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1. Introduction.

L'objectif du présent mémoire est de fournir uneebade réflexion sur les relations entre microstmestu
mécanismes et comportement mécanique. || me sembleffet, que I'analyse fine des propriétés mépes des
matériaux ne peut aboutir sans la compréhensiomeli@sons de causalité existant entre la microstine d’'une part,
les mécanismes de déformation et/ou d’endommagediaatre part et le comportement mécanique quiésulte a
I'échelle macroscopique. Ce comportement sera séppoacrohomogéne et fondé sur I'existence d’'unmelu
élémentaire représentatif pour le matériau conéjdé@olume qui constitue l'unité de base du maténmur
I'identification d’une loi de comportement élémdrganécessaire, par la suite, pour le dimensionnene structures.

Cette compréhension ne peut se contenter ni d'\pmroahe mécanicienne globale, menée a [I'échelle
macroscopique et restant souvent trop phénomémplegini d’'une approche physicienne limitée quardlla a
I'échelle « locale », c'est-a-dire celle des mésamgs fins. En effet, I'identification des mécanisrdesplasticité ou
d’endommagement est généralement effectuée sahstwa de leur répartition au sein de la microdinee tout en
supposant trop souvent que le chargement localememiar les mécanismes activés est équivalent atgement
macrohomogéne imposé a I'échantillon. Notons tmigeflue des avancées récentes en dynamique desatishs
laissent entrevoir des évolutions dans la priseanpte de I'effet d’hétérogénéités microstructisae de conditions
aux limites, notamment I'effet des joints de graimscelui des surfaces libres[Déprés, 04], [Lefepb08, [Devincre,
06].

Les travaux qui font I'objet de cette synthése, ldi@ vouloir opposer les deux approches mentionnées
précédemment, se veulent étre une contributionféordiére entre la démarche du physicien et adlienécanicien
dans le but de montrer la complémentarité et keesse du dialogue résultant. Il s’agira tout d’dbimtroduire et de
discuter la notion de volume élémentaire représémia la microstructure et d’en vérifier I'existeg permettant ainsi
de caractériser de facon statistique cette dernpris dans un second temps de vérifier I'existetic@e réponse
mécanique homogéne a I'échelle du volume élémentaprésentatif microstructural identifié. Nousrees en quoi la
définition d’un VER microstructural n'implique pasréément la définition d'un VER mécanique mettamtsaien
évidence la nécessité d’'une approche couplée eggrdeux notions.

Il ne faut toutefois pas perdre de vue notre obfjéuitial qui reste la formulation de lois de coorpement
pertinentes, utilisables par le mécanicien desttras et appropriées aux domaines d'applicatisasviEn effet, une
analyse micromécanigue des mécanismes de défomettid’endommagement peut s'avérer superflue, asaten
temps et en moyens matériels et humains dés lad'ou se limite & une utilisation du matériau dansdomaine de
comportement éloigné de ses propriétés ultimes el souvent, un plan d’expérience bien défir@rmettant
d’identifier des lois de comportement simples, dmarsatisfaction a l'utilisateur. Le formalisme bagé les principes
de la thermodynamique et la théorie des matéritandard généralisés [Halphen, 75] permet en effeeddre compte
de la plupart des comportements mécaniques de imatécomme par exemple I'élasto-viscoplasticitéest alors
souvent possible de déterminer au moins un jeu atangetres pertinent permettant de décrire corresterte
comportement global du matériau sans pour autaeto@pable de reproduire I'évolution des hétérogénén son
sein. Il faudra cependant se méfier de I'extengi®res mémes modeéles a des conditions de solbiasaton prises en
compte lors de la mise en place du plan d'expéeiénitial comme un chargement multiaxial ou cycliquar exemple
ou de I'extension de ces résultats a des échdlissfipes relevant de mécanismes plus complexeeue considérés
en moyenne par une approche macroscopique.

Par contre, si 'ambition de la démarche entreprésde dans la compréhension des mécanismes phgsiq

responsables du comportement mécanique afin d'etegidde garantir la gamme d’utilisation des matésj alors
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I'étude de la distribution des hétérogénéités, thnpoint de vue de la microstructure que de ailucomportement
mécanique, mais surtout I'étude de leur corrélasiont nécessaires. A noter qu’une analyse perénestse limitera
pas a celle des mécanismes observés, mais feragappe description aussi rigoureuse de la mianotire, siége des
mécanismes activés, que des conditions de chargemetanique imposées localement lors de la dalfich de
I'échantillon.

Ce sont les corrélations, qui peuvent mettre erdjif@rentes échelles pertinentes, entre la mionosire d’'un
matériau et les effets individuels ou collectifss dmécanismes élémentaires responsables de son rtemeot
mécanique qui définissent les dimensions du voliéenentaire représentatif. La caractérisation dedemier
nécessite donc d'entreprendre conjointement unact&isation microstructurale et une descriptioncanéue,
fondements de la démarche micromécanique expéraeer@hacune de ces descriptions fait intervenmdton de
champ, au sens de la distribution spatiale desrdg#aéités au sein du volume de matiére. La carsatién
microstructurale s’attachera donc tout d’abord finddla notion de phases : celle-ci peut étre niéfia I'échelle des
éléments chimiques constitutifs, ou a I'échelldeder arrangement spatial particulier comme la doniin d’agrégats
(que I'on appelera grains, précipités, matricefadn. ), pouvant étre eux-mémes éventuellementctériaés par leur
nature cristallographique (structure cristalline ogtentation cristallographique), mais aussi pair l&ille et leur
distribution ... La caractérisation mécanique s'attachera quanieaaerechercher I'échelle pertinente a partir de
laguelle les champs mécaniques peuvent étre coésiddomme homogénes, alors qu'aux échelles infésele
matériau peut présenter des hétérogénéités de cmmmmt au sein de la microstructure.

Je vais donc par la suite m'attacher a illustemns avoir la prétention d'étre exhaustif, la méthagie, dont j'ai
impulsé et coordonné la mise en place au seinédeipje micromécanique afin d'étudier les matéringtérogenes
pour identifier le Volume Elémentaire Réprésentatifcaractériser son comportement mécanique. Aftagler ma
démarche, je m’appuierai principalement sur I'étuless matériaux polycristallins et tout particul@ent sur les

alliages de zirconium.

2. Caractérisation de microstructures

Le développement de l'informatique et les progré$dlectronique ont permis le développement de eaux
moyens d’analyse qui présentent notamment un gaporitant vis-a-vis de la résolution spatiale demlasure
permettant ainsi de faire ces derniéres a I'échiddie hétérogénéités microstructurales, la ou avparaseule une
mesure moyenne de la distribution de la propriéherchée obtenue sur un volume de matiére pluslgrae les
hétérogénéités microstructurales qui le compoggains par exemple pour les matériaux métalliquitsjt possible.
Certes, cette caractérisation globale avait letmée présenter un caractére statistique de laiptépecherchée, mais
il était toutefois difficile de corréler cette vatemoyenne avec les contributions élémentaireshdeun des éléments
constitutifs définissant la microstructure. Cetifficllté peut s'avérer problématique dés lors djoa s'interesse a la
compréhénsion de phénomeénes locaux (de type endgenmest par exemple) dont I'occurrence est liée @ un
configuration a courte portée de la microstructtraon a sa distribution moyenne. Dorénavent, gad@igmentation
des vitesses d’acquisition et de traitement desasig, il est possible d’accéder a des centainesillers de points de
mesure ayant une résolution spatiale inférieusedairhension des hétérogénéités microstructuralesild n'y a encore
gu’'une grosse dizaine d'années nous n'atteigniars quelques dizaines voire centaines de pointslargnillusoire
toute notion d’étude statistique de la distributttes propriétés mesurées en relation avec la nigobsre. Le fait de

pouvoir ainsi obtenir une information a une échgiméralement inférieure a la taille de I'élémemndtitutif de la
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microstructure (taille de grain pour les matériqamtycristallins) mais sur une plage pouvant coulgiVER, permet
d’effectuer, en une méme opération, une analyséi-gelielle entre celle des hétérogénéités microstrales et leur
contribution statistique a I'échelle du VER. Le dépglement de I'EBSD, qui en I'espace de quelqueseanpét
devenu 'un des périphériques incontournables demstopes électroniques a balayage [Dingley, [B&ndle00] est

une bonne illustration de I'utilisation des mesuteshamps pour la caractérisation des microstrestu

2.1 Exemple d’outil de caractérisation :
'EBSD (Electron BackScattering Diffraction Techniqueju la mesure de champ des orientations

cristallographiques.

Il s'agit d'un systeme de détermination de la necatrde changement de base, définie par le tripdaigtés
d'Euler (o, ¢, @), entre le repére du cristal observé (avec unelutisn spatiale bien inférieure au finet le repére
macroscopique constitué par la chambre du micr@scGegtte matrice de changement de base est dééermar
indexation automatique par analyse d'images dasdbes de Kikuchi expérimentalement observées €id)rpuis
corrélation par simulation nunérique avec un clichitiel construit a partir de la connaisance dsttacture cristalline
du matériau étudié. Ces bandes sont en effet ldtaésle I'intersection par un plan (capteur dedanéra) des familles
de cones de diffraction, réponse conformément lailde Bragg, a un rayonnement monochromatiquederdj le
faisceau d’'électrons, des plans cristallographiguasstitutifs du matériau. Un tel cliché est doacsignature de
l'orientation du cristal analysé vis-a-vis du ragement incident. Si le phénomene physique a la baseette
indexation est connu depuis les années 1920, tlddgiouvoir corréler en quelques centiemes densiesoun cliché de
diffraction expérimental avec un cliché virtuel ermis d’automatiser la technique développée en [9&Bables, 73]
et d'obtenir ainsi des champs d'orientation clegedphique. Le résultat d’'une telle analyse estudéset illustré par la

famille des figures 2.

Figure 1 : Cliché de Kikuchi obtenu sur du nickét20KV.

La figure 2a représente donc la microstructure dergud’'un polycristal biphasé d’'un acier austéanifique,
dont les grains peuvent étre de structure crigiedlohique Cubique a Faces Centrées ou Cubiquedgetits’agit du
matériau d'étude de la thése de Nicolas Rupin [Rupr]. Cette image représente la microstructute d¢g’elle serait
observée en microscopie électronique a balayagacyen du détecteur d'électrons secondaires, cdseau’il est

aisé d'identifier les grains et éventuellement @ingr leurs caractéristiques morphologiques @at rapport de
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forme), sans toutefois savoir lesquels sont assakiéa phase cubique centrée et lesquels sontiésspda phase
cubique a faces centrées, gommant ainsi la notopltses chimiques ou cristallographiques. Ordxadion des
clichés de Kikuchi permet d’obtenir une mesure deamps d’orientation via la détermination de tfipld'angles
d'Euler. La figure 2b présente donc la méme microsire granulaire que la figure 2a, mais enrichie jaa
connaissance de [l'orientation cristallographiques dgains. La connaissance de ces orientations Iinsta
s’accompagne aussi de la détermination de la phastllographique associée, en l'occurrence CFCGdLy
conduisant ainsi a une autre représentation dedeostructure obtenue cette fois ci a une échelfgseure (figure
2c), c'est-a-dire celle des phases cristallines @FCC.

En outre, la connaissance de l'orientation crisilh chaque pas de mesure permet de définir wareciie
désorientation angulaire entre points voisins. Cis critere qui est choisi pour définir les joirde grains et
usuellement une désorientation de 5° est retenne.ftls les joints de phases et de grains défingst alors possible
de déterminer les parametres morphologiques assaclé microstructure granulaire comme la distidsutde leur
taille, de leur surface, de leur rapport de forroke figure 3). La méme analyse peut bien sOr étfecafée pour
caractériser les phases CFC ou CC débouchant aimsila détermination d'autres valeurs des parameétre
morphologiques associés a la microstructure (tdi#lgphase, rapport de forme des phases, ...) (daal2). Il s'agit
donc la d'une premiere illustration de I'analysgéexnentale multi-échelle entre I'échelle des graielle des phases et
celle de I'élément de volume macroscopique. SuiManhature des hétérogénéités de comportement iméean
rencontrées, liées soit au contraste de comporteraetie les phases ou tout simplement a l'anis@rage
comportement entre les grains, I'une ou l'autreédbelles pourra s'avérer plus pertinente a étuliéin, I'intégration
des mesures des orientations cristallographiquegds nous donne acces a la texture cristalline gfmacune des deux
phases présentes au sein du matériau (fig. 4) t& qoe seule cette derniére information était ezt accessible au
moyen de systémes de diffraction par rayon X oucgEmuneutroniques avec une taille de faisceautptotprise entre
le millimétre et le centimétre, c’est —a-dire un#lé bien supérieure a la taille de grains, empéthinsi I'association

des orientations cristallographiques aux grainstant le matériau.
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I -0 i Map5; Step=2 pm; Grid533+463 = I, 1) :r; Phase; Step=2 jm; Grid599+469
b) c)
Figure 2 : a) Cartographie, en indice de qualitéd#xation EBSD d’'un acier austeno-ferritique. Disien du champ
d’observation 600x470 microns, pas de la mesure. By @artographie en fausse couleur des orienttastallines
analysées en EBSD, c) Cartographie des phasessampeé: rouge austénite (CFC), bleu ferrite (CRYipjin, 07]

Nous avons vu que cette caractérisation de la stizrcture au travers de la connaissance du tripletp, @)
permet non seulement d’obtenir une informationlauexture locale et sur les phases/grains en pcésenais aussi a
I'aide de I'analyse des distributions d’en déduies paramétres morphologiques statistiques (Tableati 2). De plus,
'analyse des désorientations entre grains voiggwg s'accompagner d’'une recherche de relatiorticplres entre
ces derniers, notamment cette analyse permet @endger les relations privilégiées de désorientatiglative entre,
par exemple, une phase meére (haute températule} gthases filles (a température ambiante) daraslde matériaux
présentant une transformation de phases allotregigmmme par exemple les alliages de zirconium ditate ou entre
une macle et sa matrice comme présentée sur fnestome de la figure 5. Le pic bleu de désorientadigtren effet la
signature d’'une désorientation privilégiée corresfamt a la relation d’orientation entre macle/neatie la structure
CFC. Cette relation se caractérise par une rotatleB60° autour d'un axe de la famille {111}. L’higlamme rouge
représente, quant a lui, la distribution des déstakions angulaires entre deux grains de la méit®siructure mais
choisis de facon aléatoire. La comparaison de oas distributions permet de mettre en évidenceitegfsil existe un

arrangement particulier des grains au sein de daosiructure, en I'occurrence des relations de @sacl



Diamétre des grains(um

Aire des grains fum

Rapport de forme

Nb de grains voisins

Valeur Ecart type Valeur | Ecart type Valeur | Ecart type Valeur | Ecart type

moyenne moyenne moyenne moyenne
CFC 16,2 17,3 479 1003 1,75 0,70 5,45 4,76
CcC 11,5 9,5 184 308 1,80 0,68 4,22 2,63

Tableau 1 : Parametres morphologiques, par phaseoGR, associés a la microstructure de la figbre 2

Diamétre des phases () Rapport de forme
Valeur Ecart type Valeur | Ecart type
moyenne moyenne
CFC 62,6 169,9 2,38 1,00
CcC 32,7 29,7 2,15 0,96

Tableau 2 : Paramétres morphologiques des phase®CEC de la figure 2b
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Diztribution function
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Figure 3 : Distribution de quelques paramétres molgmiques associés aux grains déterminés parlysamades
champs d’orientations cristallines obtenus par EBRSEorrespondant au champ de la figure 2b a) @dlgrains,
b) aire des grains, c) rapport de forme, d) nondergrains voisins [Rupin, 07]




Pole Figures

[mapl.cpr]

Iron bee [old] [m3m)
Complete data set
93400 data points
Sterengraphic projectior
Upper hemispheres

Hal width 107
Cluster size:4*

Exp. densities [mud
Min=0.12, Max= 2.55
05 —
—

1.5 1

=8-

[ J—
25 —

2

Figure 4a) texture de la phase ferritique corredpoha la microstructure de la figure[Rupin, 07]
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Figure 4b) texture de la phase austénitique cooreggmt a la microstructure de la figure 2. [Rupin,

Misarientation angle distribution

Rel. frequency

0 T I priaiatty ki
o] | 10 15 20 23 30
Mizorientation angle [*]
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Figure 5. Distribution des désorientations au seithamp représenté sur la figure 2. Mise en é@ciele’un pic
a 60°, signature de I'orientation privilégiée entracle/matrice dans la structure CFC. [Rupin, 07]

La figure 6a représente un autre exemple de capbgrd&BSD réalisée sur un échantillon monophaséiseec
polycristallin issu d’une tdle laminée dont I'épsir finale est de 500 micromeétres et dont la texteprésentative de
I'échantillon est représentée figure 6b. Les dimmmsidu champ de mesure sont de 368 um par 357 yen,ua pas
de 1 um (thése de C. Gérard). Sur la figure 6as goustatons la présence de macles de recuit, pigdrobien connu

des métallurgistes, macles qui vérifient la retatie désorientation de 60° autour d'un axe <111>.
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Fig. 6a ) Cartographie en fausse couleur des atiens cristallines d’un polycristal de cuivre.
Observation des macles de recuit.
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Fig. 6b). Texture associée a la mesure de chanmgp fitpure 6a.
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Afin d'imaginer la microstructure initiale (c'estelire en I'absence de macles), il nous est alaefa’éliminer

ces derniéres en remplacant le tripket ¢, @) des pixels associés aux macles par la valeuriplettde la matrice

correspondante. La figure 7a) nous donne une repedgm de ce que serait alors la microstructurendtériau en

'absence de macle. Notons que la texture a éviigé7b). Un tel traitement, s'il peut ne pas épertinent dans

'exemple traité, puisque les macles font parti¢égnante de la microstructure du cuivre et que slej@ints

peuvent/doivent ? étre considérés, au sens dedtdetch, comme des barrieres au mouvement dexcatisins,

contribuant ainsi & I'écrouissage du matériau, mlemeure pas moins une bonne illustration de laipukation des

champs d’orientation obtenue par EBSD, pour peu’qoes’intéresse a la matrice de changement de. base

Ces deux exemples permettent d’illustrer I'impoctame la définition des critéres pris en consid@mapour

caractériser les microstructures, puisque deuxreasairs,utilisant les mémes outils mais ne prepastles mémes

criteres peuvent aboutir a des conclusions fonciend différentes sur la définition du VER.
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I - 100 v Map2: Step=1 pm: Grid368x357

Fig.7a). Microstructure virtuelle sans macle ass®eu champ d’orientations de la figure 6a.
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Fig. 7b) Texture des grains associée a la figure 7a.
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Notons enfin que I'amélioration instrumentale qupermis la mise en place des outils EBSD peut aessi
décliner pour les sources de rayonnement neutreretfou rayons X de nouvelles générations qui agh§ a la fois
en intensité (flux) mais aussi en résolution spatil faut toutefois avoir accés a une source Byoicon ou a un
réacteur nucléaire expérimental pour en avoir besd 'atout complémentaire de ces sources de rayoamts réside
toutefois dans I'énergie des faisceaux utiliséspguimettent d’avoir acces certes a une mesurstgiag globale mais
aussi a une mesure volumique alors que I'EBSD nen@él@tcés qu'a un champ surfacique, ce qui poseumuja
question de la représentativité de I'observatioradsurface vis-a-vis de la caractérisation volureigAu-dela d'une
analyse purement cristallographique, les faisce@dbe fortes énergies peuvent aussi donner accee &isualisation
tridimensionnelle de la microstructure pour peu gatie derniére soit composée de plusieurs phasesegns de la
composition chimique) avec des coefficients d'gsmn des rayons X différents. L'augmentation du bemde
publications relatives a la tomographie 3D a pattmages synchrotron en est la meilleure illugira{+20% depuis
2004 sur le site internetwww.sciencedirect.com/science/search/database/atrjg Plus récemment, il est devenu
possible [Fu, 03], [Juul Jensen, 06] de réaliser ideages 3D a partir de techniques de diffractiorvelume sur
matériaux cristallins monophasés (3DXRD), ce quiemt a effectuer une mesure EBSD volumique.
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Mentionnons enfin un autre outil qui a su profiter développement de I'exploitation des clichés deughi,
grace a l'apparition de caméras numériques a haatdution (Image Plate) : il s’agit du Microscoplectronique en
Transmission (MET). L'acquisition a la fois de I'imagemicrostructurale et des diagrammes de Kikuchimes
d’'obtenir Ia aussi une mesure statistique des @tiens présentes dans la lame mince observéepaiw®ir comparer
cette mesure obtenue toutefois sur un tout petitrwe avec les informations obtenues sur de plusdgs surfaces en

microscopie a balayage [Funderberger, 03].

Cette démarche expérimentale concernant 'utibsatie mesures de champs d’orientations cristalliloésbien
évidement pouvoir étre appliquée a d’autres chaogractérisant les microstructures, qui ne sont fpeeement
cristallines, comme, par exemple, les champs deposition chimique obtenus a partir de systémes aijenie en
énergie (EDS) ou en longueur d'onde (WDS). Ce nowxelmple me permet de plus d'introduire la notien d

complémentarité des outils de caractérisation atcgede I'analyse multi-échelles

2.2 Intérét du couplage MEB/MET ou la complémentaté@é échelles d’observation.

L'un des points communs entre un MEB et un MET concdutiisation d’'un faisceau monochromatique
d’électrons énergétiques pour sonder I'état dedtiare. Et si la poire d’interaction, qui délimigevolume de matiére
sondé dépend a la fois de la taille du faisceadeeta tension d'accélération, elle dépend surtautlad densité
électronique du matériau considéré. En ce qui coeckr rayonnement X, signature de la compositiamicjue du
matériau étudié, la dimension de cette poire d'éimis est de I'ordre du [frpour des énergies de faisceau comprises
entre 20 et 200 kV, soit la gamme d’énergie des MEBes MET (figure 8). Toutefois, cette résolutioatste est
fortement améliorée a I'échelle du MET, grace au daié I'analyse s'effectue sur une lame mince de faible
épaisseur, neutralisant ainsi l'effet de la polmetetaction puisque le volume de matiére a analgse de I'ordre de

guelques centaines de nanometres tout au plus.

Rayons X
actéristiques

Fig. 8 : Domaine d'émission des diverses interastientre le faisceau incident et le volume dedmatinalysé. La
zone jaune représente un volume de I'ordre déi (@opyright Oxford Instruments)
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L'étude du zirconium grade 702 trafé(figure 9) permet d'illustrer cette complémentariLe traitement
thermomécanique dans la phase haute températur€fTGBconditionne la microstructure finale dansdeaditions
de vitesse de refroidissement étudiées, a sav6it/45En effet, les vitesses de refroidissementt é&lativement
lentes, elles conduisent a la mise en place d'amstormation allotropiqup—>a (CC ->HCP) assistée par la diffusion
des éléments bétagénes (Fe, Cr, Ni) du gexraers la phaséd non transformée et réciproquement des éléments
alphagénes (O, Sn) de la phfiseers le germat. Il en résulte alors une microstructure a graamsdllaires présentant
un gradient de concentration d’éléments d'additifphagéenes au sein de chaque lamelle et la prédenmecipités de
type Zr(FeCy,) au niveau des joints de lattes (cf. Fig. 10a) ¢€Cbepin, 95].

Fig. 9. Microstructure de zirconium 702, trgté@prés polissage électrolytique.
Observation par microscopie optique en lumiéerenx#a [Crépin, 95]

intensity (a.u.)

Fe

it

- | ' . , ____digtance(ym)
KU 20 0 80 8

b)
Figure 10 : a) Révélation de la microstructure ilconium grade 702 traitg aprés une attaque chimique.
b) Profil de composition en fer et étain en travdes joints de lattes. Mise en évidence de ldisadin du fer et
d’'une déplétion en étain au niveau des joints tleddCrépin, 95]
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Si I'on caractérise ces précipités au moyen du MEgjlrg 11) on aboutit ainsi a la conclusion que demiers
sont alignés le long des joints de lattes, qutiistien comme composition celle mentionnée datitdaature [Van der
Sand, 74] mais qu'ils forment un réseau discontipat la taille individuelle est de l'ordre de quedg dizaines de

nanometres, comme indiquée dans la littérature.

Figure 11 : Caractérisation des précipités de BnieeCr,) au MET [Crepin, 95]

Toutefois, dans le cas du Zr traiél'analyse MEB montre que ces précipités ont uifle zaractéristique bien
plus grande (cf. figure 12a). Cette différence rhotpgique dans la caractérisation de la microstnechous a conduit
a proposer une cartographie de composition chimitfues les zones épaisses de la lame mince, dist-kes zones
non observables en terme d'imagerie électroniquis mi@ant on pouvait caractériser le signal X, signatde la
composition chimique. Les résultats de cette étoté grésentés figure 12b, ou il apparait que l'assp d'un réseau
discontinu de précipités dans la partie mince dar@e a un réseau continu dans la partie épaisags Menons ainsi
tout simplement d'illustrer la présence d'artefdiéts a I'épaisseur d'analyse qui, étant plus eetfite la taille des
précipités dans le cas du MET, n'en représente qeonpe conduisant ainsi a une caractérisation nodwglyue
erronée de ces derniers. Il faut donc toujours attesr & assurer un certain recouvrement entre lbgllés

d’'observation afin de garantir une représentatid@g phénomenes observés.

a) b)
Figure 12 : Observation des précipités de type Zfkxea) au MEB. b)au MET. Cartographie chimique du fer
effectuée dans I'épaisseur de la lame mince, pasfag réseau discontinu a un réseau continu.
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3. Caractérisation de mécanismes de déformatidieetiommagement.

Nous venons de voir l'intérét de la complémentai€B/MET pour la caractérisation microstructurale des
matériaux. Il en va de méme pour l'identificatioss dnécanismes de déformation plastique dés loilsstagdit de
glissement cristallin. En effet, ce mécanisme canede glissement de dislocations et se définitlaonnaissance, a
la fois, du vecteur de Burgers des dislocationdecka normale a leur plan de glissement. Si I'étleléa surface des
échantillons en microscopie électronique a balaypgemet de visualiser la trace des plans de glissgnia
connaissance du triplet d'angles d'Euler assocgfan considéré permet d'identifier la famille qédsns de glissement
qui lui est associée. En toute rigueur, il nous faitdbserver deux plans de coupe pour identifigrssambiguité un
plan cristallin dans I'espace, mais souvent unkegmce est suffisante du fait du peu de systé@meagissement faciles
dans les matériaux de structure cubique a faceaséesn(4 plans de glissement) ou hexagonale coma@tplans de
glissement) par exemple. Toutefois, il nous est ssjiile de caractériser le vecteur de Burgers dsdscditions par
cette technique, et si dans le cas du glissem@matique ou basal pour les matériaux de stru¢taragonale, cela ne
pose pas de probléme car il n'y a qu'un seul tgpaiglocations par type de plans cristallins, estrplus le cas pour les
systemes pyramidaux, qui peuvent étre des planglisement pour les dislocations de type <a> ouaxcde la

structure hexagonale. Une étude MET est donc nécespaur identifier la nature du vecteur de Burgdes

dislocations via I'utilisation de la régle d'extinas §.b = O entre le vecteur de Burgers de la dislocatioe eekteur

d'onde sélectionné. L'utilisation de l'indexatiors adichés de Kikuchi permet la aussi d'accéléreréleides puisque
permettant sous condition de platine motorisée rdtigee, de positionner automatiguement le porteaatillon vis-a-

vis du faisceau incident dans les conditions dekittn [Funderberger, 03], [Zaefferer, 00], ce qande acces a la
réalisation d'études statistiques représentatieesnitcanismes activés au sein de la microstruddang. peu que les
dislocations soient courbées, l'analyse MET permdemtifier directement le plan de glissement de desieres.

Toutefois attention la aussi aux artefacts : Fgferrer, 00] a ainsi pu mettre en évidence le diealissement dévié
dans le comportement mécanique en températurerclonzim. Puisque sur la figure 13a), seules sorentges des
dislocations courbées de type <a> et que l'ideatifin du plan de courbure indique que ces demigoat localisées
dans les plans pyramidaux de premier espéce, rausigns alors en conclure qu'il s'agit Ia de gliment pyramidal,
or l'analyse effectuée au MEB, des traces des plarggissement sur la surface de I'éprouvette aipatendémontrer
gu'il s'agissait en fait de glissement dévié demnplprismatiques (symbolisés par le trait bleu)sves plans
pyramidaux (symbolisés par le trait rouge) cf. fgld3b . L'aspect trop local de I'analyse MET, di &dile des

échantillons, couplé au fait que les dislocatiobsenvées concernent ce qui est resté dans la lanme rat pas
forcément ce qui a majoritairement participé adfotmation plastique peut donc conduire a une pnétation erronée
de la nature des mécanismes mis en jeu. Commel'poalyse des champs de composition chimique,ut feeiller &

s'assurer de la continuité des phénoménes obslensgdu changement d’échelles de caractérisation.
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Figure 13a) : Observation de deux systemes decdistm de type <a>, dont I'un est courbé dans an pl
pyramidal de premier espéce. Axe <c> perpendiaikairplan de la lame mince [Ferrer, 00].

Figure 13b) Traces de glissement correspondant &aumibe de plans prismatiques (trait bleu) avecial#on
dans un des deux plans pyramidaux associés (aje). Analyse effectuée par EBSD [Ferrer, 00]

3.1 Exemple de couplage entre caractérisation ntfaaiarale et mécanismes de plasticité

Enfin, la corrélation entre la caractérisation mitrocturale (orientation cristalline + compositicimmique) et
I'observation des mécanismes de déformation peaméser trés pertinente pour expliquer la localisatde ces
derniers, dés lors que leur activation dépend dmfeentration en élément d’addition [Crepin, 934ns I'exemple
précédent concernant le zirconium trgénous avons mis en évidence l'existence d'un gmadle composition
chimique, perpendiculairement aux joints de laitiésau traitement thermomécanique subi par le maatéfigure 10b).
Cette localisation des éléments chimiques n’estspas conséquence, car les éléments alphagenesectétain et
l'oxygéne, jouent un rdle de « durcisseur » vigsades systemes de glissement observés dans d¢tustrihexagonale

ce qui se traduit par une augmentation de leuiotissitique. Ce phénoméne s’avére étre de prenmguertance en ce
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qui concerne les systemes de glissement prismatmyigque I'un des trois plans prismatiques seviecdtre paralléle
aux joints de lattes, conséquence de la transfamailotropiquef—>a comme présentée par Burgers [34], d’ou
I'existence d’'un gradient de propriétés mécaniquesein méme du grain (en I'occurrence de la latiajluisant a une
localisation du glissement prismatique le long de derniers (cf. figures 14 a et b). Dans cet ekengbtenu sur
matériau industriel, c’'est le couplage d'un ensendd technique (EBSD + EDS/WDS) et d'échelles d'tigagson
(MEB/MET) qui a permis de mettre en évidence une tetlaélation entre gradient de composition chimiagte
hétérogénéités de déformation. La conséquence diele hétérogénéité se traduit par l'apparitionnd'u

endommagement précoce et fortement localisé (£f1B) accélérant la ruine du matériau par coatescde cavités.

— 25 pm

Figure 14a) Mise en évidence au moyen de la tedenikpxydation ménagée d’'un gradient de composition
chimique en oxygene au sein des lamelles de zinowriiocalisation du glissement prismatique le loeg ints de
lattes dans les zones appauvries en éléments titaddiphagénes. [Crépin, 95]

WH _1s|<u SR una}f

q,_‘..

Figure 14b. Mise en evidence de la forte hétéragedé la déformation, avec la localisation dusgiment
prismatique le long d'un joint de lattes. La défaioralocale est de I'ordre de 100% alors que ladéhtion
macroscopigue n’excéde par 15% [Crépin, 95]
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Figure 15 : Localisation de 'endommagement le Ideg lignes de glissement intense. [Crépin, 95]

3.2. Apport des essais in situ pour la caractdéoisates mécanismes de déformation et d’endommagemen

Le microcope électronique a balayage n’est pas meule un outil non destructif de caractérisation des
microstructures ou d'identification post-mortem de®canismes de déformation observés sur la surfese
échantillons, il permet aussi d’effectuer des obmtions de la surface au cours d'essais mécanicgizdisés dans sa
chambre. Nous parlerons alors par abus de langdiagsais in situ. En effet, du fait des conditiorsbdervation
nécessitant l'utilisation de nombreux détecteuis, (8SE, EDS, EBSD,...) qui sont, pour la plupart, posités au
dessus de I'échantillon afin de récupérer un sigraiimal, le volume des chambres des microscopesréhiques est
relativement important, permettant ainsi d'y déppkr des moyens de sollicitation spécifiques. Lgaréis 16a et b
représentent les moyens de sollicitation origindéxeloppés pour la chambre d’'un microscope JeolBISMIl s'agit
de moyens uniaxiés (de traction, compression, dfexd'une capacité de 5000N et biaxiés (tractionfmession et
torsion) d'une capacité de 10000N et 50 N.m. Sisnavons opté pour des machines relativement impesan
contrairement a la plupart des matériels actueliemevendus sur le marché, c’est dans un souciridéégier les
capacités de chargement pour solliciter des édlmnstimassifs mais aussi de pouvoir équiper ceses&uhantillons
de détecteurs supplémentaires de type extensofuétfegure 16a), capteur acoustique [Ganne, G&Jr$ [Ferrer, 00]
ou systéeme de rotation permettant I'observatiotodees leurs surfaces ou la pratique d’'une andigeD en cours de
chargement. L'intérét des essais in situ concerme do fait que I'on puisse suivre I'évolution (lmétique) des
mécanismes de déformation et/ou d'endommagemertias de la sollicitation imposée. Par exemplefitages 17
illustrent ce point en représentant, pour du zinwortraité, la succession des étapes qui conduisent a Egmement
d'une macle lenticulaire de la famille {10-12} esnttion du chargement macroscopique appliqué. Ltehsen du

cisaillement des barreaux de grille permet d'emrsuiévolution.
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il .
Figure 16a) Machine de traction uniaxiale déveleppaur le Jeol JISM845 et adaptée ici pour le barddzuler

du poste G5.2 du LLB pour essais in situ sous rayoeneneutronique au réacteur Orphée du CEA Saclay,
(coll M. Cerretti).

a) e<1% b) 2%<e<3% C) 3%<e<4%

Figure 17 : Suivi de I'épaississement d’'une maatditulaire dans du zirconium 702 treité
sous sollicitation uniaxiale. L'axe de sollicitatiest vertical [Crépinb, 95]
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Un autre avantage des essais in situ concernefigifon des mécanismes sous charge et plus penteuent
leur réversibilité dans le cas d'un chargementigyelcomme illustré par les figures 18a et 18happarait en effet trés
clairement que les deux systemes de maclage de(iyp2l)<11-2-6>0bservés en traction dans du zirconium 702
traité B (soit au cours du premier quart de cycle corredppha un taux de déformation égal a 0,8%) tendent
disparaitre lorsque la sollicitation est inverségaton proportionnelle (ce qui correspond au igomie quart du cycle
de chargement, sait=-0,8%) (fig. 18b). Ce phénomene reproductiblecgapagne d'une dissipation énergétique qui
se traduit par une émission acoustique caractfsstdu maclage/démaclage comme rapporté dans fCrég].
Toutefois, si I'on caractérise I'échantillon aprascycle complet, I'observation de sa surface pdumaus conduire a
des interprétations erronées, du fait de I'attéonatoire de la disparition de la trace des magléissont activées lors
du chargement. Cependant, c’est la successionrégédasibilité de ces mécanismes au cours desycieconduit a la
ruine prématurée de I'’échantillon par amorcage @’fissure sur les nouvelles interfaces définieslparjoints de
macles (figure 19). Un autre inconvénient de I'obstgon hors charge et donc du démontage de I'édbanaprés
essai mécanique réside dans les conditions deseeghei I'essai. Le démontage de I'échantillon &idesd'observation
se traduit, en effet, par un arrét de la machin@ de force et non au 0 de déformation, ce qui pexdduire si l'on n'y
prend garde, un effet rochet artificiel modifiarihsa I'interprétation que I'on pourrait avoir du roportement du
matériau vis-a-vis de la sollicitation supposéeligpge. Enfin, du point de vue de I'observation de&canismes
d’endommagement et de la propagation de fissuessessais in situ permettent la détermination denlétique de
croissance de cavité en fonction du chargement sef€répin, 96]. La figure 20a) représente, par gtema
croissance d'une cavité de forme hexagonale obsedans du zirconium trait@ (figure 20b). La cinétique
correspondante est extrémement rapide car assadaeréation de surface libre par I'activationuxié deux, des
systémes de glissement prismatique. Enfin, il essipte de déterminer les vitesses de propagatisrfisures en
fonction des paramétres macroscopique de chargespgtigué et du nombre de cycles effectués et fifier ainsi
les coefficients C et n de la loi de Paris (da/dNQAK". [Doquet, 07].
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a) b)
Figure 18 : Observation du phénoméne de maclageflage dans un échantillon
de zirconium grade 702 traif [Crépin, 00]. Chargement macroscopidue +0,8%
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Figure 19 : Rupture de l'interface macle/matriceaghitude de déformatioe= 1,6% , Nombre de cycles avant
rupture : 377. Cercle : Extrusion de matiére liéeylage maclage/démaclage [Crépin, 00].
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Figure 20 : Cinétique de croissance de cavité henxalg observée in situ sous MEB. [Crépin. 96]

3.3 Apport de la mesure de champ cinématique alyae du comportement mécanique des matériaux

Un autre point, historiquement lié aux essais i, star couplant essais mécaniques et moyen d'inggge

concerne les méthodes de mesure de champs cinaetatlgn effet, la caractérisation des mécanismefdemation

et d'endommagement vus précédemment conduit aska eni évidence de la notion d'hétérogénéité derdpartition

spatiale au sein de la microstructure, ce qui ravuene a discuter de I'importance de leur contrilputiis-a-vis de

I'hétérogénéité de déformation et/ou de la ruine ndatériau. C'est pourquoi, dés lors que l'on siste aux

mécanismes de déformation intragranulaire (gliss¢mplastique, maclage) et/ou intergranulaire (glsent aux joints
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de grains), il apparait nécessaire d'effectuerntesures de champs cinématiques a une échelleeinféra celle des
éléments constitutifs de la microstructure préaliadgint caractérisée, a savoir les grains dans ldesagolycristaux.
Les travaux successifs de L. Allais [Allais 94], Mornert [Bornert, 96], et P. Doumalin [Doumalin,]06t
[Doumailin, 03] ont conduit mon opération de reder a se doter de moyens de mesure par corréldiroages
numériques et a développer le logiciel Correlmamiewenu un outil de base de la plupart des dépodhts d’'essais
multi-échelles réalisés au LMS. Je tiens a remetoidgrparticulierement Michel Bornert pour sa cdmition vis-a-vis
du développement des techniques de corrélatiorad@s numériques et pour son travail de recherameecoant, entre
autre, la définition de la notion de mesure (piénisrésolution, bases de mesure). C'est donc amdgr partie grace a
son travail et a celui de Daniel Caldemaison, qmesmpouvons dire aujourd’hui que les microscopestiniques a

balayage sont « presque » des instruments de mesure

Les outils de corrélation d'images sont basés sue¢mnnaissance du niveau de gris, défini sur wurs-so
domaine, entre points homologues de deux imagesnobs entre deux configurations matérielles, gésréemt
représentant deux états distincts de déformatiocoats du temps. Cet appariement s'effectue pamisiation d'une
fonction de corrélation sur le sous-domaine coméid&fin d'augmenter le contraste a I'échelle graaulaire, souvent
de niveau de gris uniforme, il a fallu développer uechnique originale de marquage des surfacgsréesdes
techniques de lithographie électronique utiliséassdl'industrie des semi-conducteurs. Il s'agitaide du faisceau
électronique du MEB, d'insoler une résine électrmséde qui recouvre I'ensemble de I'échantillom afe créer un
masque permettant de mettre localement a nu, de ldiune dissolution chimique sélective, le métalssjacent.
Ensuite, une double opération de pulvérisation chtju et d'évaporation sous vide nous permet desdésur la
surface de I'échantillon une grille d'or de pasrarigétrique renforgant ainsi le contraste local Emuie maitrisant (cf.
figure 21).

Figure 21 : Exemple de microgrille de pas de 2undswzirconium grade 702. [Dexet, 06]

Pourquoi de I'or? Parce qu'il s'agit d'un métal tactile qui suit la déformation du matériau s@eent et qui

22



présente un bon contraste chimique (numéro atométpied) vis-a-vis de la plupart des matériaux ésiaionduisant
ainsi a l'obtention d'images contrastées entreitaogrille et le substrat ; I'éprouvette est domesadotée de repéres
liés a sa microstructure, nous permettant de définé mesure de champs cinématiques a I'échetlgmanulaire a

condition que le pas de la grille soit plus petieda taille de grain ; d’autre part le marquagarayieu sur une surface
importante de I'échantillon (quelques millimetremrés), la moyenne des déformations de I'échetlaldodoit étre

équivalente a la mesure macroscopigue, permefisitde définir le VER mécanique.

La figure 22, issue de la thése de M. Dexet [De@6i,représente le champ correspondant a la défammat
equivalente au sens de Mises du tenseur des défonmaui est obtenu sur une base de mesure depgumun
chargement en déformation macroscopique de 5%.dsepce d'une trés forte hétérogénéité de déformaticsein de
la microstructure apparait trés clairement, puidgysage des déformations locales s’étend en&&l0%, la moyenne
de ce champ étant égale a la valeur macroscopsgiie5%. L'analyse statistique de la distribution as mesures
permet par exemple d’en déterminer la valeur mogeenl'écart type caractérisant ainsi partiellemkeninotion
d’hétérogénéité. Nous constatons de plus que désolgénéités ne sont pas réparties aléatoiremestltimage mais
gu’'elles sont principalement orientées suivantdiections privilégiées que nous qualifierons dedzade localisation.
L'utilisation de fonctions d’'autocorrélation a deprints d'appui, [Doumalin, 2003], [Elbachiri, 2007hjtialement
développées pour I'analyse des matériaux biph&@sgrt, 1996] permet de déterminer les grandeamactéristiques

relatives a la portée de ces bandes (morpholog@tation, ...) (cf. figure 23).

10%

0%

Figure 22 : Champ de déformaties (%) obtenu aprés un essai de traction suivaritégtibn let associé a la
zone de la figure 21. [Dexet, 06]
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Figure 23 : Profils caractéristiques des covariognas, C(h), obtenus a 280°C pour une éprouvetrirctanium grade
702 sollicitée a 60° de la direction de lamina@®Xet, 06]. Les profils a 0° et 90° correspondemtaitections
horizontale et verticale de la figure 22.

S'’il apparait que ces bandes se manifestent majertent pour des orientations proches de +/- #awis de
la direction de sollicitation, ces mesures stafists permettent en plus de relier la portée ddéocatisations a la taille
caractéristique de la microstructure en l'occuresles grains dont le diamétre a été évalué a 1bpsitableaux 3 et 4,
issus de la thése de M. Dexet illustrent I'évolntites parameétres géométriques de ces localisaivif@nction de la
direction de sollicitation et de la température ldsssai. Si nous observons une évolution des caniatijues
géométriques en fonction de la température, nonstatons surtout que les longueurs caractéristiqaedandes de
localisation sont toujours bien plus grandes quéaille de grains; par contre leur largeur estngéme ordre de
grandeur que cette derniére. Cette observation giedonc de mettre en évidence un phénoméne coifpédeat

déformation entre les grains a méso-échelle (7raing).

Dimensions des bandes

Direction de Orientation des bandes vis-a-vis de Largeur Longueur Longueur
sollicitation I'axe de traction (um) (um) (nbr de grains)

0° 57° 128° 15 80 5.3

30° 57° 128° 14 73 4.9

45° 50° 130° 14 70 4.7

60° 45° 135° 14 71 4.7

90° 45° 135° 15 105 7.0

Tableau 3 : Caractérisation géomeétriques des batelkeralisation pour du zirconium 702 déformé ewtton a
280°C. [Dexet, 06]
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Dimensions des bandes

Direction de Orientation des bandes vis-a-vis de Largeur Longueur Longueur (nbr de
sollicitation I'axe de traction (um) (um) grains)

0° 50° 130° 17 95 6.3

30° 50° 130° 13 105 7.0

45° 49° 133° 14 105 7.0

60° 49° 132° 14 109 7.3

90° 48° 133° 12 112 7.5

Tableau 4 : Caractérisation géométriques des bateleealisation pour du zirconium 702 déformé aation a
la température ambiante. [Dexet, 06]

4 Corrélation entre champ de déformation, mécarssieedéformation et microstructure.

Ce phénomene de bandes de localisation obsen@usieurs nuances d'alliages de zirconium (gradg Z@4,
M5®) quel que soit leur état métallurgique (détendurecristallisé) est aussi observé sur la plupast métaux et
alliages polycristallins que jai pu étudier (TiAGuivre, acier biphasé, ...) avec une variation déoteueur de la
portée des bandes comprise entre 5 et 10 foidllada grain. Ce phénomeéne implique donc que ladudstal plongé
au cceur du polycristal ne peut étre vu comme utit2 éndépendante de son voisinage immédiat (I'imi@épouvant
s’étendre sur la dizaine de grains voisins). Unglieation qualitative de ces phénoménes de lodaisgeut étre
fournie dés lors que I'on s’intéresse non pas amghdes orientations cristallographiques mais didtiibution des
mécanismes activés au sein de la microstructure.d@eniers peuvent étre représentés, pour la plagar alliages
polycristallins de structure CFC ou hexagonal, cacip par la distribution des facteurs de Schmidaés. Ce champ,
appelé communément cartographie des facteurs dai@chssocie la connaissance de I'orientation daisg) vis-a-vis
du repére échantillon a la projection du chargemeatroscopique appliqué dans le repére lié au gmisidéré. Il
s’agit la d’'un premier couplage entre la caractdios microstructurale et le comportement mécanigpe fait
toutefois I'hypothese forte de la validité de lade Schmid et celle d’'un chargement local homoganesein de la
microstructure et équivalent au chargement macpigue, correspondant a I'hypothése statique desélasdde
changement d'échelles. La figure 24 représente ainpartir de I'évaluation d’'un critére de contraintritique
d’activation du glissement prismatique, fixé a @i la contrainte macroscopique appliquée, la niéman de deux
populations de grains ("durs" en vert et déformaplastiquement en gris) au sein de la microstraaiun alliage de
zirconium 702 recristallisé pour une sollicitatida traction simple suivant la direction de lamingget suivant la
direction transversale (b). Dans les deux cas dition effectués a la température ambiantegctivation du
glissement prismatiqgue comme principal mécanisrapamsable de la plasticité du matériau a été gérifl apparait
clairement que la vision que 'on peut avoir du pemement mécanique d’'un tel polycristal est défée suivant la
direction de sollicitation. Pour une sollicitatisnivant la direction de laminage, cette vision ssra&ffet plutét du type
matrice molle avec quelques inclusions dures rigzaen son sein alors que pour une sollicitatiosesrs travers, ce
sera plutét une vision biphasée (phase verte, ppase) avec un comportement macroscopique quirdpede la
répartition des deux phases. En aucun cas, il gt glain assemblage de grains d’orientations diaeaphiques
choisies de facon aléatoire, comme pourrait leséaissupposer une vision attachée a [I'utilisation niedéeles

autocohérents, pour lesquels chaque famille degrdiéfinie par leur orientation cristallographigast plongée dans
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un milieu homogene équivalent représentant lesrjiigs effectives macroscopique de I'agrégat céméidCette étude
a donc comme but principal de sensibiliser le lacéel'idée que I'on se fait de la nature d’'un moistal vis-a-vis de la
répartition des mécanismes de plasticité activés, jbints de grains ne formant pas forcément desiébes

infranchissables aux mécanismes de déformation eoiffustré par la figure 25.

03 005 0,41 0415 042 0425 0,43 0,435 044 0055 0 45 0,455 0,45 0965 0 47 0,475 0,050,485 0,60 0425 05
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Figure 24 : Visualisation de la répartition desigga< durs » en vert au sein de la microstruatiua alliage de
zirconium grade 702 recristallisé. Le critere d'dement local retenu correspond a 0,4.

Figure 25 : Observation de ligne de glissemengeirsant les joints de grains sans perturbation eppar
Zirconium grade 702.

Une autre illustration de l'importance du couplagécrostructure/sollicitation mécanique, empruntédaa
littérature [Pujol, 1994] concerne I'analyse deni&otropie de comportement du zirconium grade 7fi@rvée entre
des sollicitations de traction monotones effectuéessens long et travers pour des essais réalisém@érature
ambiante (cf. fig 26a). Pujol met en évidence wadudion différente de la limite d’élasticité du 62 en fonction de
la direction et de la vitesse de sollicitation. Tedats, si I'on se place non plus dans le repérdadsollicitation
macroscopique, associé a la géométrie de I'épryvetais dans celui associé a I'orientation majostdes grains

définie par la connaissance de la texture crigjediphique du matériau et que I'on trace non plugalaur du Rp0,2
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(limite d’élasticité conventionnelle macroscopiguapis son équivalent vis-a-vis du mécanisme de rogftion

plastique majoritairement activé, a savoir la csgritique résolue du glissement prismatique, amstate alors que les
deux jeux de points définissant les deux droitesadggure 26a s'alignent en fait sur une mémetdr@figure 26b).

Cela permet de vérifier gqu'il y a, certes, biendifet de la vitesse de sollicitation sur I'évolutide la cission critique
résolue du glissement prismatique qui est de Il 10 MPa par décade mais qu'il n’y a plus deedéance vis-a-
vis de la direction de sollicitation. A noter que i@sultat met en évidence le réle primordial quesjle glissement
prismatique vis-a-vis de la limite découlement dheanium 702 recristallisé a température ambiamteeéa sur une

grande plage de vitesses de déformation, .
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Figure 26a) : Variation de Rp0,2% avec la vitessgr ples essais sens long et travers effectuétemfg@rature
ambiante [Pujol, 1994].
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Figure 26b) : Evolution en fonction de la vitessdaleission résolue projetée sur le systéme prigomat

Enfin, si I'on s'intéressait a une sollicitation gait la direction transversale courte, corresponddigpaisseur
de la tOle et si les hypothéses précédemment éesdii@ient toujours vérifiées, a savoir que lesgligent prismatique

est le mécanisme majoritaire responsable de ldigtas alors le polycristal pourrait s'apparenéeune matrice dure
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avec quelques inclusions molles réparties en son g@mme illustré sur la figure 27. Les figurese227 représentent
donc pour un polycristal de zirconium 702 issu @'udle recristallisée aprés laminage et pour tdiisctions de
sollicitation particuliéres (sens long, transverdahg et transversal court), trois visions trésfédéntes du
comportement du polycristal, & savoir une visioririoa molle a inclusions dures, une vision matéhglhasé puis une
vision matrice dure a inclusion molle. Si ces reprdations du comportement du zirconium sont agigsiratives, il
faut cependant s’assurer qu’elles soient réaligtes-vis du (ou des ?) mécanisme(s) de déformataivé(s). Or en
ce qui concerne l'essai suivant la direction trav@urt, les mécanismes majoritairement activémsées mécanismes

de maclage. Il faut donc se méfier d’une extrajpmtates résultats pour des chargements non explorés

r—y
I - i Mapd: Step=T pr; Grid200:250

Figure 27 : Visualisation de la répartition desiggac< durs » au sein de la microstructure d'uragéide
zirconium grade 702 pour une sollicitation de tgpas travers court
Critére d’activation : 0,4.

4.1 Evolution des champs de déformation au couchdmgement

Mais revenons aux mesures de champs cinématiquesaliaation de ces derniéres a différentes étdpes
chargement, que ce soit au cours d’'essais in sitacroscopiques interrompus, permet de suivrelidon de la
distribution des hétérogénéités au sein de la siiarcture. L'exemple suivant (figure 28), issu dewaux de Kamal
Elbachiri sur les alliages de zirconium [Elbachiff],0a mis en évidence 'aspect figé des bandesdhisation pour
un chargement monotone de type traction uniaxigfger une vitesse de sollicitation de I'ordre deelques 106 s*.
En effet, a partir du moment ou les bandes appargtissous constatons que la localisation de casétes n’évolue
pas avec le chargement, seul le niveau de défamatigmente avec toutefois certains grains quemésion déformés.
Ces résultats ont par la suite été confirmés paDéket, toujours dans les alliages de zirconiunr pie@s sollicitations
monotones, mais étendus aux sollicitations pluspiexes de type biaxial (traction/traction circomdiétielle) [M.
Dexet, 06]. La figure 29 représente ainsi I'évolatitu chargement macroscopique imposé sous la fdinggaphique
contrainte/déformation équivalente au sens de vasedd Le chargement est donc décomposé en une dmiite
chargements monotones de type traction suivaritéatibn de laminage puis pression interne (repriése un essai de

traction simple suivant DT).
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Figure 28 : Evolution de la distribution des bandesocalisation au sein de I'alliage f18n fonction du
chargement macroscopique. . [Elbachiri, 07]
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Figure 29 : Trajet de chargement imposé. (OA : imactuivant DL, suivi d'un essai de pression inte/ig)
[Dexet, 06]

Si pour chacun de ces chargements pris séparé@Antét(AB) nous retrouvons bien les bandes de Isatdin
orientées a environ +/- 45° (cf. figure 30 a etbhformément & ce que I'on avait déja observé pesrchargements
uniaxiés, il n'en va pas de méme pour le chargensentplet (OB) (figure 30c), nous constatons entetiee

disparition du schéma de localisation avec uneiligton de la déformation axiale (figure 30d) ¢éetsur O et proche,
donc, de I'état initial. Le tableau 5 résume lesiltéss de cette étude avec un état final de déftomanacroscopique
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au sens de von Mises proche de 0,6% seulement.
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Figure 30 : Distribution des déformations équivedsrau sens de von Mises a) trajet de chargemenbfXtfajet de
chargement AB, c) trajet de chargement OB, d)ibistion de la déformation axiale déterminée par
microextensométrie pour les trajets OA, AB, et @@Xet, 06]

€ axiale(%0) € diametrale %0)
Traction 2 -1.2
Circonférentielle pure -1.6 2
Global 0.4 0.6

Tableau 5 : Mesures de déformations associéesjatideachargement OA, AB et OB [Dexet, 06]

Mais ou sont donc passées les bandes ? Ce mystéetodr a « presque » I'état initial alors queddicitation
macroscopique est de l'ordre de 4% en termes derrdafion équivalente, ne peut se comprendre quiérsi
s'intéresse a la texture du zirconium et au peméeanismes de déformation présents, c'est-a-oug(irs et encore)
les systemes de glissement prismatique. En effetosi s'intéresse a I'évolution du rapport de lafaténation
tranversale a la déformation longitudinale, on tatesalors (figure 31) que, pour les alliages deczium, ce rapport
est compris entre 0,6 et 0,8 soit une valeur piexséé que la valeur attendue dans le cadre dedigité isotrope (0,5)
souvent prise comme valeur de référence. Ce réquétat s'interpréter, pour ces conditions d’'essdisle texture

particulieres, comme une forte contribution aux posantesy; et €, des mécanismes de déformation plastique (les
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effets dans I'épaisseur de la téle étant du secodict). Ceci entraine donc une quasi réversiliit® composantes du
champ de déformation pour un chargement complegendgosé sur des trajets orthogonaux. Ce type dgeinant
n'est donc pas représentatif d’un chargement Higxiaportionnel qui serait piloté simultanément des deux
déformations principales. Cet exemple illustrealsssi, la vision complexe que I'on peut avoir dpolycristal, qui
peut par certains aspects étre plus proche du atempent d’un monocristal anisotrope que de celundagrégat

constitué de grains aléatoirement répartis, vismmmunément admise dans les matériaux polycrissalli
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Figure 31 : Evolution du rapport des déformationsogction de la déformation axiale imposée pour du
zirconium grade 702 sollicité en traction simplévant différentes directions de sollicitation [Dé&x@6]

4.2 Déformation, mais de quoi s'agit-il ? Ou I'dftke la définition de la base de mesure.

Enfin, je ne voudrai pas clore cette partie sanstioamer I'effet du choix de la base de mesure peprésenter
les résultats expérimentaux issus de I'approcheidshklle, car cette derniére est bien trop souwverise. Si dans le
cas d'une déformation homogene cela ne porte gasséquence, il n’en est pas de méme dans le gaschamp de
déformation hétérogéne. Pour illustrer ce poieindemble des figures 32 représente, pour un méaedsstraction et
la méme zone d’analyse, soit un champ de 450x480différents dépouillements faisant varier la bdeemesure
utilisée entre 150um et 4um. Il apparait trés eta@nt que plus la base de mesure est grande efapligformation
s’homogénéise autour de la déformation moyenne (Béfinettant ainsi de définir une borne inférieucairples
dimensions du volume élémentaire représentatif.rfétre exemple, nous pourrions ainsi fixer la valée 300x300
unt, ce qui correspond a 20 fois la taille de graiar Bontre dés que la base de mesure diminue, Enschie
localisation du champ de déformation apparait. Tabord de facon trés lissée sous la forme deuhtion, puis
assez nettement avec la valeur des maximum d’ardplile déformation qui va dépendre de la base darmehoisie,
ce qui donne toute son importance a sa définitemldrs que I'objectif sera de comparer des résuétgpérimentaux
entre eux (différents essais pour en vérifier larésentativité) ou avec des simulations numériquesme nous le

verrons par la suite pour lesquelles apparaitfiaitién de la finesse du maillage.
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a b)

Figure 32 : Etude du zirconium grade 702 soumis @éssai de traction & température ambiante.
Visualisation du champ de déformation (450x45CF)amsocié a la composante principale de déformaiqour
différentes bases de mesure b) (Variation d’urefadi 2 entre chaque base de mesure).

D’autre part, la définition de la base de mesuresvies mesures elles-mémes dépendent des oliidggsipour
les déterminer. Ainsi, pour la grande classe detnaax cristallins, la mesure dite des « champsalgrainte »
s'effectue par mesure du déplacement (au premidrepret de I'élargissement (au second ordre) déssra
caractéristiques de familles de plans cristallimsendition de diffraction (c'est-a-dire des plaus vérifient la loi de
Bragg). Ces mesures sont des mesures volumiguesvetume diffractantQ, concerne I'ensemble des grains qui
présentent une famille de plans en condition dieadifion (figure 33). Ce volume regroupe donc foneét plusieurs
grains voire plusieurs orientations cristallograpies, et ses dimensions vont directement déperalia thille des
grains, de la texture du matériau et du vecteundioutilisé.Q ne peut donc étre associé de facon directe aumsgra
jaunes, bleus ou verts, comme pour I'exemple ptésar la figure 33. Il s'agit d’'informations moyedes suf, avec

éventuellement des informations sur les fluctuationiraphases (ordre 2). Si I'on souhaite corrétr mesures avec
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celles issues des mesures de grilles, il ne fadoina pas seulement adapter le pas de la grilles agsi regrouper les
grains par familles, définies alors au sens déffeadtion.

Toutefois afin d'illustrer I'intérét de mesures deamps de déformation élastique dans le but d’'ungegaison
avec les mesures de grilles et les modéles nunesjiguous avons adapté nos moyens de sollicitatisitu sous MEB
pour des mesures sous rayonnement (neutroniqugyons X). La figure 16a) représente la machine digassitu du
laboratoire non pas installée dans sa configurdtaxditionnelle pour la réalisation d’essais iusians le MEB, mais
placée sur un berceau d’Euler 4 cercles de la I du laboratoire Léon Brillouin (UMR 12 CEA-CNR®&réace a
ses nombreux degrés de liberté (notamment la ootate I'échantillon) et a sa configuration « ougertfacilitant
I'accessibilité a I'échantillon des faisceaux irend et diffracté, cette machine est particulierenbéen adaptée (merci
Daniel Caldemaison) pour effectuer des mesuresiffimaiion. En effet, le plus difficile dans les tetques de
diffraction est certes de disposer d’un faisceaident suffisamment performant (quand vous dispasez réacteur
nucléaire ou d’'un synchrotron, alors tout deviensgible...), mais surtout de pouvoir placer I'écHiomtidans des
conditions de diffraction pour lesquelles les plarnistallins sont intéressants vis-a-vis de la mesles composantes
principales du tenseur des déformations élastigliasainsi proposé en collaboration avec O. Caateket M. Ceretti
[Castelnau., 03], la réalisation d’'une série d’'&ssl@ traction in situ, dans le domaine d’élasdiciour un matériau
biphasé dont le comportement élastique est anp®tmermettant ainsi la mesure directe de différgnts de

diffraction des raies de la famille (110) et ceypplusieurs étapes de chargement (figure 34).

Figure 33 : Définition du volume diffractaf en fonction des faisceaux incidents (g’ ou g).
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Le matériau choisi est un acier dual phase, compsséntiellement de ferrite (>95%), a haute limitstéue
(>500MPa) pour utiliser au mieux la résolution depareils. Sa microstructure est constituée dangde taille de
guelques micromeétres, soit bien inférieure au veldiffractant et dont la texture est représentédasiigure 34a avec
en rouge les orientations cristallographiques agsscaux pics de diffraction analysés. L'axe deiatation est

paralléle a la direction 2 de la texture ce qurespond a la direction transverse de la tdle d'acie

Applied stress |[MPa|

(110)

fmin= 0.391 -0.001 0.000 0.001 0.002 0.003 0.004
fmax= 2.315 Deformation
a) b)

Figure 34 : Essai de traction in situ sous faisceauironique. Acier dual phase.
a)Les points rouges représentent la configuratisnodentations cristallographiques mesurées awsabeii’'essais in
situ. b) étapes imposées du chargement macrosegQastelnau, 03]

Les figures 35 présentent une confrontation entreloges mesures de déformations élastiques effextpéer
différentes orientations du polycristal et les t&gs issus de modéles d’homogénéisation utiliéémparait clairement
une évolution linéaire de la déformation moyenne leg volumes diffractants en fonction de I'état amtrainte
macroscopique appliqué. De plus nous constatonssgiant l'orientation des plans cristallins visda- de la
sollicitation macroscopique, ces derniers sont seuindes efforts de traction (orientation 0) ou cdenpression
(orientation 1) illustrant ainsi la nécessité déetier des mesures correspondant a plusieurs cantpesdu tenseur
des déformations. Si les résultats expérimentamncamant I'évolution de la déformation élastiqueysmme de
chacune des phases semblent bien étre reproduisspdifférents estimations des modeles d’homogatién utilisés,
a savoir modeles de Voigt, de Reuss ou modéle aluéoent, il en est tout autrement de leurs fluadnatau sein des
phases. Pour le modéle de Voigt, I'écart type tlegufations des déformations ne peut étre que arute dernier fait
I'hypothése d’'une déformation intraphase homogéoe, qui ne correspond pas aux fluctuations mesurées
expérimentalement. Cependant, le manque de précmio les mesures concernant I'élargissement des, rqui
s’explique par une fonction de transfert trés ldiitle la chaine de mesure, associée a G5.2, nepagust pas de
développer l'analyse critique des modéles utiliddsus pouvons toutefois espérer a I'avenir et sg lignes de
lumiere en partie dédiées a ce type de mesurdegquésultats pourront étre améliorés. C'est eseos gque je souhaite
participer a I'élaboration de moyens d’essais mggess in situ dédiés sur une ligne de lumiere diclsgotron Soleil,
en plus de la ligne dédiée a la caractérisatiorotpaphique des microstructures.
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Figure : 35 Déformations élastigues moyennes b) et écarts type c) et d) des déformations élastigur le volume
diffractant comparés aux estimations de déformat®fReuss, Voigt ainsi qu'a I'estimation autocohé&dSC)
[Castelnau, 03].

4.3. Couplage microstructure/mécanismes/comporteméoanique.

Nous avons vu jusqu'a présent différents aspecthidisgiplinaires découplés ou partiellement cosptie
'approche expérimentale multiéchelle, a savoirchractérisation des microstructures, celle des nigtes de
déformation ou d'endommagement et celle du comperné mécanique a I'échelle du VER ou a I'échelle des
constituants microstructuraux. Toutefois, notre cfiff@st bien de proposer une démarche intégréeneoitiustrée par
la figure 36, couplant a la fois les caractérissti@xpérimentales et les méthodes numériques éssodans le but
d'identifier et d’'optimiser les parameétres des Ids comportement des matériaux étudiés par miniioisal’'une
fonctionnelle construite a partir de la comparaidea champs mécaniques expérimentaux et simulésaussi a partir
de la réponse mécanique du VER. Cette démarche sfeptans Hoc et al. [Hoc, 03] a été approfondis mthéses
de M. Dexet [Dexet, 06] et E. Héripré [Héripré, QbF’agit en plus de l'intérét porté a I'étude dwatériaux, de mettre

en place les outils nécessaires au dialogue emsen®s expérimentales et calculs d’agrégats mindiilss.
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Figure 36 : Présentation d’'une démarche microm@goanntégrée.

La premiere démarche consiste a associer les medaresamps cinématiques intragranulaires effectages
une zone A, aux mesures de champs microstructubienues sur la méme zone. Cette question n'egtipiade dés
lors que I'on s'intéresse a des champs obtenusré@stzlution micronique sur des zones millimétriquelte pose en
effet le délicat probleme de la précision de launesde sa reproductibilité, et de la capacité lqprea a corriger les
défauts d’'imagerie des moyens d’acquisition. Peufaire, il a fallu mettre en place une méthodaadg repérage de
la zone d’'étude au moyen de marqueurs (plots diéposés avant la réalisation de 'EBSD, puis unedutore de
recalage entre les champs EBSD (obtenus en conigurenclinée, donc sur une image distordue) etdeamps
cinématiques (figure 37). Cette procédure a duiflepu étre étendue aux mesures hors-plan, obtgrare&FM
(collaboration Ingrid Serre du LMPGM UMR 8517) (figu38). Ces mesures complémentaires ont permisétiac
aux composantes;s et €,3 du tenseur de déformation associées a la mesurehamps effectuée dans le plan
(€11, € 20, € 1) €t obtenue traditionnellement par corrélatiomndiges.

Une fois ce travail de recalage terminé, il nousaéws possible d’effectuer des corrélations nlus ple facon
statistique mais en tout point de mesure entrpdeameétres microstructuraux et les mesures cinguesti La figure 39
permet ainsi de mettre en évidence le réle paiticglue semblent jouer certains joints de graimsda distribution
des hétérogénéités intragranulaires au sein d'lycpstal de zirconium. On retrouve bien une longude bandes
supérieure a la taille de grains, mais une lodidisade ces dernieres proche des joints de gra@dyisant ainsi les
incompatibilités de déformation entre les grainarefort effet de voisinage. Bien évidemment, cettgrélation n'a de
sens qu’a partir du moment ou la base de mesumsietpour le calcul du champ de déformation estlideension

inférieure a la taille de grains comme illustrégédemment.
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Figure 37 : Présentation de la procédure miseagegour I'association des champs microstructueawinématiques
[Héripré, 07]. 1) aprés polissage electrolithiquépot de plots d’or. 2) Réalisation de la mesuretdenp
microstructurale par EBSD (pas de 1um), 3) Dép@aaticrogrille d’or (pas de 2um). 4) Mesure du cpam
cinématique associé (base de mesure de 4um).
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Figure 38 : a) Mesure par AFM de la topologie déasie de I'échantillon sur un champ de 150x15G.(Profil de
mesure suivant la ligne rouge de la figure a). Qbaggration correspond a la mesure de la hautenrtdirreau de la
grille d’or. Observation d’'un plot d’or.
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Figure 39 : a) Visualisation obtenue par EBSD deggale grains. b) cartographie de la déformatounv@alente
obtenue par corrélation d'image Les carrés vertesgmtent la position des plots d’or. ¢) superposiles deux
informations. [Dexet, 06]

5. Simulation de comportement

Méme si nous avons vu qu'il était, dans certaimasfigurations, possible de comparer les résulsdas de
calcul d’homogénéisation avec les mesures de chdenmléformation, il nous parait naturel d'opter paure
confrontation en champs complets entre les résudtgpérimentaux et ceux issus de simulations ngunési afin de
profiter de la richesse d’informations associée mgsures de champs. C’est pourquoi, nous retermmme outil de
modélisation du comportement des matériaux la no&thdes éléments finis. |l s’agit donc d'effectues ctalculs
d’'agrégats, supposés représenter I'état de défunmat de contrainte de certaines sous-zones mpaives du
comportement des matériaux étudiés. Ces calculkgongnt la définition d’un maillage représentantérostructure
du polycristal étudié, le choix d’'une loi de comjgonent ainsi que la valeur des paramétres assetiésfin la
définition de conditions aux limites et du chargemenposé au cours de I'essai modélisé. L'objedfithé est de
détourner I'utilisation habituelle du calcul deustiure dans le but d’optimiser, par approche irg/dies parametres de

la loi de comportement retenue comme nous le vernpan la suite.

5.1 Mesures surfaciques versus comportement volueniq

Mais la seule connaissance des champs surfacique$étructuraux et cinématiques) (figure 42) pdraike la
résolution d’'un tel probléme inverse, ou doit-oniteompte des effets du volume? Zeghadi [ZeghadiaOén effet
montré, pour des calculs d’agrégats soumis a uner@rargement et dont les microstructures présententméme
surface mais des sous-volumes différents que lasnph cinématiques observés sur la surface dépendigela
réponse des sous-volumes. La figure 43, issue th&$e d’Eva Héripré [Héipré, 06] illustre ce rédudta comparant
les champs surfaciques de déformation obtenus pois sous-microstructures différentes. Nous neterque la
microstructure 3 a été obtenue par une simplelatimis dans la profondeur des éléments constitiaesurface.

Ces résultats tendent donc a prouver qu'il est gsitde d’appliquer notre méthodologie a I'identfiion des
paramétres de lois de comportement puisque les phanécaniques observés dépendent de la microseusbuis-

jacente dont la caractérisation nous est expéramement hors d’atteinte sans pratiquer une analgséructive de
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I’échantillon, rendant par la suite difficile leesures de champs cinématiques puisque I'échanéilion disparu.
Nous nous sommes donc attachés a approfondir qad¢istion fondamentale. Pour ce faire, nous avaisoéd

une procédure originale basée sur I'étude d’'un neaté/irtuel soumis a un essai mécanique tout atigsiel. Cette
démarche nous donne accés a la caractérisationléengD de la microstructure, a la connaissancdadei de
comportement choisie et a ses parametres, a laaissamce des conditions aux limites et au chargeimgosé au
cours de I'essai et enfin aux champs de déformdgbde contrainte) mesurés au sein de I'agréghatelj notamment
les composantes planes du tenseur des déformatorespondant ainsi aux mesures cinématiques expétales, qui
sont obtenues par corrélation dimages numérigimus pourrons alors discriminer les effets venaat ld
microstructure sous-volumique de ceux provenantapmplication des conditions aux limites, ces deaffets étant

jusqu’a présent toujours couplés [Zeghadi, 05].

Figure 42 : Représentation d’'un volume a partitadeonnaissance d’'un champ surfacique
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Figure 43 : Influence de la microstructure sousuldace sur le champ de déformation surfacipeSimulation
d’essais de traction (axe vertical, 2) sur micrastires a maille HCP - 397953 degrés de libert@ifi& 06].

5.2 Génération de Microstructure virtuelle

La premiére partie de cette démarche consiste dal&vélopper des outils de simulation de microstmest
(micro3D) [St Pierre, 07], compatibles avec lesoinfations statistiques obtenues expérimentalemanEBSD, a
savoir les paramétres morphologiques ainsi qu@deametres d’orientation cristallographique. Le dfwgement de
cet outil s'inspire de celui développé par Bilg&ilger, 03], et basé sur la définition de distancisteraction
caractéristiques de la microstructure et non plusupe statistique aléatoire d'implantation de gegrsuivie d’'une
croissance isotrope des grains basée sur la théerla ligne de partage des eaux, aboutissant ggémération de
microstructure dite de Voronoi. La figure 44 représeen 2D le champ d’orientations cristallograpk®joaractérisant
la microstructure du zirconium traif@obtenue par EBSD et ceux obtenus par les deux tpodside simulation
(Voronoi et notre programme micro3D). Les parameatmesphologiques de ces trois microstructures sécapgitulés

dans le tableau 6.
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Microstructure Taille de grain Ecart type sur la Facteur de forme Ecart type sur le
moyenne (um) taille de grain (um) (moyen) facteur de forme
Expérimentale 113 108 2,5 1,58
Voronoi 131 55 1,7 0,58
Micro3D 101 94 2,7 2,00

Tableau 6 : Caractéristique des microstructure®semtées sur la figure 44.

BecxBakbind sl =118 Bymh e 005 -

a)

B5pXgE5RUD il Z=dais ‘adew wrl noz: _
83F¥apapuD 1wl 2-daig ‘geteyy wii oqz- N

b) c)
Figure 44 :a) Cartographie d’orientation cristadlithu zirconium trait@. b) Simulation de la microstructure
précédente au moyen de cellules de Voronoi. c) [Biiua de la microstructure au moyen de micro3Cer{Blino, 07]

Il s'avere que la reconstruction par technique aeovoi conduit a une microstructure statistiquenteny
homogeéne, car les écarts types tant vis-a-vis thilla de grains que de la forme des grains sopt faibles en regard
des valeurs expérimentales, ce qui représente nhiémsla morphologie des grains par opposition l& dssue de
Micro3D. Toutefois, pour la grande majorité desnmstructures étudiées qui sont constituées de gratristallisés a
morphologie équiaxe, la simulation par cellules \deronoi est suffisante a condition d'intégrer urexttire
cristallographique réaliste. Cependant, dés loes ltpn s'intéresse a des microstructures plus cergd, issues de
traitements thermomécaniques conférant aux grawesnuorphologie non équiaxe (comme par exemplentenkge,

I'extrusion, les transformations de phases...) oumigostructure présentant une forte proportiomaeles de recuit,
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dont le facteur de forme peut étre bien supérieurume telle limitation peut s’avérer rédhibitofreur I'objectif fixé et
seule une description basée sur la mesure de chaipsstructuraux comme ceux fournis par I'EBSD pettna de
reproduire une microstructure réaliste, puisquéki® par les parametres morphologiques obtenuérempntalement.
L’étude de leur distributions statistiques, voireleler portée au moyen d’'une analyse de type cavwesia deux points
d'appui [Bornert, 96], [Choi, 06] permettra d’antékr encore cette description. Une extension &paésentation
volumique a été proposée. L'originalité de la démarconsiste a conserver la surface d’observatiéncenstruire un
volume statistiquement représentatif de la micuzstre a partir de I'analyse statistique expérirmlentéalisée en
EBSD. Les figures 45A représentent plusieurs sestidnne microstructure virtuelle de zirconium grade 702,
simulée a I'aide de données statistiques recueillipartir de la surface expérimentale (figure 45Ras figures 45B
présentent une analyse d’'une série de section®ttie microstructure virtuelle. Cette derniére céeph celle des

textures cristallographiques (figure 46) permetvelider du point de vue statistique la microstroetuirtuelle ainsi
formée.

a) b) c)
Figure 45A. Coupes d'une microstructure 3D virteeiconstruite a partir des données statistiquessde a).
a) surface expérimentale, b) coupe a z=90 c) caupe30 [St Pierre, 07]

-}

B
2
g

B
3
-]

=
5
[

&
&
-]

Number of grains (%)

-]

himber of grains (%)

-]

Nismber of grain (%)
=]

=
=

c
]

1] 200 400 600 B0 1000 1200 ] 200 400 800 500 1000 1200 %o

Area jum)

Arsa jum’)

(la) (1b)
' & N
" =
] £ -
£, £, g= e
g 2 Ea
2w L Z
3 ; 3 L
10| 10| i
2 B| 2 4 5 B L] “' H 3*-|l‘j‘l 5
Form factor () Form factor {a/b)
(2a) (2b) (2¢)
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Figure 46 : a) Texture expérimentale surfaciquerai#epar EBSD.
b) Texture associée a la microstructure 3D deglaréi 44 [St Pierre, 07].

5.3. Essais virtuels et calculs numéridues

Aprés avoir validé la microstructure, il nous fatbisir une loi de comportement. Nous avons doré ppur
une loi élasto-plastique cristalline a écrouisdagire au sens de Cailletaud [Cailletaud, 88pligpée a un matériau
de structure hexagonale compacte et dont la miaciste virtuelle est représentée figure 47a), woivolume texturé
de 100x100x50ufconstitué d’'un millier de grains. Le comportemergtsétjue du matériau sera considéré comme
isotrope et seule une famille de systétmes de glisse sera considérée comme activable. |l s'agifglissement
prismatique défini par une cission critique résoégale a 40 MPa et un écrouissage linéaire de 58. NlPoute
ressemblance avec le comportement mécanique d'térimaréel (zirconium, titane) ne serait que peo@cidence).
Pour des raisons de puissance de calcul (1 56@&&®s de liberté), nous avons eu recours au gadealléle a I'aide
des moyens de TONERA/DMSE/LCME. Ce travail initié [rarHéripré [Héripré, 06] au cours de sa thése d'tdifet
du stage d’ingénieur de Jérdme Maquet [Maquete@ghdré par A. Roos de 'ONERA. Cet agrégat est donmis a
un essai de traction suivant la direction y, olea@® par la suite, jusqu’a une valeur de 5% dernifioon totale. Les
résultats de ce calcul (réponse macroscopique, meichamp 3D (cf. figure 47b)) seront, par ldesuwionsidérés
comme les résultats de référence, équivalents aswltats expérimentaux avec a la fois la réponseanigue
macroscopique et la mesure du champ cinématiqemnobtsur la surface. L'expérimentation virtuelle s\guatifie de
plus de la connaissance, en volume, de la micrist® et des champs cinématiques et de contraamiesque leurs
évolutions en tout point au cours du chargemenbsép

Afin de reproduire notre démarche expérimentaldeetiécoupler les effets liés a I'application desditons de
chargement a ceux liés aux effets du volume, namsa prélevé au sein de la figure 47a) un sous-th@ma
(30x30x10um) sur lequel sont menés de nouveaux calculs d’atgégésultats qui sont ensuite comparés aux aésult
de référence. Deux types de conditions aux limieat testés: tout d’abord des conditions macrolg@émes
reproduisant le chargement macroscopique de traatiaxial, puis des conditions dites « expérimesta obtenues a
partir de la mesure du champ de déplacement squacéquivalent de ce que peut fournir une anggseorrélation
d’'images (figure 49). En parallele, deux types derositructure sont étudiés. La microstructure volumigéelle
reprenant les caractéristiques morphologiques istattographiques du sous-domaine étudié et uneostiticture

obtenue par translation des éléments de surfasewhtdomaine étudié (figure 50).

! Cette partie du travai,l en cours de développemfaitt,partie d’une collaboration que j'ai entrepssavec,
'ONERA/DMSE/LCME (Arjen Roos) et le CdM (Eva Héripré piiMet, 07].
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€55(%) min : 0,9440 max : 6,6721

a) b)

Figure 47 : a) : Polycristal virtuel servant degréhce pour le calcul d’agrégat.
b) Champ de déformatian, associée pour une étape de chargement [Héripié, 06

Figure 48 : Exemple de positionnement de la ferdmetraction de la microstructure
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Figure 49 : Exemple d’imposition des conditions &mites sur le sous-domaine issu du calcul d’agréga
référence.
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Figure 50 : Microstructure du sous-domaine extegimicrostructure réelle
b) microstructure extrudée a partir du champ déasar(30x30x10 éléments)

La figure 51 représente les résultats obtenus emetede réponse mécanique de 'agrégat et du sonahie
extrait. L’écart en contrainte entre les deux cosirbbtenu pour un méme niveau de déformation (qui pee
supérieur & 20% pour 5% de déformation imposéang@ede mettre en évidence le fait que le sous-dmnéiudié
n'est pas un volume élémentaire représentatif dgrégat ; nous pouvons de plus constater que déflarmation
macroscopique appliquée est de 5%, la mesure meydarla déformation du sous-domaine est supérieargui
laisse supposer que toutes les comparaisons @strealculs d’agrégats effectués sur le sous-donetit@ réponse
« macroscopigue » n'ont pas de sens. Il en va dmenéde la comparaison des champs locaux. Or ce dgpe
comparaison est monnaie courante (notamment danprdeessus d'identification de parameétres a pdetimesures
locales) et impliqgue nécessairement de se souei¢a détermination de la taille du VER. Néanmoimmgjrda suite de
la démonstration, et parce que nous avons réalige expérience virtuelle, nous pouvons compareréfgonmse
mécanique en tout point du sous-domaine avec pes1s&s méecaniques des futurs calculs d’agrégats.
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Figure 51 : Réponse mécanique de I'agrégat deemédér(rouge)
et calcul de la réponse mécanique du sous-domairetegvert)

5.3.a) Effet des conditions aux limites macrohomegén

La figure 52 représente la comparaison des répaggisbales des calculs d’agrégats réalisés en impdassn
conditions aux limites macroscopiques, a savoirdg/aéformation suivant la direction 2. Il s'avéreedes réponses
mécaniques des deux sous-domaines sont tres ésigieécelle de référence (de I'ordre de 60 a 7Q%heore plus
éloignées de la réponse réelle de I'agrégat (corobge de la figure 51). Ce résultat remet doncaerse l'intérét de
notre démarche deés lors que I'on applique des tiondiaux limites macrohomogénes et ce méme sideosiructure
du matériau est correctement décrite (courbe bleie)appelle que, dans notre cas particulier, roumaissons
exactement la forme et les paramétres de la l@odgportement, ce qui rend ce résultat encore plue et confirme
les conclusions de Zeghadi [Zeghadi, 05]. Nous atu®fois mis en évidence qu'il s'agit d’'un probkefié a la non

représentativité du sous domaine vis-a-vis du VEg&estconditions de chargement..
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Figure 52 : Comparaison de la réponse mécaniqeeuasrdomaine extrait (vert) avec celle du méme-dousaine
soumis au chargement mécanique macroscopique @l aw)sous-domaine extrudé soumis au méme chantjeme
(rouge)

5.3.b) Effet des conditions aux limites expérimezgal

Mais qu’en est-il de I'effet de I'application desnditions expérimentales obtenues, tout du moinsetiament,
par mesure du champ de déplacement par corréldiinages sur la réponse de I'agrégat? Nous avons piglevé le
champ de déplacement surfacique conformémentigueef49 [Héripré, 07], [Héripré, 06], [Dexet, 0fHoc, 03], et
nous l'avons appliqué aux différents agrégats guosant les composantes planes du champ de déplaic@me.,)

mesurées en surface au point M(¥m Zo) aux points équivalent M'(x ym, z) présent dans I'épaisseur du maillage, la

troisiéme direction (perpendiculaire a la surfaed’éhantillon) restant libref=0).
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Figure 53 : Réponses mécaniques du sous-domairagt€xert) , du méme sous-domaine soumis au chaege
mécanique prélevé expérimentalement (bleu) du doasine extrudé soumis au méme chargement (rouge)

La figure 53 présente les résultats en terme dens&p mécanique globale des deux sous-domainesontédra la
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réponse de référence. Il s'avére que cette derpirbien mieux approchée par ce type de calcalt(én contrainte
inférieur a 20%) méme si la microstructure estasdwne surface extrudée que par les précédents,lggquels nous
imposions des conditions de chargement macrohoneodénjustification d'une telle amélioration eshsaloute liée
au fait que la mesure du champ cinématique intesgreffets de voisinage (comme nous I'avons vuémémment),
c'est-a-dire notamment les effets de la microstinecsous-jacente. Nous pouvons donc penser queffettsera
d’autant mieux pris en compte que les conditions lamites appliquées seront mesurées au plus peekagrégat

simulé, soit sur une épaisseur faible [Héripré, QB&cart entre la courbe bleue et la courbe vestiete, quant a lui,
'erreur associée a I'application de conditions dimites non réalistes dans I'épaisseur du mailldgeappelle qu'il

s’agit d'une invariance suivant z des conditionssdgface). Si dans notre exemple, cet écart esiptaicle, et donne
donc la meilleure approximation vis-a-vis de lamége réelle de I'agrégat, la microstructure 3D nestsen principe

inconnue et seule la réponse rouge a donc un sepsidt de vue de I'expérimentation.

5.3.c) Effet de I'évolution des conditions aux lies.

S'il est possible dans le cas de I'expérimentatiotuelle de connaitre I'évolution du champ de @éplment en
chaque noeud du maillage et pour chaque pas de,teetps derniére dépendance n’est pas toujourssibte d’'un
point de vue expérimental, notamment dans le cddseessais in situ sous MEB pour lesquelles lesimaese sont
effectuées que pour quelques étapes (cf. pointoege sur la figure 54), voire a I'état déchargéirples essais
macroscopiques interrompus [Dexet, 06]. Or, pours deomportements héréditaires comme celui de
I'élasto(visco)plasticité, pour lesquels les sintiolas numériques doivent étre effectuées par ungssus pas a pas, il
nous faut reconstruire I'évolution du trajet de rgfeamnent (figure 55a) a partir de mesures discdgescomposantes du
champ de déplacement. Le premier schéma (et lesphysle) de description de I'évolution de ce trajensiste donc a

linéariser le champ de déplacement entre deux €tapesécutives comme illustré par la figure 55b.

O Résultats humériques

o Reésultats expérimentaux

11004

10001 o0
900+ _oO°
o

800+
700 p/
600+
500+
400+
300+

200+
100

Contraintes (MPa)

Déformations (%)

Figure 54 : lllustration de la discrétisation dessores de champs pour des essais in situ MEB
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Figure 55 : a) Evolution du char(1:1)p de déplacememeateux étapes. b) Iinég)risation des deux compesatanes
U; expet Uiexp C) linéarisation d’une seule composante Uzmacro Uy libre, d) linéarisation d’'une seule composante
U, = Ugexp U, libre
Si ce trajet, appliqgué comme illustration au casndalliage TiAl monophasg obtenu par métallurgie des

poudres et présentant une texture isotrope, pedeetreproduire de facon correcte la réponse expétate
macroscopique (figure 56), il n'en est toutefoiss pde méme de I'évolution du rapport des déformation
transverse/longitudinale (figure 57a) ou de I'étioln de I'état de contrainte transverse (figure)5@&vec notamment
I'apparition d’'un maximum de la contrainte transgemoyenne au seuil de plasticité traduisant ferie d’'un état
mécanigue biaxié apparent. Cette mauvaise desorige I'état de chargement (contrainte transveosenulle) est due
au fait que la linéarisation des composanteetll), associées aux mesures de champs n’a pas tenuecdenfat réalité
de la réponse mécanique de l'agrégat entre le dmméastique et plastique, ignorant ainsi le fai¢ ¢g rapport des
déformations devait évoluer de
-0,3 a -0,5, conformément a la mesure expérimenf@lette évolution est due aux propriétés élastiqie matériau
mais aussi a sa texture cristallographique, enclicence isotrope et liée a son mode d’élaboratiosavoir la
métallurgie des poudres [Héripré, 06]. Nous abeatis & la méme conclusion pour les alliages derziim [Dexet,
06], avec par exemple, une évolution du rapport adfermations de -0,3 a -0,8 pour une sollicitatsuivant la
direction transverse. Cette évolution est a mettirele compte de I'effet de la texture cristallqavgue et de la forte

anisotropie du comportement plastique du matégadigure 31).
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Figure 57: Réponse mécanique d’un alliage de Tadhsis a un essai de compression uniaxial (suizadiréction 2).
a) Evolution du rapport des déformations transvessdongitudinales issues des simulations numésqour
différentes évolutions de chargement appliqué.voluion de la contrainte transverse moyenne pdtérdntes

simulations numériques présentant différentes éwoisi de chargement appliqué.

Afin de palier ces défauts de représentation dupoostement mécanique des matériaux, nous avons §Eoes
schémas d’évolution des composantes de déformptiésentés figures 55¢ et 55d. Nous avons ainsi daigs un
premier temps, pour la reproduction d’'une seuled#esc composantes du champ de déplacement (enitecce la
composante principale )Jassociée a une condition supplémentaire sur ltleseecomposantes du champ de force (a
savoir | devait étre nulle sur le pourtour de l'agrégateslcourbes rouge et verte des figures 57 illustient
différentes réponses obtenues en choisissarstsie des mesures expérimentales (c'est-a-damidint en chaque point
de mesure associé a la microstructure) ou provetemtonditions macroscopiques. On remarque (qessieux types
de conditions permettent de reproduire la réponéeanmique macroscopique et I'état de chargemenkiahiglié au

fait que la composante; Boit nulle sur le pourtour de I'agrégat), I'applion de I'évolution du champ expérimental
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décrit mieux I'évolution du rapport des déformatiomasversales/longitudinales [Héripré, 06]. Tonitefun autre
schéma de linéarisation a été proposé [GélébgretGétenu. Il consiste a décomposer chacune @epasantes Uet
U, du champ de déplacement mesuré expérimentalemetdux parties, la premiére respecte la proporébignentre
les composantes ;Uet U, permettant de décrire I'état de déformation &asti (c'est-a-dire permet de retrouver
I'évolution du coefficient de Poisson), la secotidéarise le champ de déplacement complémentaéf@ic partir du

seuil de plasticité pour atteindre I'état final. figure 58 illustre une telle décomposition, soit .

U (t) :UEImax* f (t) +UPImax* g(t)

U(t)/U

max

max

v

% 4 1) ;¢

Figure 58 : Représentation de la décompositionajattde chargement
entre le domaine élastique et plastique [Dexet, 06]

Avec un tel schéma, il nous est alors possible efgoduire le chargement macroscopique tout en cempela
cinématique des champs locaux. Il serait toutefoen évidemment préférable de pouvoir suivre I'étioh des
champs de déplacement au cours du chargementit&irgguence d’échantillonnage des images estjéucellusoire
pour de I'imagerie MEB haute résolution, il n’ert pas de méme pour I'imagerie optique, pour lagulellfréquence
d’acquisition des images peut étre de I'ordre dedleonde voire du dixieme de seconde, ce qui powssai quasi-
statique (10s') permet d'effectuer une acquisition quasi-continu®est pourquoi, nous avons axé nos
développements vers la réalisation d’essais mégasiim situ sous microscopie optique (figure 5&nhagerie haute
résolution. Un tel dispositif permet donc de suigretemps réel (figure 60) I'évolution des champgéplacement et
de déformation. La figure 60a) représente I'évolutile la déformation axiale mesurée au cours dssaiale traction
réalisé sur du zirconium grade 702. La courbe blepeend I'évolution mesurée par extensométriesajag (base de
mesure 14,5 mm), les points correspondant a I'seatjimages réalisée sur une base de mesure ntillijmé associée
au champ de l'image. Il nous est de plus possileecaractériser la réponse mécanique du VER. Ladigl
représente, pour le méme essai, I'évolution de ésure de la déformation axiale associée a diffésebtses de
mesures. Cette étude, au cours du temps, confilume gart le résultat de la figure 32, a savoiruge base de mesure
de 300um contient le VER. pour le zirconium graf@ @t d’autre part permet d’en suivre I'évolutiamfenction du
chargement imposé. Il nous est toutefois difficdéediminuer encore plus la base de mesure aveudgens optiques,
ceci est au premier ordre di aux objectifs utiligés au-dela d'un certain grandissement, sont sepsibles au
déplacement hors plan, ne permettant plus la nigmemt de I'image sur la surface étudiée.
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Figure 59 : Montage d’essais in situ sous microsamgtique
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Figure 60 : Zirconium grade 702 soumis a un essaiattion a la température ambiante. a) Evolutieta
déformation axiale au cours du temps pour diff@@eiiase de mesure. b) Evolution des composant@2 14t 12
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5.4. Perspectives d’'application a I'optimisation deparametres de loi de comportement

Une fois convaincu du bien fondé de notre démaneéinodologique, nous avons commencé a nous ingérass
I'optimisation des paramétres de la loi de compoeet [Geymonat, 02]. Cela consiste a minimiser fometionnelle
(E) construite sur I'écart entre les réponses empdtales (multiéchelles) et celles issues deslations numériques
en veillant & ce que les bases de mesure soientski commensurables. Nous avons opté [Héripré,[Déket, 06]
pour une fonction co(t construite en deux & pdeit'écart normalisé (§ entre les réponses macroscopiques simulées
et mesurées expérimentalement et I'écart sur lesnph locaux (B, eux aussi normalisés. Les poids”wt W

traduisent I'intérét que I'on porte a une meilledescription de la réponse macroscopique ou bisrcld@amps locaux.

E=wWMS" + W-E"

avec :

SN, (AZ(t,)

SM — _k=1

k=n

2 N (Z0(1,)

k=1

ou

Ny (AZ(t,)) = A, ()2 + A, ()2 + A%, (t,)? etasi(t)= Seo(t)- Sem(t) .
et

n=Ny
EL = Zn=1 NZ(A{;)
Do Ny ()

ou Nb correspond au nombre total de point de coaigan.

N, (Ag) = %\/(Agxx - Afyy)z + 4A£Xy2 , etAgj=gjexp- gisim,

Dans cet exemple issu de [Héripré, 07] nous avpté pour une erreur locale construite a partirrdesures de
champs de déformation obtenues en chaque poinadssGNous aurions aussi bien pu opter pour ueeareconstruite
a partir des composantes du champ de déplacemtsntuas aux nceuds du maillage comme proposé daniprigié
06]. L'utilisation d'algorithmes de minimisation dgpe gradient conjugué ou génétique [Héripré, @@ met donc de
tracer des surfaces d'évolution de la fonctionnefieisie et de déterminer le meilleur jeu de patessépour la loi de
comportement que I'on a préalablement définie.igaré 62 représente, pour un chargement macrosseg@ppliqgué
de 0,25%, I'évolution d’'une telle fonctionnelle dale cadre de I'optimisation des parametres (Re)epour notre
matériau virtuel, dont les parametres ont été farditrairement et dont la configuration de réféeejoue le réle de nos

mesures expérimentales.
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Figure 63 : Coupe de la figure 54 pour a) H=50 MBpR°=40MPa

Si le minimum semble bien marqué pour la varialfi€figure 63a) il n’en est pas de méme pour H (f&gé3b).
Ceci a été mis sur le compte du fait que la proadidentification a été réalisée pour un ess@riompu a 0,25% de
déformation plastique, soit trop prés du seuil dastité pour pouvoir déterminer correctement krameétre
d’écrouissage retenu. En effet, si nous avions dgjarqué que le sous-domaine utilisé (30x30x 1P recouvrait
pas le volume élémentaire représentatif du matéirdwel, cela n’affecte pas la partie élastiquesda comportement,
du fait de son isotropie (cf. fig. 51), d’ou la aetérisation correcte de R°. Il faut toutefois b#smir a I'esprit que la
pertinence du résultat sera nécessairement dépendiarchoix de la fonctionnelle et dépendra ausdiéthelle (des
échelles) a laquelle (auxquelles) s’effectueratfrbr(les) identification(s). En effet si la lingtd’élasticité se définit
par I'apparition d’'un écart a la linéarité entredponse élastique du matériau et son comporter@eht’identification
des cissions critiques résolues dépendra néceassaitele cet écart (f010° ?2?7?) conduisant a autant de valeurs qu'il

y a de critéres sans compter les effets de basemedure, de fonctionnelles, etc.
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6. Exemple d’application a d’autres classes de mataux

J'ai jusqu’a présent illustré la méthodologie depplée a partir d’exemples pris majoritairement dardasse
des matériaux polycristallins, avec le zirconiummeoee matériau fétiche. Toutefois, cette démarchelagit pas se
limiter aux polycristaux, mais a vocation a étriaéte et enrichie par I'étude de toutes les clasi®e matériaux des
métalligues aux polymeres en passant par les mai¢domposites, géologiques et les biomatériaugeQkerniére
catégorie renferme de surcroit de nombreux matédannicrostructures emboitées, voire enchevétréesne les o0s,
les fibres musculaires, la peau, etcCes matériaux sont donc naturellement attrayamtr pm micromécanicien
puisque I'ensemble de ces microstructures compliexkssent de trés fortes hétérogénéités de commerit entre les
différentes phases.

Par exemple, si la microstructure fine de I'os icaftest constituée de fibres de collagéne, d’hygkipatite et
de vaisseaux sanguins (cf. figure 63), a I'écha@dida centaine de micrométres, elle peut étre araée par I'étude
des ostéons et des canaux de vascularisationdfiifta). Si I'on effectue une cartographie de coitipaschimique au
moyen d’'une sonde EDS de la zone précédente, dnnpgamment mettre en évidence I'existence d’'urdigre en
calcium au sein des ostéons (figure 64b). Ce gnadie composition peut alors étre associé a I'dgeodtéons (a leur
état de remodelage, puisque I'os est un matérigant), avec un degré de minéralisation d’autans @lievé (zones
claires de la figure 64b) que I'ostéon sera plus. & point de vue de I'étude des champs cinémesigliutilisation
des essais in situ sous microscope optique sembt@ien le plus approprié du fait de la taille @arlicrostructure
(plusieurs centaines de um), et de I'environnenaemts lequel doit étre placé I'échantillon (atmosphigumide, a
température et pression contrélées). D'autre partnicrostructure est dotée d’'un marquage natéredavoir les
ostéocytes (figure 65b) permettant ainsi de détermies hétérogénéités de déformation intra-ostéfanse 65c¢) et
d’en suivre les évolutions. Pour avoir une visidnospcompléete de l'intérét de ce type d’approcheaviss des
biomatériaux, je ne peux qu’'encourager le lectegp@sulter les travaux d'Henry [Henry, 06] qui gplgué cette

méthodologie a I'étude micromécanique de I'os catti mesures de champs et simulations numériques.
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Figure 63 : Structure fine de I'os cortical

Figure 64 : a) Microstructure de I'os cortical ohs en MEB électrons rétrodiffusés, b) Cartograpém

calcium
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Figure 65 : a) Microstructure de I'os cortical sonisroscopie optique, b) définition d’'un champ esgoints de
corrélation (ostéocytes), c) mesure de champ a&ssoci

7. Conclusions et perspectives.

L'objet de ce mémoire fut de présenter une démanocéthodologique concernant I'approche micromécamiqu
du comportement des matériaux. J'espere avoir ¢ocwale sa pertinence mais aussi avoir pointé dgt doelques
questions essentielles qu'il faut bien avoir aghésdes lors que I'on s'intéresse a une approchuplée multiéchelles,
notamment les questions relatives a la définitieiacdbase de mesure ou celle concernant le couplatgce/volume et
I'effet des conditions aux limites. Si du point dee expérimental, la démarche semble étre assazebigagée, du
point de vue du dialogue avec le calcul numériqeiaambreuses zones d’'ombre restent encore a éclavtamment
la prise en compte du bruit de mesure des compesalt champ cinématique (estimé & une fractionds) sur la
robustesse de I'optimisation des parameétres dai ldel comportement, mais aussi, a nombre de degréiberté fixé,
I'utilisation intelligente de ces DDL pour évaldercomportement d'un élément volumique de matiéut au long de
son histoire de chargement. Pour ce point paréculi’application des conditions aux limites messré
expérimentalement pourrait étre une solution tautigulierement élégante lorsque I'on effectue clsuls paralléles
puisque l'on est alors obligé de découper le ngell&n plusieurs sous domaines (en y associant ateditions
cinématiques aux frontiéres), chaque sous-maillstgat associé a un processeur. Nous pouvons aibskteéme
imposer les composantes cinématiques mesuréedalplas d’observation a chacun des nceuds du maittagalider
la réponse mécanique de I'agrégat sur les seutsmhde contrainte (réponse macroscopique, et chdmpsntrainte
si nous pouvons y associer des mesures par diffra¥tpar exemple, mais attention alors a la dééinide la base de
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mesure associée au volume diffractant). Il ne faudutefois pas oublier de valider la démarcheaaérification des
mécanismes activés au moyen d’'une étude expéritaaadaptée, qui est par essence elle-aussi mudtiédicouplage
MEB/MET par exemple).

D’autre part, ma réflexion scientifique fondée Sapproche micromécanique présentée ci-dessus, érana
m’intéresser a 'étude des matériaux a gradientmilerostructures et de propriétés, pour lesquelsnigfons de
séparation des échelles et de volume élémentarésentatif ne sont pas forcément bien définies Mtérét pour ces
matériaux réside dans la nécessité de proposermétbodologie différente, variante des approchessitjaes,
lesquelles sont fondées sur une caractérisatiorenmgyd’'une partie isolée définie au sein d’'un vausiémentaire
représentatif de la microstructure. Cette méthaglel@a pour ambition de remédier a la séparatioificégtle entre
matériaux et structures qui est généralement obee@r, I'élaboration des lois de comportement sggiees pour le
développement d’outils de simulations numériquedisees vis-a-vis des applications recherchéesiguelune prise
en compte de I'hétérogénéité microstructurale, densiéfinition des propriétés mécaniques conduisantne

identification des parametres de ces derniérescadlle des éléments constitutifs.

Ce nouvel intérét est au coeur de ma démarche ifigieatet se traduit actuellement par la directitume thése
sur l'effet de la microstructure des joints soue@ésalliage base nickel sur le dimensionnement @oteosion sous
contrainte des conduites des circuits primairesrdasteurs des centrales REP. En effet la taillgra@s, qui est
commensurable avec celle du cordon de soudure guesla texture de la zone soudée qui est fortemanguée, ne
permettent plus de considérer les hypothéses deatigms d’'échelles, essentielles dans I'approehka anécanique de

la rupture, comme valides vis-a-vis notamment dmbércage de la corrosion sous contrainte.

D’autre part, certains matériaux biologiques, coniioe spongieux, de par son architecture hétérogprésentent
eux aussi des gradients de microstructure se sadyjila aussi, mais a une autre échelle, parrdeggts de propriétés. Les
collaborations fructueuses engagées avec I'hoBit#@tre (Prof. O. Gagey) débouchent actuellement’'esacadrement en
thése d'un chirurgien orthopédiste dont I'objectifisiste a définir une nouvelle stratégie d’implamthétique d’épaule non
cimenté, basée sur une stimulation de la repousssuse, qui tienne compte du gradient des propmééEaniques observé
expérimentalement. Ce travail fait suite & un s@genaster BIOST [Kalouche, 07], projet au courgudll a été confirmé
I'anisotropie des propriétés élastiques de la gléhenis en évidence un gradient de ces mémesi@rdprinsi que du seuil
de rupture. Ces hétérogénéités de propriétés emus, pu étre reliées a I’hétérogénéité micrestrale au moyen d’'une
caractérisation volumique 3D réalisée en IRM paglipe de G. Guillot de 'U2R2M (UMR CNRS 8081, B&Bud)
[Guillot, 07]

De plus, mon intérét pour les matériaux a gradienpropriétés et plus particulierement pour lesonaatériaux,
mdrit au sein du laboratoire par la participationréseau Stressnet mais aussi par mon implicatios & programme
matériaux sur les effets d’échelles au sein dugistal [Hoc, 01] s’exprimera par ma participatian GDR Mécano.
GDR qui concerne plus particulierement les matériaédtalliques et qui a pour objectif de développee approche
multi-disciplinaire de la mécanique des « nano-@bjeassociant physicien, chimiste et mécaniciariteCdémarche
nécessite toutefois le développement d'outils $jpg@s aux nano-objets tant du point de vue exgEmtal que de la

modélisation.
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Enfin, je ne voudrais pas finir ce manuscrit sarentinner le fait que la plupart des études, dedsode
caractérisation et de simulation développés ou weldgper, nécessitent de pouvoir collaborer avemutdes
laboratoires, d'autres structures voire d’autrebuces a I'heure des programmes de collaboratiamepgennes, ou
internationales. Or comme pour les matériaux h§gres, le comportement des équipes n’est pas indépede leur
environnement (scientifique, économique, ...), iltfdonc pouvoir se développer en tenant compte delsitions a
venir sans pour autant oublier le caractéere hé&xéditié a sa propre culture et a celle de seepaires. Je n’oublierai
donc pas de remercier 'ensemble des personnesigeasts comme étudiants) qui ont partagé leur seatpleur
énergie & m'enseigner, m'épauler, travailler aves, rau service je I'espére, de la mécanique de€nmal et de
I'approche multiéchelle. Merci a toutes celles etist ceux qui ont fait I'équipe micromécanique deatémaux

hétérogénes du LMS.
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