une fraction d'inclusion constante
avec la vitesse de cisaillement. Cela ne signiéise gu'il N’y a pas d’évolution de la microstructure
mais que celle-ci se répercute uniquement dangstabadition des phases liquide et solide entre
I'inclusion et la zone active. Ainsi, la fractiorirtlusion reste constante, c’est sa viscosité qui
diminue avec la vitesse de cisaillement. Cette rijgigan, si elle suffit d’'un point de vue mécanique
n'est clairement pas satisfaisante pour traduigolution microstructurale. En particulier, elle ne
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permet pas de prendre en compte le cas extrénmubletliquide est libre et participe entieremetda a
déformation. Prendre en compte I'évolution de kction d'inclusion et par conséquent de la zone
active avec la vitesse de cisaillement est donc wrie d’amélioration du modéle pour faire
correspondre "phases" microstructurales et "phasésaniques.

Vitesse de Fraction de zone Fraction Fraction de solide| Fraction géométriquemen
cisaillement active f 5 d’inclusion effective fqeff percolantel/
snéralisé i fi =1-f b '
.genjia.llse (Favier et al, I A (D'aprés Fig.12 de (Favier et al, 1995034
y=+3€eq 20049 Perez et al, 2000) fo—fC ]
ik e
1-f
y=10s"1 0.007 0.993 1.25 ->1 0.24
y=100s"1 0.007 0.993 0.75
- -1 0.007 0.993 0.5 avec =03
y=1000s ' ' ' (seuil de percolation)

Tableau G1: Estimation des fractions volumiqueszdee active et d’inclusion selon le modeéle
micromécanique et de la fraction de solide effecéelon le modele de Perez et al (2000) pour
une taille initiale de particules solides de 100 ¢trane fraction de solide de 0.5

(Remarque : la valeur étonnante cﬂgeﬁ trouvée poury = 105'1 montre gque ce type de simulation ne peut étredéténdes fractions de

solide " trop" élevées).

2.2 Fraction de solide dans la zone activé§

2.2.1 Essais isothermes (a fraction de solide coaste)

La fraction de solide dans la zone active corredpguhysiquement a la fraction volumique de
pontages et donc donne une mesure du degré d’aggltion du squelette solide, au méme titre que la
variable internes. Elle est déterminée lorsque la microstructureimtttun état d’équilibre résultant
d’'une compétition entre les mécanismes d’agglonuiragt de désagglomération. Elle dépend de la

fraction de solidef Set de la vitesse de cisaillemept selon les équations suivantes (voir Eqn.
IvV.3.1):

fr=0 pour fS< €
S _ fS S Cc
fr= f pour f > > f

A V-
fS+ D(1— fSXy)”

ou fCest le seuil critique de percolation de la phasidesd etn sont deux paramétres matériaux.
Lors des opérations de mise en forme qui sont tagsdes, cet état d’équilibre de la

microstructure n'est en général pas atteint. Léabée internef ¥, calculée par I'équation G5, refléte

donc mal I'état microstructural du matériau. PooméHorer cette représentation, il est nécessaire de
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prendre en compte la loi d’évolution de cette uadan fonction des cinétiques d’agglomérationeet d
désagglomération. Il est admis que la cinétiqualésagglomération est beaucoup plus élevée que
celle d’'agglomération (Kumar et al, 1994b) de tellaniére que cette derniére puisse étre négligée
dans un premier temps. Suivant les travaux de Kwhal (1994a) et I'équation G4, la loi d’évolution

de fz’ peut étre écrite comme :

. A _ Vpontage , A
f -———fg

g = (Equation G6)

Ye
OU V'pontage™ \/§£eAqs est calculé a partir des relations de localisaff@vier et al 2004).

La figure G1 donne I'évolution de la contraintefenction de la déformation pour un essai de
compression effectué a vitesse constante de déptatede la traversef X’ est calculée (i) en

supposant que la microstructure a atteint instémb@mt son état stationnaire et (ii) en prenant en
compte la cinétique d’évolution de la microstruetavec la déformation. Dans les deux cas, on

observe une chute de la contrainte Iorsq‘l% atteint le seuil de percolation de 0.4. Cette valeu

correspond a la perte de rigidité du squelettedsoliLa prise en compte de la cinétique de
désagglomération conduit & décaler la chute verplde grandes déformations et a réduire son

amplitude. En effet, dans le cas (ij,; dépend de maniére phénoménologique de la vitesse d
cisaillement macroscopique. Celle-ci, qui augm@ntgressivement avec la déformation, entraine une
diminution graduelle def,i (Fig. G2) et donc de la viscosité et de la conteagui deviennent trés

faibles. Au contraire, dans le cas (i'rDX dépend de la vitesse de cisaillement dans lesagest Si

I'évolution de cette derniere suit I'évolution de\litesse macroscopique au début de I'essai, d&s qu
fz’ atteint 0.4, on observe une forte diminution deitasse de cisaillement des pontages : c’est au
tour du liquide libéré de participer a la déforroatiLes cisaillements dans les pontages restasumte
alors plus suffisants pour entrainer la ruptureek liens solides eti n'évolue plus (Fig. G2). Le

semi-solide se déforme ainsi a microstructure @oet La contrainte est alors régit par les lois
visqueuses des solides et liquides et augmentengeao avec la déformation. Notons, que la présence
d’un tel pic est tout a fait conforme aux obsexwmadi expérimentales et est généralement attribaé a |
destruction d’agglomérats solides (Loué et al, 19QRkwood, 1994 ; McLelland et al, 1997 ; Liu et
al, 2003).
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Figure G1 : Evolution de la contrainte en fonctitanla déformation pour un essai de compression
isotherme
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Figure G2 : Evolution de la fraction de solide dengone active en fonction de la déformation lors
d’'un essai de compression isotherme

2.2.2 Essais anisothermes (avec variation de la &t#on de solide)

L'équation G6 néglige la cinétique d'agglomératidevant celle de désagglomération. Cette
hypothése est raisonnable lorsque la fraction ddesteste constante au cours de la déformation. En
revanche, des que celle-ci varie, par exemple lardq lopin semi-solide "chaud" rentre en contact
avec les outils "froids", il est nécessaire de dédragglomération associée a la solidificationng,
un incrément de température conduit a une augnemtde la fraction de solidé. et par conséquent

de la fraction de solide acti\ig_s\ selon I'équation G7 :

¢ -a(—fs) s(TITP —(1- 1 )”’L:""gef (&dion G7)
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ou a etb sont des paramétres a identifié@(T) est déterminée a partir d’'une courbe de cinétapie
solidification. A titre d’exemple, la figure G3uistre I'influence d’'un refroidissement du matériauw
la réponse du semi-solide en compression ou lelsitémas de ¢ et f; avec la température ont été

prises en compte. Le comportement est fortemenifiédqzhr 'augmentation de la fraction de solide,
I'effet de la microstructure devenant alors secareda

On comprend alors la difficulté d'interpréter lpofise du semi-solide lorsque celui-ci subit des
évolutions thermiques importantes. Mettre au pdeg outils numériques pour découpler l'effet des
échanges thermiques et I'effet de la microstructistaune voie. Elle est complexe car elle demaerde d
connaitre aussi le comportement thermique desregstétudiés mais cela est sans doute inévitable.
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Figure G3 : Evolution de la contrainte en fonctitenla déformation pour un essai de compression
isotherme et anisotherme
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