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Introduction

0.1 Contexte

Dans le cadre du renouvellement du parc nucléaire francais, les différents investi-
gateurs que sont le Commissariat a I’Energie Atomique (CEA), Electricité De France
(EDF), Areva ..., doivent s’attacher a développer les filieres du réacteur du futur. Le
nucléaire reste une technologie jeune, qui peut et doit encore progresser. Les efforts
de recherche doivent étre poursuivis sur les nouvelles générations de centrales, qui
devront satisfaire a des exigences toujours plus fortes en termes de stireté, d’impact
sur 'environnement et de compétitivité.

Le CEA doit également s’inscrire dans le plus long terme et s’attacher a étudier la
possibilité de construire un réacteur totalement "propre”, c’est-a-dire ne produisant
pratiquement ni actinides, ni produits de fission. En vue d’y parvenir, la fusion nu-
cléaire apparait comme une solution tres séduisante mais I’échéance demeure encore
tres lointaine. A échéance plus rapprochée, il est fondamental d’assurer la pérennité
et I'avenir de la filiere nucléaire actuelle a eau légere. L’avenir semble tracé avec la
Génération 1114 des réacteurs a eau légere destinée a remplacer 'actuelle Généra-
tion ITT mise en service entre les années 70 et 90. Cette nouvelle génération dont
I'EPR (European Pressurized water Reactor) fait partie devrait étre mise en route
vers 2010 environ. Au-dela de cette date, les réacteurs de Génération IV, a I’étude
et qui pourraient étre mis en service vers les années 2030, trouvent tout leur intéréet :
3 réacteurs a neutrons thermiques (Very High Temperature Reactor, Supercritical
Water reactor, Molten Salt Reactor) 3 réacteurs a neutrons rapides (Gas Fast Reac-
tor, Sodium Fast Reactor, Lead Fast Reactor).

L’intéréet renouvelé, depuis la fin des années 1990, pour le concept de réacteur a
neutrons rapides tient certes au role que ce dernier pourrait jouer pour la production
d’énergie, mais surtout a la réflexion sur les concepts innovants concernant la trans-
mutation des déchets a vie longue. Un autre attrait majeur du concept neutrons
rapides proposé réside dans le cycle fermé du combustible permettant la régénéra-
tion du plutonium et le recyclage de ’ensemble des actinides : I'énergie et le flux des
neutrons produits y sont suffisamment importants pour casser ou transmuter des
noyaux lourds ou des produits de fission, transformant ainsi les éléments radioactifs
a vie longue en éléments a vie plus courte, voire en éléments stables. A la clé : moins
de déchets a gérer a long terme...

En France, les réacteurs rapides au sodium (SFR) et au gaz (GFR) se sont impo-
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sés comme future technologie des centrales nucléaires de 4eme génération. Dans la
perspective de la réalisation d’un démonstrateur en 2020 et d’une mise en production
en 2030, le choix entre I'un des deux concepts doit étre fait d’ici 2012. La France
possede d’ores et déja un fort retour d’expérience dans le domaine des réacteurs a
neutrons rapides au sodium (Phénix, Super Phénix), et si la question de la durée de
vie des matériaux est toujours d’actualité, les classes des matériaux envisagés pour
sa construction ont été déja abordées par le passé et demandent a étre précisées
aujourd’hui et qualifiées pour une éventuelle utilisation. En revanche, aucun réac-
teur rapide refroidit au gaz n’a été construit a ce jour et le cahier des charges tres
ambitieux des matériaux de cur en terme de dose et surtout de température (1000°C-
1600°C) conduit a considérer des solutions matériaux en forte rupture avec le passé.
Pour le gainage du combustible en particulier, les matériaux céramiques de type car-
bure semblent s’imposer, les métaux réfractaires étant peu compatibles d’'un point
de vue neutronique avec le fonctionnement sous flux rapide ou du moins apportant
de fortes pénalités et également une réduction des températures de fonctionnement.
L’utilisation de matériaux céramique en tant que matériaux de structure souleve
plusieurs verrous technologiques en terme de design, de fabrication, de mise en uvre,
surtout lorsque les considérations de fiabilité et de sureté sont aussi essentielles que
dans le domaine nucléaire. Outre leur tenue en température, ces céramiques offrent
généralement un bon comportement mécanique (jusqu’a tres haute température),
excepté en termes de ténacité et de déformation. Le défi consiste donc a contour-
ner le caractere fragile de ces matériaux notamment par une voie composite. Les
composites a matrice céramique renforcés par des fibres longues (type SiCf/SiC) ap-
paraissent comme candidats potentiels et sont actuellement la solution de référence
pour le gainage du combustible. Une autre solution est de s’inscrire dans une 1’ap-
proche d’un composite céramique-métal (cermet) pour allier les bonnes propriétés
neutroniques et I'excellent comportement thermomécanique de la céramique carbure
au caractere plus ductile d’'un métal, méme réfractaire (la limitation neutronique est
pondéré par la quantité de métal mise en uvre).

C’est précisément dans ce cadre que le composite Mo-TiC a été étudié. Les choix
de ce couple céramique-métal s’est basé sur les avantages que présente le TiC comme
matériau de structure dans le cur des GFR (bonne conductivité thermique, résistance
mécanique, transparence aux neutrons) et sur les potentialités du Mo, a la limite de
I’acceptation neutronique : ce métal a en particulier été envisagé comme composant
principal des liners des gaines combustible en SiC/SiC des GFR (le role du liner est
d’assurer I’étanchéité de la gaine vis-a-vis des produits de fission).

0.2 Introduction Générale

Ce travail s'inscrit dans la réponse au besoin industriel de maitriser non seulement
la description des propriétés des matériaux, mais aussi la détermination de leurs
propriétés en lien direct avec leurs microstructures.

L’objectif de ce travail est d’apporter une contribution originale a I’étude du
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comportement mécanique d’un composite céramique-métal par une approche mul-
tiéchelles faisant le lien entre la microstructure réelle et les propriétés mécaniques
macroscopiques. Un attrait additionnel est également apporté par la spécificité du
composite, une matrice réfractaire présentant un comportement plastique tres par-
ticulier et un carbure totalement indéformable.

Cela passe tout d’abord par 'utilisation de méthodes expérimentales de caracté-
risation. Une description la plus fine possible de la morphologie et du comportement
du matériau est nécessaire afin de quantifier les hétérogénéités mécaniques apparais-
sant en cours de sollicitation, et surtout de relier ces hétérogénéités a la morphologie
de la microstructure. Il semble assez naturel d’établir un lien entre la perte de cer-
taines propriétés avec la présence de fortes hétérogénéités des champs mécaniques
locaux.

Au travers du chapitre bibliographique présenté en premiere partie de ce mé-
moire, nous exposerons les concepts inhérents au traitement des hétérogénéités et
des accommodations des contraintes générées et nous donnerons un apercu des prin-
cipales méthodes numériques utilisées pour modéliser mécaniquement ces phéno-
menes. Les principaux modes d’amorgage et une liste non exhaustive d’approches
utilisées dans la simulation de 'endommagement de matériaux hétérogenes sont pro-
posés.

Le chapitre II présente la caractérisation des différents matériaux élaborés, d’une
part, d’'un point de vue microstructural et, d’autre part, d'un point de vue méca-
nique. La premiere partie s’attache a comprendre la microstructure complexe du
matériau composite et les mécanismes mis en jeu lors de l'élaboration. Puis, des
essais mécaniques réalisés dans le domaine de température [25 - 700 °C]| visent a
caractériser 1’évolution du comportement avec la température.

A Déchelle macroscopique, les mesures de déformation en traction permettent
une étude directe des propriétés mécaniques du matériau. Parallélement, une ca-
ractérisation microstructurale des échantillons avant et apres leur déformation est
indispensable a 'identification et a la compréhension des mécanismes mis en ceuvre
lors de la déformation du matériau.

Ces techniques expérimentales ont été mises en ceuvre, dans le chapitre III, sur
le molybdene et le composite afin d’en caractériser le comportement thermiquement
activé. L’étude a été complétée par des essais de sauts de vitesse et de température
dans le but d’identifier I’évolution du volume d’activation V* et de 1’énergie d’acti-
vation AG,. Cette approche a permis d’identifier la température de transition ainsi
que l'effet significatif du molybdene sur le comportement activé thermiquement du
composite.

Sur la base des résultats des essais mécaniques et d’observations microstructu-
rales, un modele de comportement micromécanique est proposé dans le chapitre
IV. Les équations constitutives du modele prennent en compte les mécanismes de
plasticité et, notamment, la transition de comportement intervenant dans la gamme
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de températures étudiée pour le molybdeéne et le composite. L’écriture du modele
en grandes transformations et le schéma d’intégration numérique y sont également
présentés.

On expose dans le chapitre V une méthodologie de modélisation multi-échelles
basée sur le calcul de microstructures a I’échelle de ’agrégat polycristallin. Les ré-
centes avancées du calcul de microstructures, liées a I'augmentation des puissances
de calcul disponibles, permettent d’accéder aux distributions des champs mécaniques
a I’échelle intragranulaire, jusque-la inaccessibles par les approches utilisant les mo-
deles & champs moyens.

Alinsi, cette modélisation permet de faire le lien entre les hypotheses sur les mi-
cromécanismes et la réponse macroscopique a la sollicitation. On y utilise la richesse
des informations locales en déformation et en contrainte obtenues par le calcul de
microstructures pour en prédire 'endommagement de 1'agrégat, tout en se basant
sur un critere micromécanique réaliste de 'amorcage.
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1. Bibliographie

Les composites céramique-métal étudiés ici comportent une fraction volumique
de métal ductile importante. Ils se distinguent donc des composites utilisés pour
les outils de coupe. Le MoTiC3qy est un matériau exploratoire et, a notre connais-
sance, les travaux sur les propriétés chimiques, physiques et mécaniques sont quasi-
inexistants. Notre objectif étant de comprendre la microstructure fine et les proprié-
tés mécaniques locales du MoTiC avec 'aide de la modélisation, nous rappellons
dans ce chapitre les mécanismes de plasticité et les différentes approches cristal-
lines utilisées pour déterminer les hétérogénéités des champs mécaniques locaux qui
peuvent conduire a ’endommagement.

Le chapitre est divisé en quatre parties :

— les hétérogénéités de microstructure et les deux modeles de base qui permettent
le calcul des contraintes internes associées;

— les mécanismes de la plasticité;

— les approches cristallines utilisées pour comprendre et prévoir le comportement
d’un matériau et/ou d’un composite ;

— les origines de I'endommagement et, tout particulierement, de ceux liés a la lo-
calisation des champs mécaniques locaux et les mécanismes physiques d’amor-
cage.

1.1 Généralités sur les matériaux hétérogenes

La mise en forme d’un matériau par pression hydrostatique a chaud, conduit
généralement a une microstructure homogene a 1’échelle macroscopique, mais ou
des contraintes résiduelles dues a I’élaboration peuvent subsister. Sous chargement
monotone ou complexe, les hétérogénéités de microstructure conduisent a la for-
mation d’hétéorogénéités de champs de contraintes et de déformations a 1’échelle
mésoscopique.

Il existe plusieurs types d’hétérogénéités microstructurales :

— Dans les métaux purs, les hétérogénéités proviennent de la morphologie des

grains et de leur orientation cristalline.

— Dans les alliages, les inclusions et les précipités vont ajouter des degrés d’hé-

térogénéité.

— Dans les composites, vont se rajouter les effets du comportement de chacune

des phases.

A ce niveau, le role des joints de grains dans les matériaux purs et des interfaces
entre inclusion/matrice ou entre phases (grains) est important. Notons que la nature
des interfaces peut évoluer avec la température par diffusion des éléments des phases
et présenter sous chargement une décohésion et un glissement.

Le composite étudié ici, formé d’un matériau fragile TiC et d’'une matrice mé-
tallique contenant des impuretés, présente tous les types d’hétérogénéités.
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1.1. Généralités sur les matériaux hétérogenes

P

1.1.1 Description des hétérogénéités

Les hétérogénéités de microstructure provenant de la composition chimique du
matériau ou de celle de chacune des phases, sont appelées les hétérogénéités "in-
trinseques”. Les hétérogénéités liées aux procédés d’élaboration et de mise en forme,
sont nommées "extrinseques”.

— Les hétérogénéités dites “intrinseques” sont en relation avec la composition chi-
mique du matériau ou de ses phases. Elles peuvent résulter de transformations
de phases au cours des traitements thermo-mécaniques que subit le matériau
et sont constituées de précipités, de dispersoides, de différents types de joints
et d’interfaces. Les mécanismes physiques de déformation plastique font in-
tervenir les interactions de type dislocations-impuretés (solutions solides) et
dislocations-précipités cohérents ou incohérents.

— Les hétérogénéités, dites "extrinseques”, résultent de I'élaboration et de la mise
en forme des matériaux. En effet, les différents procédés peuvent modifier, en
partie ou totalement, la microstructure du matériau d’origine : inclusions ré-
siduelles d’élaboration, recristallisation partielle, microfissures dues a des trai-
tement thermo-mécaniques, porosités. Ces hétérogénéités sont étudiées aux
échelles micro ou mesoscopiques.

Eshelby [1] et Kroner [2] ont proposé des modeles simples pour évaluer les
contraintes internes dans les grains ou les phases des matériaux et Kroner a montré
I'importance d’avoir une bonne description géométrique des interfaces.

1.1.2 Solution du probléeme d’Eshelby

Considérons une matrice infinie, élastique isotrope (F, v) non chargée contenant
une inclusion ellipsoidale dont les trois axes sont de dimensions a, b, et ¢. L’inclu-
sion est élastique isotrope, supposée pour simplifier de méme nature (F, v) que la
matrice. Supposons que l'inclusion subisse une déformation libre £* qui entraine un
changement de forme. L’origine de cette déformation n’a pas ici a étre précisée. Elle
peut étre d’origine plastique, thermique ou liée a un changement de phase. La figure
1.1 illustre le schéma de I'insertion de I'inclusion déformée dans la matrice.

Une fois replacée dans la matrice, I'inclusion présente une déformation & et la

matrice une déformation M.

Eshelby a proposé le schéma suivant pour calculer les champs de déformation et
de contrainte dans I'inclusion :
— L’inclusion déformée est soumise a un champ de déformation supposé élastique
pour simplifier :
2t

=€

£¢ = —&* de fagon a retrouver sa forme initiale.

Qi

Pour cela on applique sur sa surface des forces : f: — (
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Figure 1.1 — Schéma pour la résolution du probleme d’Eshelby pour une inclusion
ellipsoidale.

Qi

I

L’inclusion soumise a ces forces est remise dans la matrice. La déformation de
la matrice est donc nulle : ¥ = 0.

Les forces f sont relachées par I'application de forces —f, appliquées a l'inter-
face inclusion-matrice.

Le champ de déplacement @’ di aux forces —f est calculé par l'intermédiaire
du tenseur de Green.

Le champ de déformation &’ est déduit du gradient du déplacement.

i

Au final, le champ de déformation dans I'inclusion est donné par: £’ = S : &* ot
S est un tenseur du quatrieme ordre, homogene dans 'inclusion et dépendant
des rapports b/a et c/a.

Si le champ de déformation est purement élastique, le champ de contrainte
dans l'inclusion se déduit de la loi de Hooke.

Dans le cas général d’une déformation élasto-plastique :

((

W
Il
Qi

L
|
i
N————
My
*
N————

(1.1)

La solution a été étendue au cas d’une inclusion dont les constantes élastiques

sont différentes de celle de la matrice C:’M, I’ensemble étant soumis a un champ

de déformation ou de contrainte (F, ¥) uniforme a l'infini.

La solution s’applique également au cas d’un ensemble matrice-inclusion dont les

coefficients de dilatation sont différents, I’ensemble étant soumis a un changement de
température uniforme. Ce phénomene prend une grande importance lors des étapes
d’élaboration des matériaux, de mise en forme a chaud et de soudage.
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1.2. Mécanismes de plasticité cristalline

1.1.3 Théorie de Kroner, notion d’incompatibilité de défor-
mation

La théorie de Kroner a mis en évidence le role des interfaces sur la formation
de contraintes résiduelles, ces interfaces (zones de désordre atomique a I’échelle des
deux phases qu’elles limitent) sont supposées sans épaisseur.

Kroner a proposé une quantification de la notion d’incompatibilité de déforma-
tion entre des grains séparés par des interfaces définies géométriquement par rapport
a l'orientation des grains.

La déformation est compatible si :

rot (E¥) = 0 ou 7 = Inc (%) =0 (1.2)

Le tenseur 7 mesure I'incompatibilité de déformation plastique de part et d’autre de
Iinterface.

Pour une interface plane séparant deux grains d’orientation différente et déformés
plastiquement de £/} et de £5 respectivement, la déformation plastique s’écrit :

o Elj + AP avec &8 = 6:1; + (Eg - EZ)Y(@) (1.3)

ol Y (x3) est la fonction d’Heaviside traduisant la discontinuité de la déformation
plastique au passage de 'interface. Dans le cas d’une interface plane, I'opérateur I'nc
va dériver de la fonction d’Heaviside pour obtenir une distribution ¢ .

Le tenseur d’incompatibilité est difficile a utiliser pour caractériser les polycris-
taux. Aussi, pour déterminer les contraintes internes dans un polycristal déformé
plastiquement, Kroner utilise la solution d’Eshelby. Pour une inclusion sphérique
(g) déformée plastiquement de facon uniforme (£7¢) dans une matrice infinie défor-
mée plastiquement de facon également uniforme EP, 'ensemble étant soumis a des
contraintes X7 a I'infini, le champ de contrainte dans l'inclusion est donné par :

2(7—v)

15(1 — v) (14)

Eg:i”+au<f?”—5pg> avec o = —

Les travaux d’Eshelby et de Kréner sont a la base des modeles auto-cohérents.

Avant de décrire les modeles utilisés pour décrire les champs mécaniques locaux
dans les phases d’un matériau, nous allons faire quelques rappels sur les mécanismes
de plasticité qui sont utilisés dans ces modeles.

1.2 Meécanismes de plasticité cristalline

La déformation des matériaux est classiquement décomposée en deux compo-
santes : élastique (réversible) et anélastique.

La composante élastique, due a une distorsion réversible du réseau cristallin, est
la premiere mise en jeu lors du chargement d’une structure quelconque.
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La description de la composante anélastique de la déformation passe par la prise
en compte de deux principaux modes de déformation anélastiques que sont le ma-
clage et le glissement plastique. Le maclage peut étre écarté, car celui-ci est favorisé
par les grosses tailles de grain, par les vitesses de sollicitation élevées et a des basses
températures, trois conditions qui ne seront pas réunies pendant notre étude.

La déformation s’effectue par mouvement des dislocations dans des plans cris-
tallographiques denses, selon les directions denses du réseau cristallin. Dans le cas
des matériaux de structure cubique centré, les directions de glissement sont identi-
fiées comme étant de la famille <111>. Ces directions sont associées a des plans de
glissement qui peuvent étre de différentes natures :

— <111>{110} 12 systemes

— <111>{112} 12 systemes

— <111>{123} 24 systemes

Alors que les deux premieres familles de glissement sont actives quelle que soit
la température, les 24 derniers systemes ne sont considérés comme actifs qu’aux tres
hautes températures (a partir de Tygi0n/2). Certains auteurs ont également montré
que leur "proximité” avec les plans de la famille précédente (<111>{112}) ne rend
pas leur activation indispensable pour bien décrire la plasticité [3]. Dans ses travaux,
Franciosi écarte completement le glissement sur ces systemes [4].

Systémes de glissement et conditions d’écoulement

La loi de Peach et Koelher constitue le point de départ des théories de la déforma-
tion plastique. Elle définit la force agissant par unité de longueur sur une dislocation
en fonction du vecteur de Burgers l;, du vecteur unitaire donnant la direction de la
ligne de dislocation Z, en présence d'un champ de contrainte macroscopique défini
par X :

F= (25) AT (1.5)

En exprimant cette relation suivant les trois composantes d’'un repere, on dis-
tingue le terme de cisaillement, qui tend a déplacer la dislocation dans le plan de
glissement défini par b et E_: et le terme de contrainte normale qui produit le méca-
nisme de "montée” de la dislocation, perpendiculairement a son vecteur de Burgers.
Le mécanisme de glissement est le plus courant, il correspond a un mouvement
conservatif de la dislocation. La cission réduite 7° sur un systeme s est donnée par :

7 = St (1.6)

Avec 71 la normale au plan de glissement, 7 vecteur unitaire colinéaire a bet S la
contrainte macroscopique appliquée.

L’écrouissage est lié a la nature des obstacles au mouvement des dislocations.
Dans un monocristal de métal pur, les obstacles proviennent des interactions dis-
locations/ dislocations. Dans le cas des solutions solides, les impuretés constituent
des obstacles supplémentaires au glissement. Dans les polycristaux, il faut ajouter
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1.2. Mécanismes de plasticité cristalline

les joints de grains ou interfaces. Il y a glissement du systeme s si la loi de Schmid
est vérifiée, c’est-a-dire si la cission réduite sur ce systeme est égale a une valeur
critique :

|T* | =75 =0 (1.7)

La cission critique dépend de la nature des obstacles et peut dépendre a basse
température de la nature des systemes actifs. Les principaux obstacles aux mouve-
ments de dislocations sont décrits ci-apres.

Friction de réseau

A basse température, I’énergie de coeur le long d'une dislocation vis est minimale
lorsque celle-ci est dans un puits de potentiel : les vallées de Peierls. Pour passer
d’une vallée a la suivante, la dislocation doit franchir une barriere de potentiel AE,,
a laquelle correspond une cission critique o, qui traduit la résistance du réseau
cristallin au glissement des dislocations.

Cette contrainte o, est la contrainte de Peierls-Nabarro, elle dépend de la struc-
ture atomique du cristal et du type de liaison. o, est beaucoup plus élevée dans les
cristaux covalents et ioniques que dans les métaux. A basse température, le passage
d’une dislocation vis d'une vallée a l'autre s’effectue, par propagation d’une partie
de la dislocation par formation d’'un double décrochement.

E coulement plastique

Dans le cas du glissement, la vitesse de déformation plastique est généralement
reliée a la densité de dislocations mobiles p,, et a leur vitesse de déplacement v [5] :

;Yp = pmbv (1.8)

Le déplacement de la dislocation est un phénomene activé thermiquement. L’ac-
tivation thermique sera étudiée en détail dans le chapitre 4.

La limite d’élasticité macroscopique (o) est reliée a la densité de dislocations par
une relation phénoménologique [6], présentée par I’équation 1.9, ol interviennent le
module de cisaillement macroscopique p et une constante « :

oy = apby/p (1.9)

Ce type d’approche a été amélioré, d'une part, en introduisant une matrice

d’écrouissage dans l'expression de la cission critique et, d’autre part, en explici-

tant la loi d’évolution des densités de dislocations, afin de prendre en compte la

multiplication et ’annihilation des dislocations pendant un chargement. Ces deux
points seront explicités dans le paragraphe 1.3.3 sur les approches cristallines.

Dans les métaux de structure Cubique Faces Centrées (CFC) et Cubique Centré
(CC) a haute température (7>0, 37;), I'écrouissage est de type "forét” : une disloca-
tion qui glisse dans son plan va devoir franchir les dislocations qui coupent ce plan.
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Franciosi [4] a donné, pour des déformations supérieures a 0,5 % dans les matériaux
CFC, un classement des interactions entre dislocations. Il distingue différents types
d’interaction entre les dislocations suivant qu’elles appartiennent a :

— une méme famille c’est I"auto-écrouissage (a0) ;

— des systemes coplanaires (al);

— des paires de systemes a vecteur de Burgers perpendiculaires (al);

— des paires de systemes formant des jonctions glissiles (a2) ;

— des paires de systemes formant des verrous de Lomer-Cottrell (a3);

avec a3>a2>al>a0.

Les rapports entre les termes dépendent du matériau et doivent étre identifiés.

Pour les structures CC, les interactions sont plus complexes et font encore I'objet
de travaux. Néanmoins Franciosi a proposé une matrice d’écrouissage 24 x 24 formée
de 8 termes : a0, a”0, al, a’l, a”l, a2, a’2 et a”2. Ces termes sont mis sous forme
d’une matrice dite d’interaction ou d’écrouissage et entrent dans I’expression de la
cission critique :

T = Zasup“ (1.10)

Les travaux basés sur la dynamique des dislocations ont fait faire de grands pro-
gres a la détermination de la matrice d’écrouissage et ont remis en cause, pour de
tres faibles déformations, le classement de Franciosi. Cependant, pour des déforma-
tions supérieures & 5 % ou pour des situations ou une microstructure de dislocations
du type parois-canaux (fatigue olygocyclique) se forme, le probleme reste ouvert.

Les barrieres de Lomer-Cottrell résultent de la formation d’une jonction sessile
entre deux familles de dislocations. Ce sont donc des barrieres au glissement. Pour
franchir ces barrieres, les dislocations quittent leur plan de glissement initial pour
un autre plan contenant la méme direction de glissement. C’est le glissement dévié.
Plusieurs systemes de glissement peuvent donc avoir une direction de glissement
commune et des plans différents, ce qui donne lieu a I'apparition, a la surface des
grains déformés, de lignes de glissement sinueuses [7].

Evolution des densités de dislocations : multiplication et annihilation

L’augmentation progressive de la contrainte appliquée conduit souvent a la for-
mation d’'une structure de dislocations. La multiplication des dislocations se fait
naturellement par le mécanisme de Frank-Read [8], d’abord a partir des boucles an-
crées sur des dislocations mais aussi sur des obstacles du type impuretés. Les sources
de Frank-Read, présentées sur la figure 1.2, sont des mécanismes efficaces de multi-
plication des dislocations.

Sous l'effet de la cission 7 qui s’exerce sur le plan de glissement, la dislocation
ancrée en deux points A et B distants de L, se courbe de telle maniere qu’'un élément
d’arc ds soit en équilibre sous I'action combinée de la force F'| = 7b et de la tension
de ligne T" = %/LbQ.  étant I'angle sous lequel on voit le segment ds depuis le
centre de courbure, I’équilibre des forces s’écrit F'| ds = 2T sin (g) ~ TH. Lorsque 7
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i
A A
ds
B B

Figure 1.2 — Multiplication des dislocations selon le mécanisme de Frank-Read.

augmente, R diminue jusqu’a atteindre L/2, la contrainte critique d’activation des
sources s’écrit alors :

b
P % (1.11)

Si la cission appliquée continue a croitre, I’équilibre devient instable, I’arc tourne
autour des points A et B distants de L et la recombinaison des portions de signes
opposés en regard éjecte une boucle qui se propage par glissement et recrée un nou-
veau segment AB qui démarre un nouveau cycle.

Lorsque la direction de chargement est inversée, les sources de Frank-Read pro-
duisent des dislocations de signes inverses. Ces dislocations interagissent avec les
dislocations de signes opposés, pour créer des dipoles plus ou moins stables pendant
le chargement, leur stabilité dépendant du niveau de chargement.

Mecking et Kocks [9], puis Estrin et Mecking [10] ont proposé une loi d’évo-
lution des densités de dislocations qui prend en compte des termes de création et
d’annhilation et/ou de restauration dynamique :

1 [ Zu;és I -‘

r=y [T —QcPSJ ‘75‘ (1.12)

ol K est un parametre du matériau et g, la distance moyenne d’annihilation. Ces
deux termes dépendent de la température [11].

Remarque : Lorsque I’écrouissage est trop important, le réseau de Frank-Read
est quasi figé. Pour rétablir la ductilité, il faut débloquer les dislocations par un
recuit. Lors du recuit, les atomes et les lacunes diffusent au sein du matériau ce qui
implique une activation thermique forte. C’est au cours de I'opération de recuit que
les dislocations voisines de signes opposées, comme celles formant des dipoles, vont
s’annihiler tandis que les dislocations de méme signe vont se placer les unes pres des
autres, afin de minimiser leur énergie d’interaction. La montée, rendue possible par
la migration de lacunes jusqu’au coeur des dislocations, les amene a égale distance
les unes des autres, formant des parois de dislocations qui introduisent une désorien-
tation et qui partagent les grains en sous-grains : c’est la polygonisation.
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Contournement, cisaillement des précipités

Si l'on écrit I'équilibre d’un arc de dislocation courbé entre deux obstacles, on
voit appraitre un terme lié a la tension de ligne T" des deux branches de la dislocation,
qui est donnée par I’écriture du champ de contrainte autour de la dislocation, et la
force dans la direction de glissement, soit pour une longueur de glissement :

T ~ 0,5ub (1.13)
F =71bL (1.14)
on obtient donc :
cos (¢/2) = L (1.15)
= .

Pour des obstacles ponctuels infiniment résistants, la dislocation ne peut franchir
ces obstacles que lorsque ¢=0, selon le mécanisme de contournement décrit par
Orowan (figure 1.3).

S
T T+
o

Figure 1.3 — Contournement de précipités par une dislocation et abandon de boucles.

On en déduit une évaluation de la cission critique sur le systeme de glissement
considéré pour obtenir une déformation plastique :

_ pb
L
Cette expression définit la contrainte minimale a appliquer sur le matériau pour
qu’il plastifie. On va la retrouver quel que soit le sens de la sollicitation appliquée :
il s’agit d’une "contrainte de friction”.
Dans le cas d'un durcissement par précipités, 'introduction de la fraction volu-
mique de précipités f et de leur rayon moyen r conduit a :

b 1/2
— (1.17)

r

(1.16)

Te

Le contournement est donc d’autant plus facile que le rayon des précipités est
grand.

Les petits précipités sont cisaillés, I’échappement de la dislocation se produisant
pour un angle ¢,, non nul. Dans ce cas, la contrainte a appliquer sur la dislocation
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pour qu’elle franchisse I'obstacle augmente avec le rayon de la particule.

En résumé, l'augmentation de résistance produite par les précipités est crois-
sante pour les faibles rayons, décroissante pour les grands. Ce schéma est bien stir
fortement simplifié car les interactions dislocations-précipités comportent d’autres
parametres, parmi lesquels il faut citer I’existence de contraintes de cohérence lorsque
précipités et matrice ont des mailles de dimension ou de structure différentes, le dur-
cissement lié a la différence de constantes élastiques, les effets de I’énergie de défaut
d’empilement qui se développe dans un précipité au passage d’une dislocation...

1.3 Présentation des modeles

Le probleme commun aux approches cristallines, qu’elles fassent appel aux mé-
thodes auto-cohérentes ou & la Méthode des Eléments Finis, est celui de la définition
du Volume Elémentaire Représentatif (VER). Avant de donner un rapide éclairage
sur les approches cristallines, il est nécessaire de discuter du Volume Elémentaire
Représentatif qui correspond aux agrégats, et des conditions aux limites imposées a
ces agrégats.

1.3.1 Notion de volume élémentaire représentatif

Le Volume Elémentaire Représentatif (VER), essentiel aux approches micro-
macro représente le volume macroscopique comprenant un ensemble de phases et/ou
de grains dont les orientations cristallines doivent décrire la texture globale. A chaque
phase, on attribue des lois de comportement et d’écrouissage souvent fonction de pa-
rametres qui sont identifiés par des essais macroscopiques. Le VER doit, apres un
essal mécanique différent de ceux utilisés pour l'identification, reproduire le com-
portement global, la texture de déformation et, si possible, étre en accord avec des
champs de déformations mesurés en surface. Dans tous les cas, les nombres de grains
et d’orientations doivent etre suffisants pour rendre correctement compte de la tex-
ture.

Dans le cas de calculs par éléments finis, plusieurs techniques sont envisagées.

Il est possible de définir des agrégats 3D comportant des grains générés aléatoi-
rement ainsi que leurs orientations. La méthode utilisée est celle des polyedres de
Voronoi qui reproduisent le phénomene de cristallisation (germination-croissance)
s’effectuant a partir d’'un germe et s’étendent de maniere isotrope selon une vitesse
définie par la physique de diffusion. Le seul obstacle définitif a la croissance d’un
grain est sa rencontre avec un autre grain en cours de formation, ce qui forme une
interface : le joint de grains. Ce processus permet de faire croitre des volumes en 3D
dont les interfaces (les joints de grains) sont planes. Cette technique proposée par
Gilbert [12], d’abord utilisée par Canova [13], a été étendue et adaptée aux généra-
tions de microstructures 3D [14], tout en y apportant une meilleure maitrise de la
morphologie des grains générés.

Etude expérimentale et numérique du composite Mo-TiC 15



1. Bibliographie

Pour certaines études théoriques, le matériau est représenté par un agencement
périodique de cellules qui ont toutes le méme comportement (homogénéisation pé-
riodique). Les grains sont discrétisés et représentés sous forme d’éléments ou d’as-
semblages réguliers d’éléments de formes carrées ou hexagonales, extrudées en 3D
[15][16]. La cellule élémentaire peut contenir une ou plusieurs inclusions. Elle est
reproduite dans toutes les directions de 'espace pour reconstruire le matériau. Si
cette périodicité simplifie les calculs effectués, les conditions limites doivent aussi
tenir compte de cette périodicité. Cette méthode reste tres restrictive dans la des-
cription de la microstructure. Cette technique est assez récente puisque les premiers
travaux utilisant ces méthodes en 3D sur des volumes significatifs avec prise en
compte de la plasticité cristalline ont moins d’une décennie [17]. Il n’en reste pas
moins que cette méthode ne rend pas compte de la morphologie réelle des grains, ni
des orientations entre grains voisins ni, par conséquent, de l'orientation des joints
de grains.

La méthode des éléments finis s’est enrichie de ’apport des développements ré-
cents de I'imagerie pour la prise en compte de la microstructure réelle, notamment
dans les composites. Par différence de contraste d’absorption aux rayons X, la mi-
crostructure réelle de chaque phase peut étre reconstruite en 3D et maillée. A titre
d’exemple, les travaux de these de Kanit [18] ont proposé cette méthode pour faire
le lien entre la microstructure biphasée d’une creme glacée et ses caractéristiques
mécaniques et thermiques, en insistant sur la discrétisation et les tailles de volumes
représentés. Ainsi, de nombreux matériaux font l'objet de travaux similaires car
cette méthode est devenue, sinon courante, au moins plus accessible. Néanmoins,
I'orientation des grains n’est pas considérée dans ce type de représentation.

D’autres méthodes consistent a contruire un agrégat 3D par polissages succes-
sifs et analyses simultanées de l'orientation par Electron Back Scatter Diffraction
(EBSD). Cette méthode a I'avantage de tenir compte de la texture locale, de la mor-
phologie et des interactions entre grains, mais ne s’applique qu’a des matériaux a
gros grains. C’est pourquoi I'utilisation d’un microscope couplant une caméra EBSD
et un Focussed Ton Beam (FIB) se développe, car elle permet par micro-usinages suc-
cessifs de reconstruire un agrégat 3D de matériaux a petits grains. Cette technique
reste encore assez rarement utilisée et ne permet pas de décrire les joints de grains.

La taille de 'agrégat 3D ou du VER est parfois trop importante et conduit a des
durées de calcul prohibitives. Il est donc parfois difficile de concilier représentativité
et durée de calcul.

Conditions auzx limites :

La méthode la plus courante est d’appliquer a l'agrégat 3D les conditions de
chargement de la structure. Si la taille de I'agrégat 3D est faible, il est préférable
d’utiliser la méthode dite du "Sub Modelling” qui consiste a appliquer a l'agrégat
les conditions qui seraient les siennes dans la structure. D’autres méthodes sont
actuellement en cours de développement, comme la méthode Arlequin qui modélise
la structure et vient appliquer un "patch” la ou le matériau risque de s’endommager
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[19].

Dans le cas des agrégats 2D extrudés, la meilleure méthode consiste a apppliquer
des conditions aux limites hétérogenes, déterminées par des mesures de déplacement
a 'échelle de la microstructure (méthode de corrélation d’images). Ces méthodes
sont extrémements lourdes et cotiteuses en durées de calcul.

Les modélisations présentées dans les deux paragraphes qui suivent font appel a
la mécanique des milieux continus, elles sont multi-échelle (macro-méso) et peuvent
étre multi-physiques.

1.3.2 Modeéles autocohérents

Le schéma inclusion-matrice a donné naissance aux modeles autochérents. Ceux-
ci décrivent bien la réponse macroscopique des matériaux soumis a des chargements
complexes. En revanche, les champs mécaniques calculés sont des champs homogenes
moyens par phase. La prise en compte des interactions entre phases voisines a travers
les interfaces réelles est, a ’heure actuelle, impossible.

Ces modeles sont tres utilisés pour décrire le comportement macroscopique et les
champs mécaniques moyens au sein des phases dans les composites. De nombreux
modeles ont été proposés en élasto-plasticité et en visco-plasticité. Seul le modele
d’origine de Berveiller-Zaoui (BZ) est décrit succinctement ici, afin de rappeler les
différentes étapes du schéma autocohérent. Ce modele ne décrit que les composites
présentant une élasticité isotrope et soumis a un chargement monotone.

Soit un matériau, formé de grains présentant chacun un comportement local
connu. Pour déterminer le comportement macroscopique de ce matériau, on suppose
que celui-ci est un matériau homogene dit "équivalent” (MHE) qui a les mémes
propriétés que le matériau réel.

Le comportement du MHE s’appuie sur des lois d’interactions entre les MHE (de
comportement inconnu) et chacun des grains représentant une famille d’orientation.

Plusieurs lois d’interaction ont été proposées (Cailletaud-Pilvin, Molinari, Leh-
benson). La plus simple est celle du modele BZ :

59 =S+ I (EP—EIW) (1.18)

avec : )
L =py =14 gy

~ le champ de contrainte macroscopique (¥);
— le champ de déformation (EP);
le champ de contrainte dans la phase g représentée par une inclusion (9);
le champ de déformation dans la phase g (£79).
On suppose, dans cette étape, que la loi de comportement de la phase (grain)
est connue :

g9 =192 (1.19)

Etude expérimentale et numérique du composite Mo-TiC 17



1. Bibliographie

La seconde étape est celle de 'homogénéisation sur les déformations : le taux
de déformation plastique du MHE est obtenu par une moyenne sur les taux de
déformation des inclusions, ou f, est la fraction volumique des différentes phases.

La derniere étape est celle de la localisation. On suppose que la loi de compor-
tement du MHE est de la forme :

-YX=L:F

L est le tenseur recherché et il se déduit d’un tenseur dit de localisation A.

- E=L:X=()=(l:0)=(LA)X

— Comme (A) =1, on en déduit la loi de comportement donnée par L.

Ces modeles sont utilisés aussi bien pour décrire les incompatibilités de déforma-
tion d’origine mécanique que d’origine thermique.

1.3.3 Approches cristallines utilisant la méthode des élé-
ments finis

Pierce, Asaro et Needleman [20] ont proposé un modele décrivant le comporte-
ment du monocristal. Ce modele, écrit en grandes transformations, décrit I’évolution,
en fonction du chargement, des quantités de glissement plastique et des rotations
cristallines associées. Ces auteurs proposent tous les éléments (physique, mécanique
et numérique) qui sont a la base des différents modeles actuels. Toutefois, des amélio-
rations, des adaptations a des situations plus complexes, et le passage du monocristal
au polycristal ont été proposés par d’autres auteurs. En particulier, Teodosiu et al.
[21], puis Tabourot [22] ont introduit la loi d’évolution des densités de dislocations
de Mecking et al. [9], pour mieux décrire le comportement du monocristal.

Ces approches visent a déterminer, pour des agrégats représentatifs, I’évolution
des champs mécaniques locaux et la texture de déformation, en fonction de la mi-
crostructure initiale (morphologie, texture locale et taille de grain). Il existe des
approches phénoménologiques et d’autres plus physiques qui s’appuient sur une des-
cription moyenne des densités de dislocations et une matrice d’écrouissage donnée
par la littérature ou identifiée. Toutes les lois proposées incluent des parametres
dont l'identification s’effectue par des méthodes inverses [23][24] & partir d’essais
mécaniques sur des polycristaux. A notre connaissance, peu de modeles décrivent a
cette échelle le role des carbures, des précipités et des solutions solides. Les proprié-
tés lides a ces éléments d’addition sont incorporées dans le comportement moyen,
a travers les parametres des modeles. La prise en compte de la température et de
la vitesse de déformation n’est pas encore parfaitement résolue. Longtemps limitées
a des représentations tres simplifiées des polycristaux, ce sont les méthodes de gé-
nération aléatoire de grains et de microstructures, puis les progres dans l'analyse
(EBSD, FIB) permettant de construire des microstructures réalistes, qui ont donné
'essor aux approches cristallines. Citons Becker [25], Bhattacharya [26], Barbe [27],
Delaire [28], Hoc [29], Erieau [30] et Libert [11].

Lois de comportement issues de la théorie des dislocations

Les lois de comportement et d’écrouissage sont nombreuses, nous n’en citerons

18 Etude expérimentale et numérique du composite Mo-TiC



1.3. Présentation des modeles

ici que deux assez représentatives.

Sur un systeme de glissement (s), il y a déclenchement de la plasticité des que le
critere de Schmid est atteint :

|7%| = 1 (1.20)

La cission critique 77 peut dépendre de la nature des systemes activés et de la
température (matériau de structure CC) et augmente avec le taux d’activation de
chaque systeme au cours du trajet de chargement.

Pour les CC, dans le domaine athermique ot les interactions de type forét pré-
dominent, I’évolution de la vitesse de glissement sur un systeme (s) s’écrit :

\"
A5 = A (?) (1.21)

ou m est I'inverse du coefficient de sensibilité a la vitesse.

Ce modele, valable pour les CFC et CC au-dessus de la température de transition,
s’appuie sur les concepts introduits par Kocks [31]. La cission critique s’écrit :

Ty = pb /Zasup“ (1.22)

ou a®" est la matrice d’interaction entre dislocations, p* est la densité de dis-
locations sur les systémes activés (u). La loi d’évolution des dislocations comporte
classiquement deux termes, I’'un de création et ’autre d’annihilation, et s’exprime
suivant la formule suivante :

oV e

_ — 40" 1.23
p ; I 9ep (1.23)

ou K et g. sont des parametres du matériau, fonction de la température et du
taux de déformation, le premier lié au libre parcours moyen et le second a la distance
d’annihilation des dislocations. Au final 1’écrouissage s’écrit :

7= hTA (1.24)

ou h*" est une matrice fortement non linéaire qui évolue avec les densités de disloca-
tions et dépend de la matrice d’interaction a**. Cette matrice, étudiée par Franciosi
[32] a partir d’essais expérimentaux, fait actuellement l'objet de nombreuses études
notamment pour de tres faibles déformations par simulation en dynamique des dis-
locations. En revanche pour de moyennes et grandes déformations, il convient d’étre
prudent.

Dans ces approches, I'écrouissage est anisotrope et traduit bien ’anisotropie liée
a la déformation. En revanche, comme 1’a signalé Pierce [20], les cissions sur les sys-
temes et les amplitudes de glissement étant en valeurs absolues, 'approche ne peut
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décrire I’écrouissage cinématique sous cette forme.
Lois phénoménologiques

Une loi de comportement cinématique non linéaire a été introduite de maniere
phénoménologique par Cailletaud [33] et Barbe [27], en considérant la partition :

5 — 2% =1 4k + KA (1.25)

ou z* est une composante cinématique associée a la présence de structures hété-
rogenes de dislocations, r° est un écrouissage isotrope, lié aux interactions de type
foret, le dernier terme est une contribution visqueuse. Ce modele est largement uti-
lisé, car parfaitement adapté a la prévision du comportement cyclique. L.’écrouissage
est décrit par les lois :

z° = Ca’ avec &° = o’ — d |¥°| o’ (1.26)

t
e (o)) o
0

Remarques sur les approches
Remarque 1 :

La méthode des éléments finis prend en compte la géométrie des interfaces et
leurs orientations par rapport aux deux phases, mais il est encore difficile, pour des
problemes de maillage, de donner & ces interfaces une épaisseur réaliste (quelques
angstroms) et de lui conférer des propriétés résultant de sa composition chimique.
De nouvelles techniques comme les éléments cohésifs devraient permettre d’améliorer
ces descriptions.

Si 'agrégat est représentatif d'un matériau réel, les orientations cristallines des
grains ne sont pas aléatoires, la géométrie des interfaces est bien décrite et les inter-
actions entre grains sont prises en compte. De tels agrégats sont encore difficiles a
obtenir, mais les méthodes d’analyse par Focus Ion Beam ou par diffraction 3D des
rayons X (synchrotron) sont en plein essor.

L’interet des méthodes par EF est dans la recherche de conditions locales d’en-
dommagement.

Remarque 2 :

Si les champs de déformation obtenus par ces simulations peuvent étre confron-
tés aux champs expérimentaux mesurés par les méthodes de corrélation d’images
[34][35][36], il n’en est pas de méme pour les contraintes résiduelles. De nombreux
travaux sur 'identification des contraintes internes d’origine thermique, par diffrac-
tion des rayons X ou des neutrons, ont été réalisés sur des composites [37][38]. La
technique, basée sur ’observation de la forme et des positions de pics de diffraction,
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permet d’évaluer les variations des parametres cristallins par rapport a ceux de réfé-
rence. Il est donc possible de remonter aux champs de déformation élastique et par
la loi de Hooke aux contraintes internes. Malheureusement a une échelle inférieure
a 100 micrometres, le manque de signal rend les essais difficiles.

1.3.4 Approches multi-physiques

Pour avoir une bonne description du comportement aux échelles macroscopique et
mésoscopique, il faut introduire des phénomeénes physiques et chimiques qui relevent
d’une échelle plus fine (nanométrique). I est donc nécessaire de mettre en place
des approches qui établissent des relations structures/propriétés, en assemblant des
modeles adaptés aux échelles pertinentes (nano, micro, méso, macro) des problemes
étudiés.

Des approches ont été développées a 1’échelle des dislocations discretes, comme
la dynamique moléculaire et, a une échelle supérieure, la Dynamique Des Disloca-
tions (DDD). L’élément de discrétisation est I'atome en simulation de dynamique
moléculaire et le segment de dislocation en DDD.

Concernant la DDD, I'objectif est d’avoir acces a une description physiquement
pertinente de la déformation plastique dans un volume représentatif largement su-
périeur a ce que permettent les simulations atomiques. On modélise les interactions
entre dislocations contenues dans une boite. Cette boite est soumise a des charge-
ments monotones ou séquentiels. Dans tous les cas, les déformations appliquées sont
faibles et de l'ordre de 1073.
Depuis les débuts des simulations de DDD en trois dimensions initiées par Canova
et Kubin [39], d’autres codes de simulation ont vu le jour. Actuellement il existe deux
familles de simulations de DDD, se différenciant I’'une de l'autre par le choix de la
description topologique des lignes de dislocations. Ainsi, on peut citer :
— Les simulations sur réseau, dans lesquelles I’espace et le temps sont discrétisés,
avec notamment les modeles "Coin-Vis” et "Mixte” développés par Devincre
[40] et Madec et al. [41].

— Les simulations nodales dans lesquelles ’espace est continu et ou I'orientation
des segments varie continiment, qui ont été développées par Ghoniem et al.
[42], Zbib et al. [43] et Schwarz [44].

Il est important de noter que toutes ces simulations utilisent I’élasticité isotrope.
De nombreux résultats ont été obtenus, en particulier sur les matrices d’écrouissage
et les premiers stades de déformation [45][46].

Depuis quelques années, des simulations anisotropes ont commencé a voir le jour.
Bien que la majorité de ces dernieres-nées soient encore numériquement cotiteuses et
limitées a I’étude de configurations élémentaires [47], elles laissent envisager beau-
coup de développements intéressants. En effet, une de ces simulations anisotropes
[48] a permis de revisiter le probleme des interactions entre dislocations, avec no-
tamment une application liée au mécanisme de destruction des jonctions.
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Actuellement, l'intégration de ces modeles microscopiques, basés sur une ap-
proche discrete des phénomenes dans les approches mésoscopiques décrivant des
phénomenes continus, reste a faire.

Concernant les mécanismes de plasticité, il est toutefois possible de définir des
densités de dislocations moyennées sur un élément de volume (éléments du maillage
pour les méthodes par EF) et des lois de comportement dérivant de la théorie des
dislocations moyennées par systeme de glissement plastique. Toutefois, il n’en est
pas de méme pour d’autres phénomenes physiques. En particulier, la diffusion des
éléments d’addition lors de traitements thermomécaniques, la diffusion de lacunes,
etc., restent encore du domaine de la dynamique moléculaire.

Le recours a ces différents types de modeles est freiné, d’une part, par des pro-
bléemes mathématiques pour passer du discret au continu par des moyennes adap-
tées et, d’autre part, par les durées de calcul qu’ils entrainent. Cela signifie que des
méthodes innovantes d’économie de stockage des données et de durées de calcul,
sont nécessaires. Les validations des différentes approches nécessiteront, en plus des
moyens expérimentaux classiques (MET, MEB...), des moyens a 1’échelle des grands
instruments.

1.4 Meécanismes d’endommagement - Phase d’amor-
cage

Les inclusions céramiques des composites céramique-métal ont un comportement
fragile a basse température. [’endommagement de cette phase céramique se tra-
duit par une perte progressive des propriétés mécaniques du composite. La matrice
métallique, par ses possibilités d’accommoder le champ de contrainte local lié aux
différences de propriétés élastiques entre matrice et inclusion, puis a la fissuration,
retarde la rupture brutale de 'ensemble. La phase céramique du composite de cette
étude présentant de 'endommagement, les criteres d’amorcage des microfissures, ou
plus largement un endommagement, sont brievement rappelés.

[L’endommagement se manifeste, sous l'effet d’une sollicitation, par la création
de nouvelles surfaces libres. Ce phénomeéne qui correspond a la rupture des liaisons
atomiques survient lorsque les contraintes locales sont élevées et ne peuvent étre
relaxées par la déformation plastique. Le processus d’endommagement peut étre
subdivisé en trois étapes :

- L’amorcage qui se matérialise par la création de microfissures. Les sites d’amor-
cage sont impossibles a détecter avec nos moyens expérimentaux, seules les
premieres microfissures les matérialisent.

— La croissance des microfissures dans le stade I ou leur progression dépend de
la microstructure.

— Une fois les premieres barrieres micrsotructurales franchies, la rupture mene a
la ruine de 1’échantillon.
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Seule I’étape d’amorcage sera abordée dans ce paragraphe.

L’amorcage correspond a la formation, dans la matiere, de cavités microsco-
piques tridimensionnelles (trous) ou quasi-planes (fissures), donc au passage d’un
milieu continu a un milieu discontinu. Il est difficile de mettre expérimentalement
en évidence 'amorcage de I'’endommagement et on le confond avec le début de la
phase de croissance des micro-défauts. Ainsi, les criteres de nucléation se référent a
I’apparition d’un défaut observable, qui a donc déja subi une certaine croissance a
une échelle atomique.

[’amorcage des fissures peut occuper une fraction importante de I’histoire du ma-
tériau. La compréhension des mécanismes d’amorcage se situe a 1’échelle atomique
mais c’est a 1’échelle micro-mésoscopique que le phénomene est le plus facile a ap-
préhender. L’objectif final est d’agir sur les conditions d’amorcage et de propagation
des micro-fissures.

La premiere partie sera consacrée a la localisation spatiale et temporelle de
I’amorgage, avec plus particulierement la classification des différentes formes d’amor-
cage liées aux inclusions plongées dans une matrice. Enfin, une liste non exhaustive
de différentes modélisations de I’amorcage et des criteres associés sera présentée.

1.4.1 Meécanismes d’amorcage et localisation des sites d’amor-
cage

L’amorcage de 'endommagement en un point résulte d’une localisation des contraintes
ou des déformations locales en ce point. Cette localisation microscopique provient
de la présence d’hétérogénéités microstructurales au sein du matériau : porosités
résiduelles, inclusions, interfaces (échelle du grain).

A l'instar des cavités [49][50], les inclusions sont des sites potentiels d’amorcage
de fissures des matériaux composites. Si 'hétérogénéité est plus rigide que la matrice
environnante et que le coefficient de Poisson de la matrice est suffisamment élevé, le
chargement appliqué génere dans la direction orthogonale, une contrainte de traction
a 'intérieur et au voisinage de I'inclusion. Plusieurs mécanismes de rupture sont alors
susceptibles de se produire : la rupture de la matrice, la décohésion de I'interface, la
rupture simple ou multiple de I'inclusion (figure 1.4).

(a) ‘ " (b) \ (C) e - {d)

Figure 1.4 — Différentes configurations d’amorcage de fissures : (a) rupture de la
matrice; (b) décohésion de l'interface ; (c¢) rupture simple de U'inclusion ; (d) rupture
multiple de I'inclusion.
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1.4.1.1 Création de fissures dans ’inclusion

La fissuration d’une inclusion est généralement générée par le transfert de charge
de la matrice vers celle-ci. L’inclusion présente alors une fissure perpendiculaire a
I’axe de sollicitation. La multi-fissuration de I'inclusion dépend de sa morphologie
et de la nature de la sollicitation appliquée.

Les exemples les plus caractéristiques sont la rupture :

— des renforts dans les composites;

— des inclusions résiduelles d’élaboration dans les aciers (MnS, carbures) ;

— des phases intermétalliques.

En général, les criteres d’amorcage présentent un caractére mixte. Le critere

mixte est fondé sur deux conditions nécessaires, I'une en contrainte et ’autre en
énergie [51] :

o>o0.et G=—

o, _ oW, > G, (1.28)
[ pud

ol o est la contrainte de traction le long d’un trajet présupposé de(s) fissure(s)
dans le matériau sain et o, est la résistance a la rupture en traction du matériau.
0W, est la variation d’énergie potentielle entre un état initial avant rupture et un
état final apres I'apparition d’une ou plusieurs fissures (de longueur totale [) dans
I'inclusion. G est le taux de restitution d’énergie incrémental du systeme et G, la
ténacité du matériau.

Dans I’hypothese ou ce critere est vérifié, 'uniformité de la contrainte de traction
implique que la fissure qui s’amorce traverse instantanément toute l’inclusion.

La multifissuration d’une inclusion peut étre due a un mécanisme de ruptures
successives et de rechargements ou bien a des ruptures se produisant simultanément
sans effet d’écran (fissures paralleles avec un faible espacement).

Le nombre de ruptures potentielles est étroitement lié a un effet de taille du
diametre de U'inclusion (paragraphe 1.4.1.4).

1.4.1.2 Création de fissures a ’interface inclusion/matrice - Décohésion

Dans les matériaux composites, le processus de décohésion nécessite la nucléation
d’une fissure et sa propagation le long de l'interface. L’amorcage intergranulaire
résulte souvent de l'interaction entre I'inclusion et la matrice a travers l'interface
dont I'énergie de cohésion peut favoriser la fissuration interfaciale [52].

Si 'on considere un syteme matrice-inclusion représenté par la figure 1.5, 1’équi-
libre des forces au point triple P montre que :

Yiv = Y1 + Yacost (1.29)

D’ou I’énergie de décohésion (par unité de surface) :

wa =1+ vm — Yim = Ym (1 — cosh) (1.30)
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matrice

inclusion

Figure 1.5 — Détermination de I’énergie d’interface inclusion-matrice

ou l'indice M, l'indice I et l'indice I M représentent respectivement la matrice, 1'in-
clusion et 'interface respectivement. Ainsi, plus I’angle # est grand, plus I'énergie
d’interface est faible et plus I’énergie de décohésion est élevée. Les énergies de déco-

hésion ainsi déterminées sont généralement de 1'ordre de 1 J.m=2.

Une autre estimation de I'énergie de décohésion peut étre faite a 'aide de la
relation établie par Ashby [53], qui exprime la déformation de la matrice a 'amorcage
sous la forme :

£ = ——wy 1.31
p (1.31)

ol R et a désignent respectivement le rayon moyen des inclusions et la distance

moyenne entre celles-ci, b le vecteur de Burgers des dislocations et p le module de
cisaillement de la matrice.
Les observations de divers auteurs [54][55] montrent que ’énergie de décohésion
inclusion-matrice et ’énergie de rupture des inclusions sont voisines. Il est néanmoins
fréquent d’observer des fissures interfaciales se propageant alternativement d’un coté
et de I'autre de I'interface.

D’autre part, les travaux de Leroy [55] ont permis de distinguer deux types de
décohésions, qui peuvent éventuellement se combiner :
3
— par séparation des deux faces sous I'action d’une contrainte de traction normale
a I'interface ;
— par glissement relatif des deux faces I'une sur 'autre sans ouverture de cavité,
sous l'action d’une cission parallele a I'interface.

Cependant, les fissures ainsi créées a l'interface inclusion-matrice sont générale-
ment arrétées au cours de leur propagation le long de l'inclusion et la décohésion
complete autour de celle-ci a rarement été observée. Ces travaux ont été confortés
par ceux de Whitehouse et Clyne 1993, qui montrent que 'apparition de fissures est
favorisée sur des inclusions présentant des surfaces plates orientées perpendiculaire-
ment a I’axe de sollicitation.
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1.4.1.3 Amorcgage de fissures dans la matrice

Bien que les inclusions et précipités soient des sites préférentiels d’amorcage de
I’endommagement, plusieurs travaux prennent en considération I’amorcage dans un
matériau initialement homogene ou au moins dépourvu d’inclusions.

Dans les métaux cubiques centrés a faible énergie de défaut d’empilement, le
glissement multiple conduit a la formation de barrieres de Lomer-Cottrell par des
réactions entre dislocations partielles. Les dislocations de Lomer-Cottrell ainsi for-
mées sont sessiles et constituent un obstacle au passage de dislocations dans les
plans de glissement (111). L’empilement ainsi produit est susceptible de conduire a
I’apparition d’une microfissure par coalescence des dislocations de téte.

De méme, en chargement olygocyclique (traction-compression par exemple), ot le
matériau est globalement soumis & une contrainte inférieure a sa limite d’élasticité),
il y a formation de bandes de glissement persistantes dans certains grains. Ces bandes
de glissement peuvent donner lieu a des microfissures par formation d’intrusions et
d’extrusions [56], ou par réunion entre elles [57].

Les inclusions en surface peuvent aussi étre des sites préférentiels pour ’amor-
cage des fissures de fatigue.

Dans une matrice déformée plastiquement, la fissure peut apparaitre en relation
avec des bandes de glissement qui naissent en raison de concentrations de contraintes
autour d’une inclusion. Ce mode d’amorcgage est plutot observé en fatigue et plus
particulierement autour des inclusions résiduelles dans l'acier [58].

Ce type d’amorcage a aussi été identifié en fatigue aux alentours d’une porosité
et dans le cas de composites a forte concentration d’inclusions (> 40 %) [59], quand
les distances entre inclusions deviennent faibles [60].

1.4.1.4 Facteurs déterminant le type d’amorcage

Taulle des inclusions

Différents travaux [61][62] ont étudié effet de taille des inclusions sur le mé-
canisme de nucléation dans des matériaux composites. Pour les composites métal-
céramique renforcés a hauteur de 20 %, Downes et al. [63] ont montré que le mé-
canisme de décohésion était prédominant pour des tailles moyennes d’inclusions
inférieures a 6 pum. En revanche, Pour des tailles supérieures a 20 um, il y a rupture
des inclusions.

Température

Le passage du mode de rupture de I'inclusion a celui de la décohésion au niveau
de I'interface dépend de la température [64][65]. A température ambiante, 'amorcage
par rupture d’inclusion est privilégié. Lorsque la température augmente le mécanisme
de décohésion devient prépondérant. Ce changement de mécanisme s’explique par
I’adoucissement de la matrice a haute température d’ott une diminution des champs
de contraintes dans les inclusions et aux interfaces inclusion-matrice. Cependant, a
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haute température, la résistance de l'interface évolue et peut devenir fragile a cause
de la formation de composés fragilisants et de précipités. Cette fragilisation favorise
le phénomene de décohésion.

1.4.1.5 Croissance de I’endommagement

La propagation des microfissures dans le stade I, ou elles sont sensibles aux
barrieres microstructurales, s’accompagne de la multiplication des sites d’amorcage
[66]. Cela ne concerne pas les matériaux fragiles qui présentent une propagation
brutale d’une des fissures.

Dans les matériaux contenant une forte fraction volumique d’inclusions, un nombre
critique de sites d’amorcage conduit directement a une coalescence spontanée des
fissures menant a la rupture finale [67][68]. En effet, lors de chargements monotones,
I'endommagement est généralement diffus, et la rupture apparait par percolation (ou
coalescence) entre microfissures ou entre cavités. Expérimentalement, il semble que
la jonction entre microfissures ou cavités apparait tres rapidement au-dessus d’une
valeur seuil de la fraction volumique d’inclusions, de la taille ou de la distance entre
les défauts résultant de I’amorcage. Néanmoins, la détermination expérimentale du
seuil de percolation reste difficile a obtenir, méme si les progres réalisés ces dernieres
années a travers la tomographie X [69] apportent des réponses pour des matériaux
modeles.

Néanmoins, I'extension de 'endommagement reste dépendant du type d’amor-

cage :

— Lorsque qu’une fissure se crée dans une inclusion fragile, elle se propage instan-
tanément mais est bloquée par la matrice ductile au niveau de I'interface. La
fissure est en général normale a la sollicitation principale. Si la ténacité de la
matrice n’est pas suffisante pour arréter la fissure, la propagation se poursuit
au sein de la matrice selon un cheminement encore mal maitrisé (propagation
inter- ou intragranulaire). Il s’agit le plus souvent de rupture brutale (quasi-
instantanée) et totale.

— Dans le cas d’une décohésion, la fissure produit une concentration de contrainte
et de déformation locale dans la matrice. En augmentant la déformation de
la matrice, la fissure va subir une croissance de volume essentiellement dirigée
selon I'axe de sollicitation. Contrairement a la rupture inclusionnaire, la déco-
hésion est progressive et reste en général partielle pendant un stade d’évolution
qui peut étre significatif.

1.4.2 Modélisation de ’amorcage et de la nucléation

De nombreux criteres ont été développés pour prédire I’amorcage sous charge-
ments monotones dans des MMC a inclusions céramiques. Ces criteres portent sur
la rupture de I'inclusion ou la décohésion de l'interface. Ces modes dépendent de la
température et de la taille de l'inclusion [63][61].
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De plus, I'analyse de l'influence de la température sur le mode d’amorcage a mis
en évidence la tendance a passer d’'un mode par rupture de l'inclusion a un mode
par décohésion lorsque la température augmente [70]. Ce phénomene s’explique par
un adoucissement de la matrice métallique a haute température, atténuant ainsi les
champs de contraintes dans les inclusions et aux interfaces matrice-inclusion. La
résistance des inclusions étant athermique, I’accommodation par une plus grande
déformation plastique de la matrice va entrainer un amorcgage de I’endommagement
par fissuration a l'interface.

Les criteres reposent sur I'une ou l'autre des conditions suivantes :

— Condition énergétique : il y a amorcage si I’apparition de la fissure libere as-
sez d’énergie pour créer de nouvelles surfaces libres [71]. Cette condition est
nécessaire pour la nucléation de microvides par décohésion a l'interface, mais
elle n’apparait suffisante qu’au tout début de la déformation plastique de la
matrice pour des inclusions inférieures a 100 nm de diametre [72].

— Dans le cas d’inclusion de taille plus élevée, la condition énergétique étant
toujours vérifiée, la condition suffisante pour I'amorcage fait intervenir une
contrainte critique [73]. Il y a amorgage si la contrainte dans l'inclusion ou a
I'interface dépasse un seuil tel qu'une nucléation se produise. La fragmentation
de I'inclusion peut étre pilotée par la contrainte normale ou par cisaillement.

— Enfin, et plus particulierement dans ’amorcage par décohésion a l'interface,
la condition suffisante s’exprime en déformation : il y a amorcage si une dé-
formation critique est atteinte a l'interface. Mc Clintock [74] a suggéré que
la formation de cavités a l'interface doit obéir a un critéere de déformation
locale critique, ou a un critére qui serait un combinaison entre une déforma-
tion interfaciale critique par cisaillement et une contrainte interfaciale normale.

Dans un MMC présentant des inclusions de tailles hétérogenes, la difficulté est
de trouver 'approche la plus cohérente. En effet, ’échelle déterminante pour des
particules de petite taille est celle des dislocations. Pour des particules plus impor-
tantes, 'approche sera basée sur la solution du probleme d’Eshelby. Dans ce cas, les
champs de contrainte et de déformation dans I’inclusion sont uniformes.

1.4.2.1 Approche par métallurgie physique
Analyse de Yeh et Liu [75]

Selon ces auteurs, un empilement de dislocations est susceptible d’amorcer une
fissure dans une inclusion si la contrainte effective en téte d’empilement est supé-
rieure a la contrainte de clivage de I'inclusion. La contrainte effective o.¢s est régie
par I’équation :

2(1 —v)rM*mLo
Oeff = Gb

(1.32)
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ou v et GG sont respectivement le coefficient de Poisson et le module de cisaillement
de la matrice, m et L étant la densité et la longueur de dislocations dans une ligne
de glissement, b le vecteur de Burgers, M le facteur de Taylor et o la contrainte
macroscopique.

La contrainte théorique de clivage, dans le cas d’'un matériau fragile sans plasti-

cité, est donnée par :
E~,
.= 1.33
0 == (1.33)

ot E' est le module d’Young des inclusions, 7, 1’énergie de surface du plan de
clivage et d la distance interatomique.

En considérant que o, est proche de £/ et que ’amorcage apparait quand o.s; =
0., les auteurs expriment une contrainte critique appliquée donnée par 'expression
suivante :

E 1/2
G } (1.34)

>
7= [2(1 —v)m2M?mL

La probabilité de rupture des inclusions dépend de la probabilité qu’une bande de
glissement rencontre une inclusion (P; o« DMo ou D est le diametre d'une inclusion)
et de la probabilité que cette bande amorce un clivage (P, o 02, ).

Ce modele simple est basé sur des observations en deux dimensions. Dans ce cas,
la normale au plan de glissement et la direction des glissements sont coplanaires avec
I’axe de sollicitation et respectivement orientées d’un angle # et 90 — 6 par rapport
a ’axe de chargement. Cependant, cette analyse 2D suppose que les inclusions sont
des cylindres dont I’axe central est perpendiculaire a la direction de sollicitation.
L’interface inclusion/matrice est supposée parfaite. Ce critére de rupture est aussi
indépendant de la taille des inclusions. A trois dimensions les calculs sont complexes.

Analyse de Goods et Brown [76]

Ces auteurs proposent un modele capable de prévoir quantitativement la défor-
mation plastique critique, nécessaire a la germination d’une cavité dans les systemes
Fe—Fe3C et Cu—SiO,. En effet, pour les tailles de particules considérées (=~ 1 um),
la condition énergétique est nécessaire mais pas suffisante pour amorcer la nucléation
a Uinterface (ou la fracture de la particule elle-méme). Il faut que la contrainte lo-
cale a 'interface atteigne une contrainte critique o, pour amorcer I’endommagement.
La contrainte locale au voisinage de I'inclusion, dans la matrice supposée déformée
plastiquement, peut s’écrire :

o, = aub (p)? (1.35)

ou p est le module de cisaillement de la matrice, b le vecteur de Burgers, p; la
densité locale de dislocations et « une constante comprise entre 1/3 et 1/7. La
contrainte locale o; dans la matrice au voisinage de U'inclusion (de rayon r) est plus
faible que la contrainte a l'interface o;,;. Les auteurs montrent que o;,; ~ 4, 20;. En
considérant la densité locale de dislocations comme une fonction de la déformation
(pr = 1,7 (e,/rD)), la déformation critique de décohésion s’exprime suivant :
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1 (o.\*r
(&
Ee=—|—] - 1.36
‘30 (au) b (1.36)
Cependant, cette expression n’est valable que pour des taux de renforts faibles
et sous une sollicitation en traction uniaxiale.

Brown et Stobbs [73] proposent une généralisation de ce critére, valable pour les
fortes fractions volumiques d’inclusions. Pour des éprouvettes dans le domaine de la
striction, avant la rupture ductile, ils prennent en compte la pression hydrostatique
og (sollicitation triaxiale appliquée) :

o.=o0r+o0+op (1.37)

ou oy est la contrainte d’écoulement du matériau lorsque la deformation plastique
est égale a la déformation critique, qui tend a ouvrir la cavité parallelement a ’axe de
sollicitation. Cette contrainte est la somme de trois termes : la contrainte d’Orowan,
le durcissement du aux interactions de dislocations de type forét et la contrainte
interne moyenne dans la matrice déformée plastiquement. o7 est la contrainte dans
I’inclusion.

En analysant les différentes contributions de la microstructure (fraction volu-
mique f,, rayon des inclusions, module de cisaillement de la matrice ...) sur la
contrainte d’écoulement du composite, Brown et Stobbs ont proposé une expression
de la déformation plastique critique, en tenant compte de chacune des contributions :

T [ Oint — O — 300 2 172\
> 17 2 14 3f, + % 1.38
o> 1.7y (72 ><+f+1,8> 139

La déformation plastique critique pour amorcer une décohésion est donc une
fonction linéaire du rayon moyen des inclusions.

Enfin, a basse température, la création de cavités autour de particules élas-
tiques (< 1 um) est controlée par la formation de contraintes internes résultant
d’un écrouissage local autour de ces particules. Ce modele permet une prédiction
quantitative de ces décohésions a basse température, mais ne tient pas compte des
phénomenes haute température ou des effets comme la ségrégation aux interfaces.

1.4.2.2 Approches macroscopiques

Analyse de Argon et al. [77]

Il a été observé que les inclusions équiaxes génerent presque toujours un endom-
magement par décohésion aux interfaces, alors que les inclusions de forme complexe
subissent de multiples fracturations internes. Pour déterminer les états de contrainte
au voisinage de l'interface d’inclusions sphériques non déformables au sein d’une
matrice élastique-plastique parfaite, Argon et al. schématisent I'inclusion comme un
cylindre dans un milieu représentant la matrice. Cette hypothese simplifie les calculs
et leur permet d’appliquer une approche par la méthode des éléments finis.

30 Etude expérimentale et numérique du composite Mo-TiC



1.4. Mécanismes d’endommagement - Phase d’amorcage

Rhee et Mc Clintock [78] et Argon et al. ont étudié deux cas limites concernant le
comportement plastique de la matrice : plasticité parfaite et durcissement linéaire.
Ils montrent que, si I’ensemble est soumis a un champ de déplacement a l'infini
t(ul, —ul,0), la contrainte normale maximale & I'interface est comprise entre deux
bornes, correspondant aux deux hypotheses sur le comportement de la matrice.

Dans le cas ou, a grande distance de 'inclusion, le champ de déformation n’est
pas un pur cisaillement, il faut retrancher a la contrainte normale a l'interface o,,
la pression négative op :

3
§k < o, —or <2k (1.39)

ou k est la contrainte d’écoulement en cisaillement pur de la matrice et o, est
la contrainte hydrostatique (ou contrainte moyenne). La pression hydrostatique o
étant nulle lors d’'un cisaillement pur, les auteurs définissent une proportionnalité
entre la contrainte d’écoulement équivalente de von Mises et la contrainte d’écoule-
ment en traction (cisaillement) loin de I'inclusion. La contrainte normale maximale
ome® 3 Vinterface inclusion/matrice lors d’un cisaillement pur peut étre exprimée
par :

Oini" = 0cqg = Y (e8,) (1.40)

int
avec Y la limite d’écoulement en traction.
Dans le cas d’un chargement plus général, la condition critique de I’amorcage

de la décohésion a l'interface inclusion-matrice (ayant lieu lorsque o74% = o,) est
donnée par :

O¢ = O¢q + 0T (1.41)

Néanmoins, ce critere, déterminé par une approche de mécanique des milieux
continus pour une inclusion isolée, n’est valable que tant que les interactions entre
inclusions sont négligeables et ne prend pas en compte la taille de I'inclusion. Le cri-
tere en contrainte peut étre exprimé en critere de déformation, ¢,,, via les relations
liants les différents champs.

Analyse de Beremin [79]

L’approche de Beremin a été appliquée au cas de 'acier de type A508, conte-
nant des inclusions intrinseques de MnS. L’étude porte sur la zone localisée d’'une
éprouvette entaillée (notched specimen) en traction d’ou des états de déformation et
de contrainte non homogenes. Ces inclusions sont des sources de cavités, lesquelles
grossissent au cours de la déformation plastique et conduisent a la rupture complete
du matériau. Beremin considere que la formation de cavités a I'interface, en un point
donné de la zone endommageable, se produit pour une contrainte locale critique o..
Celle-ci résulte de deux composantes :

— la contrainte dans la matrice (0,,);
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— la contrainte créée par 'hétérogénéité de déformation entre les inclusions et la
matrice (o).

Oc = X1 + Oinp avec oipp = A\Ejeeq (1.42)

ou X; est la contrainte de traction appliquée a I’éprouvette, A\ est un facteur
dépendant de la forme de I'inclusion (A=1 pour des inclusions sphériques). E, peut
étre considéré comme le module de Young tangent ou le module de Young sécant
équivalent de la matrice (E, = 0¢q/ceq)-

Dans le cas du module sécant, ’expression du critere est similaire a celle proposée
par Argon et s’écrit :

2
O = 0m + (§ + N)oe, (1.43)

Remarque : Pour ce type de composite avec des inclusions de tailles importantes
(=~ 10 pm) espacées de 60 pm, la deuxieme composante (0;,,) est calculée a partir
de la solution d’Eshelby [1], étendue au domaine plastique par Berveiller et Zaoui
[80]. Ceux-ci ont remplacé le module de Young par un module de Young équivalent
sécant E,, ainsi qu'un coefficient v, dépendant de la déformation appliquée.

La contrainte maximale dans l'inclusion pouvant étre calculée, le critere de rup-
ture s’exprime sous la forme :

2
o, =0 =0, + 30 + Oinp, avec Oy = A.Ep.ceq (1.44)

La comparaison de ce modele avec les résultats expérimentaux montrent que
ce choix n’est pas adapté. Notamment, ’expression du critere implique une dé-
pendance de 0. avec la température d’essai, qui provient de 1’évolution en tempé-
rature de la limite d’élasticité oy. Selon les différents auteurs, le module tangent
(E, = (0¢q — 00)/B2eq) semblerait donc plus adapté car il permet, dans le cas d'un
écrouissage linéaire, de tenir compte de la limite d’élasticité de la matrice (og) et
donc de s’affranchir de l'effet de température. 5 est un parametre ajustable (5>1),
qui permet de réduire le module tangent équivalent si I’écrouissage de la matrice est
non linéaire.

Le critere s’exprime alors :

2
O = 07" = 0 + =0¢g + 5(0eq — 00) (1.45)

3 g
Ce critere, comme le précédent, ne prend pas en compte la taille des inclusions,
mais fait intervenir un facteur dépendant de la forme. Plusieurs valeurs de A sont
proposées pour différentes formes d’inclusions.

En conclusion :

— Dans tous les modeles présentés, I'interface inclusion-matrice est supposée par-
faite.

-~ L’amorcage est régi par la déformation plastique de la matrice.
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— Le contraste entre les propriétés élastiques des différentes phases n’est pas pris
en compte mais pourrait 1’etre.

— Ces modeles sont restreints aux matériaux contenant une faible fraction volu-
mique d’inclusions, de taille variable puisque seule la morphologie de I'inclusion
intervient.

— D’apres Beremin qui s’appuie sur des résultats expérimentaux, la contrainte
de décohésion est indépendante de la température.

Cette présentation des criteres d’amorcage dans des matériaux contenant des
inclusions n’est pas exhaustive. En effet, notre objectif était de montrer quelles
approches ont été adoptées pour résoudre ce probleme, et surtout les approxima-
tions/hypotheses réalisées pour simplifier les calculs. Si les méthodes par éléments
finis permettent actuellement d’étudier des cas plus complexes, la prise en compte
de la nature de l'interface (souvent considérée comme parfaite) reste un probleme
non résolu.

Si les criteres d’amorcage sont nombreux et variés, il existe peu d’approches
permettant de prédire le type d’amorcage : rupture dans l'inclusion, décohésion a
I'interface ou fissuration dans la matrice. Les criteres les plus physiquement fondés
permettent de rendre compte d’une distribution de seuils d’amorcage ou nucléation,
en supposant, non pas une dispersion du chargement, mais une distribution de la
résistance du site a la rupture. Ceci se traduit par une loi de Weibull en contrainte
pour les ruptures d’inclusions [81] soit par une loi normale en déformation pour les
décohésions [82].

Enfin, il convient de rappeler la difficulté d’obtenir une validation expérimentale
de ces criteres. En effet, les études expérimentales, généralement réalisées en surface,
ne sont pas forcément en adéquation avec les modeles qui établissent, pour la plu-
part, des criteres en 3D. Néanmoins, 1’observation de '’endommagement en 3D des
matériaux a inclusions a fait un grand pas technologique avec la réalisation d’essais
mécaniques couplés a la tomographie X [83].
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Conclusion

Dans ce chapitre, nous avons montré que les matériaux hétérogenes, et plus
particulierement les composites qui font ’'objet de ce mémoire, peuvent étre
modélisés par différentes approches. Nous avons choisi ’approche cristalline
par éléments finis.

Ces approches ont pour objectifs de déterminer le comportement macrosco-
pique, mais surtout de déterminer les champs mécaniques locaur qui sont
a lorigine des trois sites possibles d’endommagement : matrice, inclusion,
interface inclusion/matrice.

Cet endommagement doit étre pris en compte dans le comportement. Les
inclusions fragiles dans une matrice ductile sont des sources de fortes
concentrations de contraintes. Des que [’ensemble est soumis a une sollici-
tation thermomécanique, l’endommagement va créer au sein du matériau
des microfissures, a l'intérieur ou au voisinage des inclusions. Le mode
d’endommagement étant trés influencé par les caractéristiques mécaniques
de la matrice, il devrait dans notre cas dépendre de la température.

Dans ce chapitre, nous avons montré que plusieurs probléemes freinent la

compréhension des processus physiques liés a [’endommagement :

— la complexité de la microstructure ne permet pas d’appréhender de ma-
niere simple le stade d’amorcage;

— les propriétés réelles de linterface et sa modélisation sont encore des
points a améliorer;

— les méthodes de caractérisation de l’endommagement en 3D sont encore
restreintes mais nécessaires, sans quoi une incohérence (observations
microstructurales en 2D et calculs de champs locaux en 3D) est possible.
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Ce chapitre concerne I'analyse de la microstructure du composite Mo-TiC puis
celle du comportement mécanique de celui-ci. Différentes techniques a différentes
échelles ont été utilisées pour déterminer :

— la morphologie des phases;

— la proportion des phases ;

— la percolation ;

— la composition chimique d’une troisieme phase nommée phase carbure mixte.

[’étude de la microstructure et plus particulierement de la phase carbure mixte
apporte des éléments sur I'influence du mode d’élaboration sur les mécanismes de
densification.

La deuxieme partie concerne 1’évolution en température du comportement méca-
nique et de I'endommagement du composite et de la phase majoritaire, le molybdene.

Ce chapitre va également permettre de déterminer des parametres caractéris-
tiques des matériaux pour alimenter la modélisation.

2.1 Caractérisation microstructurale

2.1.1 Caractéristiques des carbures de titane et du molyb-
dene
Le composé TiC est de structure cubique face centrée (figure 2.1), constituée de

deux sous-réseaux imbriqués, chacun de structure CFC : réseau des ions métalliques
et réseau des atomes de carbone [84].

Figure 2.1 — Structure des carbures cubiques. Les ions métalliques (titane), et les
atomes de carbone forment chacun un sous-réseau de structure CFC. Les atomes de
carbone occupent les sites octaédriques du réseau des atomes métalliques.

Par opposition au carbure de tungstene, les composants de TiC, TiN ou TiCN
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ont la particularité de toujours présenter un déficit en carbone ou en azote par
rapport a la composition stoechiométrique [85]. Le réseau accepte en nombre élevé les
défauts lacunaires, sans perte de I'ordre a longue distance. En effet, la grande stabilité
des oxydes TiO, présents rend difficile la carburation (ou nitruration) complete du
titane. De par cette caractéristique structurelle, I'ordre atomique de tels composés
non-stoechiométriques est guidé par la mobilité des atomes interstitiels.

Le réseau acceptant des écarts a la stoechiométrie, des substitutions par des
atomes étrangers sont tolérées dans I'un ou l'autre des deux sous-réseaux sans perte
de I'ordre a longue distance. La substitution des atomes de carbone par ceux d’azote
permet de former des cabonitrures de titane T'(C,, N1_;), en toutes proportions de
TiC jusqu’a TiN. La formation de ces nitrures a une influence sur la solubilité de
Mo dans TiC.

Du fait de la faible stabilité des liaisons Mo-N, la solubilité des atomes de Mo
dans le réseau des atomes de Ti est plus faible en présence d’atomes d’azote dans le
réseau des éléments légers. Les études sur le systeme Ti-Mo-N menées par Lengauer
et Ettmayer [86] montrent bien, qu’en présence d’azote, il s’opeére une séparation
presque totale entre les nitrures TiN ou TiCN et le Mo qui reste sous forme mé-
tallique. Le titane forme avec 1’azote des nitrures tres stables TiN ou carbonitrures
TiCN; cette forme est énergétiquement beaucoup plus favorable qu'une solution so-
lide du titane sous forme métallique. Le diagramme de la figure 2.2 [87] montre que
des phases de nitrures de molybdéne existent a 1473 K, mais la figure 2.3 [86] montre
aussi que cette forme de nitrure n’est plus stable lorsque du titane est présent dans
le systeme.

2.1.2 Mise en forme du composite

Les composites Mo-TiC ont été élaborés par la technique de Compression Iso-
statique a Chaud, connue sous la dénomination anglophone Hot Isostatic Pressing
(HIP). Les constituants de base sont introduits sous forme de fines poudres commer-
ciales (H.C.Starck) : la poudre de carbure de titane, dont la composition est indiquée
dans le tableau 2.1, présente une taille de grain fine (2-3 pm), mais contient de mul-
tiples impuretés.

Tableau 2.1 — Composition des poudres de TiC de départ (% massique)

Ctotal O N Ca Co W Ni Al Fe S

19,23 || 0,6126 || 0,0279 || 0,002 || 0,032 || 0,39 || <4E-4 || 0,0014 || 0,0061 || 0,0019

Le molybdeéne se trouve sous forme de poudre micrométrique (5 pm) avec une
pureté annoncée de 99,98 %, dont la composition est donnée dans le tableau 2.2.

Tableau 2.2 — Composition des poudres de Mo de départ (% massique)
Mo O Fe K

99,98 || 0,0620 || 9ppm || 29ppm
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1473 K

C at% N N

Figure 2.2 — Le diagramme de phase ternaire Mo-C-N a 1473 K montre que les
nitrures de molybdene se forment comme les carbures, tant qu’aucun autre élément
n’est présent.

1420 K

TiN+Mo+N,

Figure 2.3 — Le diagramme de phase ternaire Ti-Mo-N a 1420 K montre que les
nitrures de molybdene en sont absents, au profit des nitrures de titane tres stables
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Les poudres sont tout d’abord mélangées a sec puis broyées en milieu alcoolique
dans des jarres contenant des billes de zircone. Apres le broyage, la poudre est
placée en étuve pour I'évaporation. Une fois séchée, la poudre est introduite dans
une gaine de latex afin de procéder a une compression isostatique a froid sous 2500
bars pendant 1 minute. L’échantillon compacté est alors usiné afin d’atteindre les
dimensions souhaitées. L’échantillon a fritter est ensuite placé dans une gaine en
titane (figure 2.4) avant d’étre déposé dans ’enceinte sous pression.

Chambre isolante

Enceinte sous Elément chauffant

pression
Thermocouples

Circulation de gaz

Figure 2.4 — Matrices utilisées dans la machine HIP et principe de fonctionnement
du HIP.

Lors de lI'étape de densification, on procede a une mise sous vide secondaire
pendant 12 heures a une température de 600 °C. Enfin, le palier de frittage est
réalisé par compression isostatique a chaud ou HIP (1630 °C) sous une pression
de 1610 bars durant 2 heures [88]. Apres frittage, les échantillons présentent une
densité égale a 8,52 avec un taux de porosité totale de 1,24 % (porosité ouverte=
0,10 %, porosité fermée de 1,13 %). Plusieurs nuances de composite ont été mises en
forme par ce procédé : MoT'iCia 59001, M0TiCo59%p01., M0T1C30%u01., MOT1C37 5%u01.,
MOTiC50%vol. et MOTiC75%vol.-

2.1.3 Microstructure du composite

Parmi les nuances élaborées par le CEA, nous avons particulierement étudié le
MoTiC3yq et les résultats ont été comparés a ceux d’autres nuances. La micrographie
(figure 2.5), obtenue en électrons rétrodiffusés (microscope électronique a balayage
Gémini Léo 1530), rend compte de la structure dite de cceur-coquille (triphasée). Le
matériau présente une microstructure cohésive présentant les trois contrastes liés a
ces phases.

En effet, les cceurs, ayant la densité électronique la plus faible, apparaissent plus
foncés que les coquilles (grises). Sur la figure 2.5, la phase noire est le TiC, la blanche
est le Mo et la phase grise est une phase carbure mixte pour laquelle une étude plus
précise sera menée ultérieurement.

Les observations MET (figure 2.6) ont permis d’identifier la taille moyenne de
grains de chaque phase. Ainsi, la taille moyenne des grains de TiC est de 'ordre
de un ou deux microns alors que la taille de grains du molybdeéne est légerement
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Figure 2.5 — Microstructure du composite MoTiC3q.

supérieure (2-3 pm). 1l est intéressant de noter que la phase carbure mixte présente
une taille de grains submicronique.

Figure 2.6 — Cliché MET d’un grain de TiC et d’un grain de Mo.

La microstructure obtenue par le procédé HIP est toutefois tres différente de celle
obtenue par des élaborations par fusion a I’arc rapportées dans les travaux de Suzuki
et al. [89], Nomura et al. [90] ou encore Tan et al. [91]. Dans ces travaux, I’équilibre
s'établit a partir de la phase liquide et la microstructure, signant 1’eutectique, est en
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accord avec le diagramme de phase.

Dans cette présente étude, la recherche de I’équilibre s’effectue depuis la forme
solide, a relativement basse température ou les processus de diffusion des especes
sont peu activés. Ainsi, malgré le fait que le diagramme de phases pseudo-binaire
Mo-TiC (figure 2.7) [92] propose un large domaine de compositions permettant de
stabiliser une structure biphasée composée d’une phase riche en Mo (Mo —TiCsop01)
et d’une phase céramique riche en TiC (Mo—TiCggyy0 ), tous les composites élaborés
sont triphasés.
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Figure 2.7 — Diagramme de phase binaire Mo-TiC.
Proportions des phases

Les proportions de ces trois phases, qui évoluent avec la composition initiale, ont
été quantifiées par analyse d’'images. En effet, en considérant la dispersion de chaque
phase homogene en volume, ce qui est une des caractéristique du frittage par HIP,
il est possible de corréler le pourcentage surfacique et le pourcentage volumique.
Ces analyses ont été réalisées sur plusieurs nuances de composites (figure 2.8) ce qui
permet d’étudier I’évolution de la répartition des phases en fonction des proportions
initialement introduites.

Une analyse d’image basée sur les différences de niveaux de gris a été effectuée
a partir des clichés des microstructures des composites obtenues en électrons rétro-
diffusés au microscope a balayage. Un seuillage va permettre de distinguer les trois
phases (figure 2.9).

Les proportions surfaciques de chaque phase sont calculées (tableau 2.3) ce qui
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Figure 2.8 — Clichés MEB des microstructures des différentes nuances de composites.
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Figure 2.9 — Traitement des images pour obtenir les proportions surfaciques pour le
composite MoT1Cspy.
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permet de rendre compte de la formation de la troisieme phase.

Tableau 2.3 — Proportions volumiques des différentes phases déterminées par analyse
d’image.

Proportion initiale (%volumique) | Proportion finale (%volumique)
Phase métallique | Phase carbure | Phase métallique | Phase carbure
Mo TiC Mo (Mo, Ti)C | TiC
Mo-TiCys 5% 87,5 12,5 82 8 10
Mo-TiCos59 75 25 74 15 11
Mo-TiC3qy 70 30 67 19 14
Mo-TiCsz 5% 62,5 37,5 59 19 22
Mo-TiCsg 50 50 50 21 29
Mo-TiCr59 25 75 18 29 53

La proportion de la phase TiC, initialement introduite, semble étre la plus sen-
sible a la formation de la phase carbure mixte.

Percolation des phases

Pour les microstructures comportant du TiC au moins a hauteur de 30 % vo-
lumique, la phase carbure (TiC + (Mo, Ti)C) semble percoler. En effet, d’apres les
travaux réalisés sur les différentes nuances par Le Flem et al. [93], la conductivité
thermique des composites marque un changement a partir du composite MoTiC3yy,
ce qui a été attribué a une contiguité des grains de carbure accrue.

Une étude en tomographie X 3D a été effectuée, afin d’obtenir la microstructure
en trois dimensions et la répartition des phases au sein d’un échantillon. Le principe
de cette approche est développé en Annexe A.2.

La génération d’un contraste de phase est utile dans notre cas car les coefficients
d’atténuation des matériaux constituant le composite sont assez proches. Il a ainsi
été possible de différencier la phase molybdene du squelette carbure. En revanche, les
coefficients d’atténuation du TiC et du carbure mixte (Mo, Ti)C étant trop similaires,
ces phases n’ont pas pu étre séparées.

Ainsi, la figure 2.10 présente la répartition de la phase métallique et celle de la
phase carbure au sein d'un cube de dimension 35 x 35 x 35 um3.

L’étude en tomographie X haute résolution a permis de montrer que le systeme
MoTiCspy était composé de deux squelettes continus imbriqués I'un dans l'autre.
Le squelette carbure présente une structure double, composée a la fois d’un noyau
de TiC et d’une couronne de carbure mixte (Mo, Ti)C.

2.1.4 Ftude de la phase carbure mixte

Mécanismes de formation de la phase carbure maixte
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(a) Echantillon complet (b) Phase Mo (c) Phase Carbure

Figure 2.10 — Microstructure du composite MoTiC3yy reconstruite par Tomographie
X 3D

Le diagramme de phase binaire Mo/TiC ne prévoit pas la présence de la phase
carbure mixte lors de l'élaboration par voie solide. Des lors, I’hypothese la plus
simple est que la formation de cette phase s’explique par les divers mécanismes
physiques dus au mode d’élaboration par HIP. Une premiere étude porte donc sur les
phénomenes et les conditions thermo-mécaniques intrinseques a ce type de processus
d’élaboration.

Les premieres étapes d’agglomération conduisent schématiquement a la création
de ponts entre les grains au niveau du point de contact (figure 2.11). Puis, le trans-
port, essentiellement de type diffusion, va engendrer au cours du frittage la croissance
des ponts entre les particules de poudre [94].

Dans le systeme considéré, ces phénomenes sont d’autant plus importants que
les surfaces spécifiques des grains sont importantes. En effet, le TiC présente une
surface spécifique de 300 m?.kg~" alors que celle du Mo est plus faible (97 m?.kg™").

Cependant, la croissance de ces ponts (des régions concaves) réduit 1'énergie
superficielle, et fait ainsi de ces régions des sources de sites vacants. La répartition
des contraintes et la différence de concentration de sites vacants rendent le transfert
plus facile par des phénomenes de diffusion le long de la surface, aux frontieres de
grains ou méme par de la diffusion en volume.

Les échanges ont d’abord lieu par diffusion en phase solide et permettent la for-
mation d’enveloppes mixtes plus stables de type (Ti,Mo)C autour de grains initiaux
TiC. En effet, en présence de titane, le molybdene présente une tres faible affinité
avec l’azote, les nitrures de molybdene sont instables. Les atomes de Mo précipitent
avec ceux de Ti dans les enveloppes cristallisées (Ti,Mo)C. Ainsi se développe, tout
au long du frittage, la structure double, formée de coquilles de carbures (Ti,Mo)C
enveloppant les noyaux de TiC.

Des travaux sur les mécanismes intervenant au cours du frittage [95][96] ont
révélé que la mise en solution d’atomes de Mo avaient lieu en dessous de 1100 °C.
[’apparition de ce phénomene accélere ces échanges et permet d’établir un équilibre
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Figure 2.11 — Formation de ponts entre deux spheres matérialisant des grains lors
de I’étape de frittage.

entre différentes phases en présence :
— phase céramique : carbures de titane TiC;
— phase carbure mixte : (Ti,Mo)C;
— phase métallique : Mo.

L’équilibre entre les phases citées est donc controlé par plusieurs grandeurs et

notamment par le rapport initial a la stoechiométrie :

— lerapport (C+N)/(Ti+ Mo) qui influe sur la quantité, la nature des éléments
dissous, la structure et la contiguité des grains de TiC et de leur enveloppe
(Ti,Mo)C;

— la teneur initiale en carbure de titane (%TiC) qui controle la taille des enve-
loppes (Ti,Mo)C

Selon le diagramme de phase du systeme ternaire Mo-Ti-C (figure 2.12), la solubi-
lité du molybdeéne dans le TiC pourrait atteindre 25 %at. a I'eutectique (M oTiC3504.
a 2175 °C) et a été rapporté a 15 %at. dans les conditions de frittage appliquées
au composite Mo-TiC étudié. Les carbures mixtes (Ti,Mo)C existent sur un large
domaine Mo/Ti. La teneur en carbone fixe la répartition de Mo et Ti entre I'état
carbure et métallique [97].

La structure finale des composites Mo-TiC résulte d'une réorganisation profonde
des phases carbure et métallique au cours du frittage; cette réorganisation étant
controlée par la mise en équilibre des éléments en présence.

Des observations au MET, réalisées dans le but de déterminer la densité de dis-
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Figure 2.12 — Diagramme de phase ternaire Mo-Ti-C.

locations dans chaque phase, ont montré que le molybdene subissait une étape de
recristallisation lors de la mise en forme, alors que la phase TiC présente des traces de
réarrangement de dislocations (polygonisation). Ceci se caractérise par une densité
de dislocations trés faible dans le molybdéne (p = 10" m™2) et des configurations de
basse énergie (hexagonale pour un CFC) dans le carbure de titane (figure 2.13-b).
La densité de dislocations mesurée dans la phase TiC est de 'ordre de p = 103 m~2.

Structure et composition de la phase carbure mixte

La caractérisation de la phase (Mo,Ti)C des échantillons frittés a fait I'objet
d’une étude plus précise. Les études ont porté sur la composition et la microstruc-
ture de cette phase.

Le diagramme de diffraction des rayons X montre qu’aux angles des pics caracté-
ristiques du TiC, un second composé est présent (figure 2.14). La raie [220] du TiC
présente deux pics de diffraction, ce qui montre que la phase (Mo,Ti)C a la méme
structure cristalline et un parametre de maille tres proche de la phase TiC.

Afin de mieux comprendre la composition de la phase intermédiaire, des ana-
lyses X, couplées a la microscopie optique, ont été menées sur des échantillons de
compositions MoTiCsg,0.%. Une premiere analyse, réalisée a partir d’'une sonde RX
couplée au microscope a balayage, a été effectuée le long des lignes blanches visibles
sur la figure 2.15.

Alinsi, il a été possible d’analyser une zone présentant les trois contrastes caracté-
ristiques des phases du matériau. Les paliers observés sur les figures 2.16-a et 2.16-b
caractérisent la phase intermédiaire, ce qui conforte I'hypothese de phase définie et
permet d’écarter le profil de diffusion.
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(a) Faible densité de dislocations (b) Sous-joint de polygonisation dans un grain de
dans un grain de molybdeéne recris- TiC.
tallisé.

Figure 2.13 — Clichés MET du molybdeéne et du carbure de titane dans le composite
apres mise en forme.
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Figure 2.14 — Diagramme de diffraction réalisé sur le composite.

La précision de ces résultats dépend de l'erreur que peut engendrer la "poire
d’interaction”. En effet, du fait de la microstructure fine du matériau, il est possible
que l'analyse X se fasse sur une profondeur telle que les grains sous-jacents soient
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Figure 2.15 — Image MEB de la microstructure sur laquelle les analyses X ont été

effectuées.
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Figure 2.16 — Proportion des phases le long des lignes d’analyse.
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aussi analysés.

Afin de vérifier ces résultats, ’analyse X, couplée au microscope en transmission,
est une méthode appropriée car elle est réalisée sur une zone mince de la lame. Les
analyses chimiques par élément de Ti et Mo sur les matériaux frittés ont été réalisées
dans un microscope (MET) Philips Tecnai (200KV), équipé d’un spectrometre a
rayons X de type EDS (Energy Dispersive Spectrometer). Ces expériences ont été
menées au sein du Centre d’Etudes de Chimie Métallurgique (UPR 2801).

Les analyses suivant la ligne spécifiée en rouge sur la figure 2.17 qui traverse une
zone présentant les trois phases présentent bien un palier de composition en présence
de cette phase intermédiaire.

Dark Field

Bright Field

Counts

T
0.00 0.20 040 0.60
Position (um)

Figure 2.17 — Analyses EDS effectuées suivant un profil au travers de la phase carbure
mixte.

Lorsque l'analyse est menée sur une zone ou le joint de grains est exempt de
troisieme phase (figure 2.18), 'analyse X ne procure qu'un profil de diffusion. 11 est
cependant important de noter que le molybdene est présent dans le TiC alors que
la phase molybdéne reste pure, ce qui avait aussi été observé par Craig et al. [85].
Cela vient conforter I'hypothese de diffusion du molybdeéne vers la phase carbure.
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Figure 2.18 — Analyses EDS effectuées suivant un profil a travers un joint de grains.
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Une cartographie X a été réalisée sur une autre zone présentant les trois phases
(figure 2.19). A chaque élément est attribuée une couleur et son intensité est pro-
portionnelle au taux de cet élément dans la phase étudiée. Ainsi, la zone étudiée
présente clairement un grain de TiC et un grain de molybdene. Au niveau du joint
de grains, un grain de la phase intermédiaire (Mo, Ti)C est présent. La présence
d’une phase (Mo, Ti)C définie entre les grains de Mo et TiC confirme 'hypothese
d’une réaction lors du frittage et non pas uniquement d’'un phénomene de diffusion.

Bright Field

Figure 2.19 — Cartographie EDX et clichés MET de la zone analysée.

Cette analyse a aussi permis de caractériser les éléments présents dans les préci-
pités. En effet, les impuretés des poudres de départ (Fe, Cu ...) se retrouvent donc
sous forme de précipités dans le matériau fritté.

Pour préciser la composition de chaque phase, des dosages ponctuels par WDS
(Wavelength Dispersive Spectrometer) a la microsonde de Castaing ont été réalisés
dans chaque phase (tableau 2.4). Ainsi, la composition de la phase (Mo, Ti)C est :
TiCMoyo_150.% [98].

La faible miscibilité entre les phases carbures TiC formant le coeur des grains et
les phases carbures (Ti,Mo)C qui les enveloppent, apporte une stabilité thermique
intéressante. En effet, une étude visant a évaluer I'impact d’'un maintien a haute
température (1000 °C, 1600 °C et 1800 °C) sur la stabilité microstructurale, a montré
que le composite MoTiCsy9,,. était stable jusqu’a 1000 °C, aussi bien en termes de
microstructure (pas d’évolution de la proportion des phases, ni de leur composition)
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Tableau 2.4 — Composition de la phase carbure mixte

%at Mo %at Ti %at C
Phase Mo 8823 £2 | 82+02 | 271 +1.57
Phase (Ti,Mo)C | 11,36 + 0,7 | 45,76 + 0,52 | 40,42 + 0,29
Phase TiC 13103 | 5532 0.3 | 37.80 + 0,46

qu’en termes de propriétés thermiques comme la chaleur spécifique ou la conductivité
thermique [99].

Ces résultats permettent de définir les plages de température des essais méca-
niques dans lesquels la microstructure peut étre considérée comme stable.

2.2 Caractérisation mécanique

Le matériau fourni par le CEA se présentant sous forme de lopin de faibles dimen-
sions (P=40mm, H=60mm), la caractérisation mécanique du composite en fonction
de la température (module d"Young, pente d’écrouissage, contrainte - déformation a
la rupture) s’est limitée & des essais de microdureté et de compression.

2.2.1 Mesure de module de Young
2.2.1.1 Essais de microdureté

Des essais de microdureté Vickers (figure 2.20) ont été réalisés sur les différentes
nuances élaborées. Ces mesures sont effectuées sous une charge de 100 g.

Les résultats montrent que la dureté du composite suit une loi exponentielle (y =
261, 84 x €20%57%) en fonction de la proportion de TiC. Les mesures de microdureté
justifient le choix des nuances retenues pour la mise en forme par filage.

2.2.1.2 Essais de nanodureté

La plupart des modeles de comportement permettent de prédire les propriétés des
mélanges matrice/particules a partir des propriétés des deux constituants. Un pro-
bléme se pose quant au choix des constantes d’élasticité du renfort. Si les constantes
d’élasticité du molybdene sont bien connues, il n’en est pas de méme pour le carbure
de titane, car il a été montré que le niveau de sous-stoechiométrie avait une influence
sur les constantes élastiques [100][101].

Pour connaitre ces valeurs, la méthode par nanoindentation a été choisie, celle-
ci permettant de déterminer la valeur réelle du module des constituants a partir
des mesures in situ dans le composite (Annexe A.1). Il s’agit de réaliser un test
de nanodureté local sur chacune des phases en présence, et de déduire de la courbe
charge-décharge en fonction du déplacement, le module de la phase étudiée [102][103].

Plusieurs campagnes de nanoindentation ont été réalisées afin d’identifier la pro-
fondeur d’indentation optimale permettant d’obtenir les caractéristiques d’une phase
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Figure 2.20 — Mesure de microdureté en fonction du taux de TiC présent dans le
composite.

indépendamment de I'autre. Ainsi, il s’est avéré que les données peuvent étre ana-
lysées jusqu’a une profondeur d’environ 100 nm. Pour une valeur supérieure, les
résultats dépendent de l'interaction entre phases :
— écrouissage de la phase molybdene sous-jacente d’un grain de carbure sur lequel
se fait 'indentation ;
— contact avec un carbure apres avoir fait I'indentation sur un grain de molyb-
déne.
Ainsi, les charges appliquées ont été calculées pour que la pénétration de la pointe
soit d’environ 200 nm (figure 2.21).

Les résultats présentés sur le graphique 2.22, constitués de 100 mesures, sont
caractéristiques d’'un matériau biphasé métal-céramique.

En effet, on peut différencier deux domaines :

— Pour les mesures de dureté inférieures a 10 GPa, on observe que, de fagon
concomitante, le module de Young se trouve inférieur a 400 GPa. On retrouve
en moyenne, pour ce domaine, une dureté de 7 GPa et un module d’Young de
333 GPa, ce qui est en accord avec les données de littérature du molybdene
(E= 329 GPa, H= 5 GPa).

— Pour des duretés supérieures a 10 GPa, les valeurs de module de Young sont
supérieures a 400 GPa. Les valeurs moyennes de cette phase sont de 30,5 GPa
de dureté, ce qui correspond a un module de Young de 447 GPa. Ces valeurs
se rapprochent des caractéristiques du TiC (E= 440 GPa, H= 30 GPa).

Néanmoins, ces mesures ont été effectuées sur un matériau triphasé ce qui signifie
que les mesures sont obtenues a la fois sur les carbures TiC' et TiC' — Moyg_15%.
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Figure 2.21 — Clichés MEB de nanoindentations réalisées sur MoTiC3yy triphasé.
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Figure 2.22 — Valeurs obtenues par nanoindentation sur MoTiC3yy triphasé.
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Pour s’affranchir de ce probleme, des tests de nanoindentation (50 mesures) ont
été réalisés sur un échantillon recuit pendant 20 h a 1800 °C. Ce traitement ther-
mique ayant permis la réaction et la consommation de toute la phase TiC, la micro-
structure résultante est biphasée (Mo, TiC — Moy 15%) comme le montre la figure
2.23.

Moo tookx oM EWT=1500ky  SignalA=OBSD  Date 16 May 2008 Moo 200kx oM EWT=1500k/  SignalA=OBSD  Date 16 May 2008
N — Wo= 14 mm Photo No, =380 Aperure Size = 60,00y =~ o= 14mm Photo No, =3607 Apertre Size = 60.00 ym

Figure 2.23 — Clichés MEB en électrons retrodiffusés de la microstructure biphasée
de Mo — TiC5yy recuit, pendant 20 h a 1800 °C.

Les essais de nanodureté réalisés sur ce composite (figure 2.24) présentent aussi
un comportement bipolaire avec d’un coté des mesures correspondantes a la phase
molybdeéne (E= 329 GPa, H= 7,5 GPa) et de l’autres des valeurs tres proches des
grandeurs obtenues précédément pour la phase carbure (E= 444 GPa, H= 31 GPa).
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Figure 2.24 — Valeurs obtenues par nanoindentation sur un échantillon biphasé de
Mo — Ti030%.

De ces résultats, il est possible de considérer que les deux phases carbures (TiC
et phase carbure mixte) ont sensiblement le méme comportement élastique.
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2. Caractérisation du matériau

2.2.1.3 Calcul du module de Young du composite - Bornes de Voigt et
Reuss

Le modele le plus simple pour calculer le module d'un composite est de considérer
un matériau composé de fibres longues (avec une fraction volumique f) dans une
matrice infinie, ’ensemble étant sollicité dans le sens longitudinal puis transversal.
Dans le sens logitudinal :

ou C se référe au composite, I a I'inclusion et M a la matrice. La contrainte du
composite (suivant la direction 1) peut étre exprimée en fonction de la contribution
de chaque phase par une loi des mélanges :

oic = (1= flow + four

Le module de Young du composite peut alors étre écrit :

Eve =1~ f)Ev+ fE; (2.1)

Cette "loi des mélanges” indique que la rigidité du composite est simplement une
moyenne pondérée entre le module des deux composants, variant selon la fraction
volumique du renfort. Ce modele correspond au "modele de Voigt”.

Si le composite est sollicité dans la direction transversale, et en considérant que
vy =1y .

O9c = 091 = o1 = 0o = com By

Les déformations des phases peuvent étre exprimées en fonction de la contrainte
appliquée. La déformation du composite complet s’écrit alors :

goc = (1 = fleom + fear

Le Module de Young du composite s’exprime suivant 2.2 :

Eoc = [i+(1_f)]l

E; Eyv

Ce calcul correspond au "modele de Reuss”.

Les bornes de Voigt et Reuss correspondent aux hypotheses suivantes :
— la déformation macroscopique est la somme des déformations dans les phases;
— la contrainte macroscopique est la somme des contraintes dans les phases.

Dans tous les cas, les contraintes ou les déformations locales sont homogenes
par phase. Il est connu que la réalité se trouve entre ces bornes. Les approches
phénoménologiques tentent de prendre en compte ceci par combinaison des modeles
de base de Voigt et Reuss.
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2.2. Caractérisation mécanique

Plusieurs expressions empiriques et semi-empiriques ont été suggérées, dont celle
de Halpin et Tsai [104]. Leur analyse permet de prédire le module longitudinal d’un
composite renforcé par des fibres courtes alignées. Dans ce cas, la rigidité s’exprime
ainsi :

Er
[ En(1+&nf) _ (EM 1)
T Ta=an YT (g
(#5+¢)
¢ est un parametre ajustable, mais sa valeur est généralement de 'ordre de 1.

La comparaison de ces différents modeles appliqués au composite pour prédire le
module de Young est présentée sur la figure 2.25.

(2.3)
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Figure 2.25 — Prédiction de I’évolution du module de Young du composite en fonction
de la fraction volumique de TiC.

2.2.2 Comportement du matériau en compression
2.2.2.1 Eprouvettes et conditions expérimentales

Les éprouvettes utilisées sont de géométrie cylindrique (¢ = 12 mm) et de
hauteur Ly = 18 mm. Les essais de compression ont été réalisés sur une machine
de type MTS, dont la cellule d’effort a une capacité de 500 kN. La déformation de
I’éprouvette a été mesurée a partir du déplacement de la traverse de la machine.

Les essais ont été pilotés en déplacement de traverse, a une vitesse de déformation
d’environ 5.107*s~!. Un large domaine de température a été exploré : 25, 150, 300,
500 et 700 °C. Tous ces essais sont réalisés sur les deux matériaux : molybdene et
composite Mo-TiC.

Afin de mieux comprendre I'interaction entre les phases sur les mécanismes de
déformation, le comportement en compression de la phase molybdene a été étudié
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2. Caractérisation du matériau

en fonction de la température. Les essais menés sur le molybdene ont été réalisés
sur des échantillons provenant d’une barre commerciale (Goodfellow). Nous avons
vérifié par diffraction des neutrons que sa texture était faible (figure 2.26) donc
proche de celle du molybdene utilisé pour I’élaboration du composite. Cette étude a
été conduite au laboratoire Léon Brillouin sur un diffractometre a flux de neutrons

(6T1).
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Figure 2.26 — Texture du molybdéne commercial (Goodfellow) obtenue par diffrac-
tion des neutrons

Ne disposant pas de TiC pur, nous avons étudié les composites présentant diffé-
rentes proportions de phases. Néanmoins, les essais de flexion 4 points effectués par
le CEA sur le TiC ont été reportés dans cette partie.

2.2.2.2 Résultats et discussions des essais de compression

Les courbes rationelles obtenues lors d’essais de compression sur le molybdene a
différentes températures sont présentées sur la figure 2.27.
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Figure 2.27 — Courbes de compression du molybdene a 25, 150, 300, 500 et 700 °C
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2.2. Caractérisation mécanique

Ces courbes de compression montrent ['absence d’évolution du module d’écrouis-
sage du molybdene en fonction de la température. On constate I'apparition d’un
pic suivi d'un palier en début de courbe, d’autant plus marqué que la tempéra-
ture est faible. Il s’agit de paliers de Liiders correspondant a un phénomene d’an-
crage/désancrage des dislocations en début de plasticité.

La figure 2.28 présente les essais de compression réalisés a 25 °C sur trois des
nuances du composite et sur un échantillon de molybdene pur.
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Figure 2.28 — Courbes de compression obtenues pour différentes nuances de compo-
site (0 %, 12,5 %, 25 %, et 30 % de TiC) a T=25 °C

Ces mesures montrent que l'augmentation du taux de TiC au sein du matériau
provoque l'augmentation de la contrainte maximale ainsi qu'une diminution de la
déformation a rupture. Le palier de Liiders présent sur la courbe de compression du
molybdene disparait compléetement sur la courbe du MoT1Csgy.

Les courbes rationelles du composite MoT1C5q, sollicité en compression et mené
jusqu’a rupture, sont données sur la figure 2.29 pour différentes températures.
Les courbes présentent trois domaines de déformation :
— un domaine élastique ;
— un domaine de micro-plasticité (¢<0,05) ot I’'on observe un écrouissage linéaire
fort ;
— un domaine ou 'écrouissage redevient parabolique suivi d'un plateau.

Les tailles de ces domaines dépendent de la température. La comparaison des
courbes de compression du molybdene et du composite, suggere plusieurs hypo-
theses :
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Figure 2.29 — Courbes de compression du composite MoTiCsyy a 25, 150, 300, 500
et 700 °C

— L’entrée en plasticité du composite correspond a la rupture des ponts du sque-
lette de carbure. Il n’y a plus percolation : le composite se comporte comme
une matrice métallique avec des inclusions et les contraintes internes sont, en
général, tres importantes (ces contraintes seront calculées dans le chapitre 5).
[’écrouissage linéaire observé pour des déformations inférieures a 0,05 sug-
gere que I'écrouissage cinématique est dominant par rapport a l’écrouissage
isotrope. La variable d’écrouissage est donnée par :

dXH = Cdé“:ll)l

La pente d’écrouissage, donc la valeur de C, déduite des courbes de compression
varie faiblement avec la température et disparait pour T>500 °C. On obtient :
pour T'=25°C, C= 17 369MPa

pour T'=150°C, C'= 20 574MPa

pour 7'=300°C, C= 19 020MPa

En fait, le probleme semble plus complexe car les inclusions commencent pro-
bablement a s’endommager.

— Apres un court stade parabolique, la pente d’écrouissage diminue, la rupture
intervient avant la saturation. La valeur faible de la pente traduit un fort en-
dommagement, ce qui signifie que la différence entre contraintes internes dans

h : . .
les phases o7]“* et la contrainte appliquée o1; diminue.

Afin de quantifier I'effet de la température sur 1’écrouissage, a vitesse de déforma-
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2.2. Caractérisation mécanique

tion constante, une loi de comportement plastique macroscopique de type Hollomon
a été identifiée a partir des courbes de compression :

macro __ p macro\n
Omises — K(geq )

Les parametres K et n ont été identifiés pour le molybdene et le MoTiCsq
(figures 2.30 et 2.31). Les paliers de Liiders ne sont pas considérés.
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Figure 2.30 — Identification des parametres K et n de la loi Hollomon a partir des
courbes de compression pour le molybdene.

Le tableau 2.5 récapitule I’évolution des valeurs de K et n en fonction de la tem-
pérature pour le molybdene et le composite.

Tableau 2.5 — Evolution du coefficient d’écrouissage n en fonction de la température
(molybdene et composite MoTiCsqy).

Température Parametre K Exposant n
(°C) Molybdeéne | MoT'iCsgy | Molybdeéne | MoT'iCsgy
25 700 1592 0,0677 0,0688
150 560 1447 0,1049 0,0466
300 423 1255 0,109 0,0458
500 375 1121 0,1082 0,0393
700 341 1010 0,1046 0,0478

Si le parametre K n’a pas de signification physique particuliere, I’exposant n
caractérise la déformation plastique a striction en traction. Cet exposant est en
moyenne plus élevé poure molybdene que pour le composite, sauf a 25 °C.
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Figure 2.31 — Identification des parametres K et n de la loi Hollomon a partir des
courbes de compression sur le composite MoTi1Csyy

L’évolution du module d’écrouissage €, pour un niveau de déformation macro-
scopique g., donné, se déduit des valeurs de K et n par la relation :

0 = Kn(eh )"

Dans le molybdeéne et dans le composite, on constate que le module d’écrouissage
6 diminue lorsque ., augmente (tableau 2.6). De plus, les valeurs de 6 sont d’autant
plus faibles que la température est élevée et cela dans les deux matériaux étudiés.
Dans I'ensemble, les valeurs d’écrouissage du composite sont supérieures a celles du
molybdene.

Tableau 2.6 — Evolution du module d’écrouissage calculé a partir de K et n en
fonction de 7" et ¢, dans le molybdeéne et le composite MoT'iCsgy

Température Molybdeéne MoTiCsyy
(°C) Eeqg = D% | €eqg = 10% | €0 = 5% | €eq = 10%
25 773 405 1782 934
150 858 461 1172 605
300 666 359 1002 527
500 587 316 783 402
700 522 280 836 432

Ces résultats sont en accord avec I’hypothese que le TiC garde un comportement
quasi-élastique jusqu’a 700 °C, I'accommodation plastique du composite s’effectuant
dans la matrice molybdéne qui durcit fortement du fait des interactions entre sys-
temes de glissement.
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Si, pour T<300 °C, la limite d’élasticité et le module d’écrouissage sont fortement
dépendants de la température, ces valeurs restent assez proches a 300, 500 et 700
°C. Ce phénomene peut traduire dans le molybdene une transition de comportement
'basse’/haute’ température. Celle-ci sera traitée dans le chapitre 3.

2.2.3 Comportement mécanique du TiC

Nous résumons, dans ce paragraphe, les essais effectués au laboratoire SRMA
du CEA Saclay par Le Flem et al. [105], sur le comportement et la rupture du
TiC. Ce matériau est identique a celui entrant dans la composition des composites
étudiés. Trente éprouvettes ont été testées, afin d’obtenir une analyse statistique
satisfaisante. Le dispositif d’essai de flexion 4 points est décrit en annexe A.1. Les
essais sont normalisés [106].

Les mesures donnent une contrainte a rupture de 530,2 MPa avec un écart-type
de 30,5 MPa.

Pour chaque essai, les résultats font I'objet d’une analyse statistique selon une
fonction de répartition de type "Weibull a deux parametres” :

Py=1—exp [— (Z—Z)m] (2.4)

ou P; est la probabilité de rupture, oy la contrainte de rupture expérimentale,
et 0, et m sont deux parametres a identifier. L’ajustement de la fonction de type
"Weibull a deux parametres” donne les valeurs du couple (m, o,). Ils correspondent
respectivement a la mesure de la dispersion et de la contrainte moyenne a rupture.
L’ajustement de la fonction de répartition de Weibull suivant la méthode du maxi-
mum de vraisemblance donne les valeurs de (m, o,) respectivement égales 4 19,5 et a
544 MPa pour la contrainte moyenne a rupture. La figure 2.32 présente ’ajustement
de la fonction de répartition de Weibull.

La figure 2.33 montre un excellent accord entre la courbe de Weibull et la répar-
tition des points expérimentaux. En effet, la quasi-totalité des points se situent dans
I'intervalle de confiance & 95 %.

Les observations au MEB, réalisées au CEA et menées post-mortem sur les facies
de rupture de quelques éprouvettes, sont données figure 2.34. Le TiC présente un
mode de rupture mixte.

D’une part, le clivage met a nu la porosité intragranulaire sphérique et fait ap-
paraitre des rivieres a l'intérieur des grains et, d’autre part, la décohésion intragra-
nulaire révele des zones a grains facettés. Une analyse d’image en plusieurs endroits
du facies de rupture, a permis d’estimer la proportion de rupture intra- et inter-
granulaire a4 40/60, ce qui suggere qu’il n’y a pas de mode de rupture privilégié.

Il apparait, dans ces conditions, impossible de conclure sur un mode de rup-
ture par clivage suivant un plan privilégié. Ce résultat sera important pour nos
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Figure 2.32 — Ajustement de la fonction de répartition de Weibull a 2 parametres
pour le TiC seul.
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Figure 2.33 — Diagramme de Weibull pour le TiC seul.
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Figure 2.34 — Facies de rupture du TiC apres essais de flexion 4 points.

simulations du comportement mécanique et notamment lors du choix du critere
d’endommagement.
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Conclusion

Le matériau étudié, le composite MoT1Csg901., posseéde une microstructure
de type ceeur-coquille a trois phases, composée majoritairement d’une
matrice de molybdéne, renforcée de carbures de titane et d’une phase
additionnelle.

Les différentes analyses ont permis de comprendre le mécanisme de for-
mation de la phase additionnelle et d’accéder a sa composition chimique
TiC — Moig_15%a.. Les observations expérimentales complémentaires
mettent en avant un phénomeéne de recristallisation du molybdene et de
réarrangement du TiC lors de ’étape de mise en forme. Enfin, la caractéri-
sation effectuée sur cette phase permet d’effectuer un rapprochement entre
son comportement mécanique et celui du TiC : méme structure cristalline
(cfc), dureté semblable.

Une représentation en 3 dimensions du matériau, par tomographie X, a
révélé que la répartition des carbures présentait une percolation au sein de
la structure; celle-ci pouvant, des lors, étre schématisée par une mousse de
carbures dans une matrice de molybdéne. Ceci vient expliquer le fait que le
taux de carbure de titane joue un role trés important dans le comportement
du composite, notamment avec un changement mécanique caractéristique
pour 30 % volumique.

Les essais de compression montrent un fort effet de la température sur la
limite d’élasticité du molybdene. Les deux constituants principauz, molyb-
dene et carbure de titane, possédent des comportements mécaniques tres
différents. Alors, que la céramique reste élastique dans la gamme de tempé-
rature étudiée, le molybdene présente une déformation plastique importante.

Le composite présente deux stades de plasticité :

— un €écrouissage cinématique linéaire, qui se manifeste aprés la rupture
des ponts du squelette de TiC et correspond a une matrice molybdéne
contenant des inclusions ;

— un écrouissage, qui dépend a la fois de ’endommagement des inclusions,
de la déformation plastique de la matrice molybdéne et de la température.

66 Etude expérimentale et numérique du composite Mo-TiC



Chapitre 3
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3. Caractérisation du comportement thermiquement activé

Les essais de compression sur le composite MoT1C3yy ont mis en évidence un
changement de comportement vers 7,=300 °C. En dessous de cette température,
le comportement du composite dépend fortement de la température, alors qu’au-
dessus, cette dépendance est plus faible. Ce phénomene est tres proche, bien que
moins marqué, de celui observé sur les courbes de compression du molybdene. Nous
en avons donc conclu que le molybdene, qui est la phase majoritaire du composite,
présentait un comportement activé thermiquement.

L’objectif de ce chapitre est de caractériser les comportements thermiquement
activés du molybdene et du composite.

Les changements de mécanismes se manifestant en surface des éprouvettes par
des lignes de glissement, des décohésions, etc., des essais de traction jusqu’a rupture
sur le molybdene et le composite ont été effectués sur une mini-machine de traction.
En effet, la compression ne permet pas d’observer les surfaces des échantillons.

Dans un deuxieme temps, des essais de sauts de vitesse et de sauts de température
en compression nous ont permis de déterminer les énergies d’activation. Enfin, les
mécanismes de déformation du molybdéne ont été mis en évidence par microscopie
électronique a transmission.

3.1 Caractérisation du comportement en traction
et des facies de rupture

La mesure de ce comportement a été réalisée sur une micro-machine de trac-
tion/compression de type Fondis. Compte tenu du peu de matériau a notre disposi-
tion des micro-éprouvettes ont été réalisées. La méthode expérimentale est décrite en
annexe, rappelons que les dimensions utiles des éprouvettes sont L=8mm, 1= 3mm
et e=1,5bmm. Le dimensionnement de la zone utile, compte tenu des contraintes a
rupture des composites et de la matrice non renforcée, a été calculé pour obtenir la
rupture de I’échantillon.

Dans le domaine de transition des métaux cubiques centrés, la rupture finale des
éprouvettes va passer du mode fragile a ductile en fonction de la température d’essai.
L’étude fractographique menée sur ces éprouvettes de traction vise a identifier les
sites d’amorcage et d’établir les mécanismes a 1'origine de la rupture afin d’estimer
plus précisément la température de transition (73).

3.1.1 Comportement du molybdeéne en traction

Les éprouvettes de traction ont été usinées dans un lopin de molybdene fourni
par le CEA Saclay. Ce lopin a été mis en forme par HIP a partir des mémes poudres
commerciales que le composite.

e [’éprouvette déformée a 25 °C se rompt de maniere brutale avant striction et
présente un facies de nature exclusivement fragile. Des observations au microscope

68 Etude expérimentale et numérique du composite Mo-TiC



3.1. Caractérisation du comportement en traction et des facies de rupture

optique montrent la présence de décohésions aux joints de grains sur la surface de
I'échantillon (figure 3.1).

Figure 3.1 — Image au microscope optique de la décohésion aux joints de grains du
molybdene a 25 °C.

Cette rupture intergranulaire est observée sur la quasi-totalité du facies de rup-
ture par microscopie a balayage. Néanmoins, quelques traces de clivage sont obser-
vées sur certains grains (figure 3.2).

.00 kv Signal A= SE2 Date :5 Oct 2007
WD = 22mm Photo No. =738  Aperture Size = 60.00 ym

Figure 3.2 — Cliché MEB du facies de rupture de I’éprouvette de traction du molyb-
dene a 25 °C.

Ce comportement a température ambiante est en accord avec les travaux d’Ari-
tomi [107] . L’origine de ces ruptures intergranulaires est associée a un mécanisme de
ségrégation aux joints d'impuretés telles que le carbone, I'oxygene ou encore 1’azote.

e [’éprouvette déformée a 200 °C présente en surface des bandes de glissement,
ainsi que des décohésions aux joints de grains (figure 3.3). Il convient de remarquer
que les bandes de glissement sont rectilignes.
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50pm

Ime

(a) Image au microscope optique de la surface (b) Image au microscope optique
d’une partie de la zone utile de ’éprouvette. des décohésion aux joints de grains
et du glissement dans les grains.

Figure 3.3 — Images au microscope optique des modes de déformation du molybdene
a 200 °C

L’étude du facies de rupture révele un mode de rupture intergranulaire, caracté-
ristique d’une rupture fragile (figure 3.4).

EHT =15.00 kV Signal A= SE2 Date :12 Jun 2008
Aperture Size = 30.00 pm

WD = 12mm Photo No. = 4471

Figure 3.4 — Cliché MEB du facies de rupture de I’éprouvette en traction du molyb-
dene a 200 °C.

Ces observations sont caractéristiques d’une transition de comportement du ma-
tériau puisque les premiers signes de déformation plastique apparaissent. Cette dé-
formation plastique n’est pas suffisante pour accommoder les contraintes internes et
des décohésions sont encore visibles.

e [’éprouvette déformée a 300 °C se rompt apres striction et présente des bandes
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de glissement sinueuses (figure 3.5), caractéristiques des matériaux de structure CC
au dessus de la température de transition.

Figure 3.5 — Image au microscope optique du glissement dans les grains de molybdene
a 300°C.

Le facies de rupture est exclusivement constitué de cupules, caractéristiques d’une
rupture ductile (figure 3.6).

10pm EHT = 15.00 kV Signal A = SE2 Date :6 Dec 2007
WD = 17 mm Photo No. = 1725  Aperture Size = 30.00 um

Mag= 1.00K X

Figure 3.6 — Cliché MEB du facies de rupture de I’éprouvette en traction du molyb-
dene a 300 °C.

Il apparait donc, qu’a 300 °C, les contraintes nécessaires a ’activation des sys-
temes de glissement sont plus faibles que celles nécessaires a la décohésion intergra-
nulaire. Le molybdeéne présente un comportement ductile au dela de 300 °C.

Nous pouvons conclure que la température de transition de comportement du
molybdene est comprise entre 200 et 300 °C.

3.1.2 Comportement du composite MoTiCsyy en traction

Les éprouvettes observées lors d’essais a 25 et 300 °C se rompent de maniere
brutale sans striction. Le facieés de rupture est de nature presque exclusivement fra-
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gile et les surfaces ne présentent pas de ligne de glissement ni de décohésion.

e Pour l'éprouvette déformée a 25 °C, l'origine de la rupture a été identifiée.
Le site d’amorcage, analysé en EDX, est constitué par un amas (100 x 30 m?) de
particules de TiC d’environ 2 pm de diametre (figure 3.7). De nombreuses facettes
caractéristiques du clivage ont pu étre observées, mais la nature des plans de clivage
n’a pu étre identifiée.

(a) Site d’amorgage de la rupture (b) Facettes de clivage

Figure 3.7 — Clichés MEB du facies de rupture de I’éprouvette de MoTiCsqy a 25
°C.

e A 300 °C, le facies de rupture est complexe : le TiC présente une rupture fragile
alors que le molybdeéne présente une rupture mixte (intergranulaire et ductile avec
présence de cupules) (figure 3.8). Les sites d’amorcage n’ont pas pu étre identifiés.

Figure 3.8 — Clichés MEB du facies de rupture de I’éprouvette de MoTiCs59 a 300
°C.

Cette étude a mis en évidence une transition de comportement du molybdene
entre 200 et 300 °C. La décohésion intergranulaire disparait et le glissement plastique

72 Etude expérimentale et numérique du composite Mo-TiC



3.2. Caractérisation du comportement thermiquement activé

dans les grains devient prépondérant. Dans le composite, le TiC reste fragile quelle
que soit la température, tandis que le molybdene est ductile.

3.2 Caractérisation du comportement thermique-
ment activé

3.2.1 Essais de sauts de vitesse en compression

L’objectif de cette partie consiste a mesurer I'effet de la vitesse de déformation
sur la contrainte d’écoulement du matériau, et cela a différentes températures. La
mesure du volume d’activation, noté V*, permet de quantifier cet effet.

3.2.1.1 Courbes de sauts de vitesse

Les courbes contrainte vs déformation rationnelles obtenues sur le molybdene
(figure 3.9) montrent que 'amplitude des sauts de contrainte Ao est d’autant plus
grande que la température est faible.

900

800

700

600

Sigma [MPa]

Essai 25°C

Essai 150°C

Essai 300°C||

Essai 500°C

Essai 700°C
T

0 I I I I I I I I
0 0.02 0.04 0.06 0.08 0.1 0.12 0.14 0.16 0.18 0.2

Epsilon

Figure 3.9 — Molybdeéne : Courbes de sauts de vitesse o vs € pour de/dt = 5.1072 —
51074571,

Les essais de sauts de vitesse menés sur le composite (figure 3.10) conduisent a
des résultats assez similaires.
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Figure 3.10 — Composite : Courbes de sauts de vitesse o vs ¢ pour de/dt = 5.1072 —
5.107%s 1.

Les évolutions des valeurs de Ao en fonction de la température sont présentées
sur les figures 3.11 et 3.12 pour les deux matériaux.

160 T T
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Température (°C)

Figure 3.11 — Molybdene : Evolution des sauts Ao en fonction de T'.
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Figure 3.12 — MoTiC3yy : Evolution des sauts Ao en fonction de T

3.2.1.2 Mesure du volume d’activation V*

Si I'on considere que la théorie de I'activation thermique s’applique a 1’échelle
macroscopique [108], il est possible de relier le volume d’activation V* a ’amplitude
des sauts Ao. Sil’on considere une loi viscoplastique reliant la vitesse de déformation
plastique €7 a la contrainte effective o, :

~AG(0esy)
kT

€ = £gexp [ } avec O.ff = 0 — 0;
avec £¢ la vitesse de référence, AG I'énergie libre d’activation associée au mécanisme
d’activation thermique considéré, kg la constante de Boltzmann et 7" la température.
o est la contrainte d’écoulement et o; représente la contrainte engendrée par les
interactions a longues distances dues aux dislocations de type forét et aux précipités.
Le volume d’activation se définit comme la dérivée partielle de AG par rapport a
Oeff -
AG = AGO - V*O'eff
L’expression de la loi d’écoulement pour deux vitesses de déformation plastique £}
et €5 (avec ] > ) ) conduit & une relation faisant intervenir le saut de contraintes
_ 1 2
Ao =0, — 05
. *( 1 2
& _ crp V*(ers = Oepy)
? kgT

On en déduit 'expression du volume d’activation en fonction de Ao :

\% Ao Ine
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Les valeurs de V* calculées par cette relation sont données dans le tableau 3.1.

Tableau 3.1 — Comparaison des valeurs de V* obtenues a différentes températures
pour le molybdeéne et MoT'iC3gy.

Température V*(b%)
(°C) Molybdeéne | MoT'iCsgy
25 6,45 6,87
150 17,5 15,6
300 70,5 38,5
500 173 75

Les valeurs de V* mesurées a 25 °C et 150 °C sont peu différentes entre les deux
microstructures. La valeur de V* pour le molybdene a 300 °C est proche de celle du
composite a 500 °C. Ces résultats suggerent que, dans le composite, les mécanismes
activés thermiquement proviennent essentiellement de la phase molybdéne. Ceci est
en accord avec la constatation que la phase TiC reste élastique jusqu’a 500 °C.

Cependant, il convient de garder une certaine prudence lors de la transposition
de l'interprétation des résultats expérimentaux macroscopiques a des mécanismes
d’activation thermique agissant a 1’échelle d'une dislocation. Il est admis [108] que
les valeurs de V* obtenues expérimentalement sont du méme ordre de grandeur que
celles reliées aux mécanismes considérés a 1’échelle microscopique. Le changement
d’échelle proposé [109][110][111] consiste a prendre pour valeur de cission effective
Teps = 2L ce qui ameéne & une relation entre le volume d’activation apparent V*

2
et le volume d’activation microscopique V" :

CANE
8Teff

__, 9AG

~ ~ 2V*
Te Docry

T,

V=

En outre, 'amplitude des sauts de contrainte Ao n’évoluant pas en cours d’essai les
valeurs du V* sont tres peu sensibles a I'évolution de la déformation.

3.2.2 Essais de sauts de température

Les essais de sauts de température ont pour objectif d’appréhender 'effet du
taux de déformation sur I'amplitude des sauts de contrainte ainsi que l’évolution
de I'écrouissage a une température donnée. Les résultats de ces essais, couplés aux
données obtenues grace aux essais de sauts de vitesse, permettent d’accéder au calcul
de I'énergie libre d’activation AG pour une température fixée.

3.2.2.1 Courbes de sauts de température

Les sauts de température sont réalisés sur les deux matériaux tous les 3 % pour
les écarts suivants : 35-150 °C, 150-300 °C, 300-500 °C et 500-700 °C. Le fait d’avoir
choisi 35 °C au lieu de 25 °C est guidé par un souci d’uniformiser la température au
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sein de I’échantillon. En effet, il est difficile d’obtenir un échantillon a 25 °C apres
I’avoir chauffé a 150 °C.

Afin d’éviter toute déformation plastique due aux phénomenes de dilatation-
contraction lors des transitions entre deux températures, I’éprouvette a été déchargée
apres chaque saut.

Les courbes contrainte vs déformation sont données a toutes les gammes de tem-
pératures pour le molybdene (figures 3.13, 3.14) et le composite MoTiCsgy (figures
3.15, 3.16). A titre de comparaison, les courbes de compression monotone sont aussi
reportées sur ces figures.
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N

o

o
I
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(RN NN

ety

: T=25°C
I | =——T=150°C
: T=300°C
f] T=35-150°C
e T=150 - 300°G

100 |-

0 I P F N :
0 0.05 0.1 0.15
Epsilon

Figure 3.13 — Molybdéne : Courbes de sauts de température o vs £ superposées aux
courbes de compression monotone a 35, 150 et 300 °C.

L’amplitude des sauts de contrainte est indépendante du niveau de déformation.
L’écart entre les valeurs de contrainte obtenues sur les essais de température et
les essais monotones reste assez faible (inférieur a 10MPa) sauf pour les hautes
déformations ou il atteint 20 a 30 MPa.
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Figure 3.14 — Molybdeéne : Courbes de sauts de température o vs £ superposées aux
courbes de compression monotone a 300, 500 et 700 °C.
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Figure 3.15 — Composite : Courbes de sauts de température o vs € superposées aux
courbes de compression monotone a 25, 150 et 300 °C.

3.2.2.2 Mesure de 1’énergie d’activation apparente AG

Lors d'un essai de sauts de température réalisé entre T'1 et T2 (T2<T1), la loi
d’écoulement activée thermiquement s’écrit respectivement, pour 71 et 172 :

—AG(04¢(Th)) —AG(0es (TQ))}
kBTl kBTQ

£1 = Egexp [ } et €9 = £gexp [
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Figure 3.16 — Composite : Courbes de sauts de température o vs € superposées aux
courbes de compression monotone a 300 et 500 °C.

Lors du saut de température, la vitesse de déformation reste constante, ce qui permet
d’écrire £, = &4 :
AG(0ers(T1)) _ AG(0ess(T3))
T B Ty

En réinjectant 1’expression de V*(T7) déduite des sauts de vitesse, on obtient :
Alng Ao
AG = KT} —

()], (57)

Ao
Tableau 3.2 — Comparaison des valeurs de AG obtenues a différentes températures
dans le molybdene et dans le MoTiC3qy.

é

Température AG(eV)
(°C) Molybdeéne | MoT'iCsgy
2% 0,35 0,39
150 0,5 0,75
300 0,97 1,35
500 1,18

Les énergies d’activation obtenues, pour le molybdéne et le composite, sont tres
comparables, ce qui suggere la encore que les mécanismes d’activation thermique
sont assez peu affectés par la phase TiC.

Le formalisme de la loi d’écoulement activée thermiquement implique que, si I’on
fixe la vitesse de déformation, la dépendance de AG en fonction de la température
est linéaire :
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AG = CkyT avec C = In <5—°>
E

L’allure des courbes AG en fonction de la température nous permet de vérifier la
validité de cette dépendance linéaire, et cela, dans les deux matériaux (figure 3.17).

2
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Figure 3.17 — Evolution de AG en fonction de T - Comparaison avec la loi AG =
CkgT.

Enfin, la valeur de AG a T' = T, doit, par définition, correspondre a AG, puis-
qu’a cette température le franchissement des obstacles se fait a contrainte effective
nulle. Si I'on admet que la température de T, est de I'ordre de 300 °C, alors la valeur
de AGy est d’environ 1eV pour les deux matériaux. Ces valeurs sont en accord avec
celles admises dans la littérature [112][113].

3.3 Analyse des modes de déformation

Afin de préciser les mécanismes de déformation plastique du molybdene en fonc-
tion de la température, les structures de dislocations obtenues pour différentes dé-
formations et températures ont été étudiées par microscopie électronique a trans-
mission. Auparavant, nous rappellerons les mécanismes de déformation dans les ma-
tériaux de structure cubique centrée.
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3.3.1 Rappel bibliographique sur les mécanismes élémen-
taires de déformation des monocristaux de structure
cubique centrée

3.3.1.1 Comportement mécanique des métaux cubiques centrés

Influence de la température

Les métaux CC présentent un comportement mécanique analogue pour les basses
températures (T<0,10 T/Trusion). Les mécanismes intrinseques liés a la structure
cristalline dépendant de la température et les mécanismes extrinseques liés aux im-
puretés sont encore sujets a controverse, compte tenu des nouveaux travaux en dy-
namique des dislocations.

Dans les monocristaux (figure 3.18), & basse température, un stade préplastique
a fort durcissement (stade 0) précede la limite "macroélastique”. A plus forte défor-
mation apparait un stade unique a durcissement faible ou nul. Il a été montré que
la limite macroélastique décroit tres rapidement lorsque la température s’éleve et
est tres sensible a l'orientation de 1’axe des contraintes par rapport a la maille cris-
talline, ainsi qu’aux impuretés [114]. En particulier, I'addition d’interstitiels ou de
substitutionnels peut, dans certains cas, abaisser notablement la limite d’élasticité
(adoucissement) alors que, dans d’autres cas, elle est a lorigine d'un durcissement.
Ces phénomenes seront abordés ultérieurement.

Au-dessus de la température de transition T, (températures intermédiaires), le
stade 0 disparait et la limite d’élasticité est d’'un ordre de grandeur plus faible qu’a
0 K. De plus, la sensibilité a la température diminue. On retrouve alors, pour des
monocristaux orientés en glissement simple et déformés en traction simple, les trois
stades usuels de comportement plastique tout a fait typiques des métaux CFC (figure
3.18) :

— Le glissement est activé sur le systeme soumis a la plus grande cission résolue.
Alors que les directions de glissement dans les CC ont clairement été iden-
tifiées de type <111> (directions denses de la maille), plusieurs hypotheses
ont été émises sur les plans de glissement. Néanmoins, les conclusions de ces
divers travaux [115] [116] [32] convergent vers l'activation de glissement sur
les plans {110},{112} voire {123}, méme si certains auteurs considerent ce
dernier comme une combinaison des deux autres familles de plans. Le glisse-
ment coplanaire ne rencontrant que peu d’obstacles, le taux d’écrouissage reste
relativement faible (stade I). La déformation plastique s’accompagne d’une ro-
tation de réseau cristallin et un second systeme commence a s’activer.

— Les interactions élastiques entre les réseaux de dislocations du systeme primaire
et du systeme secondaire engendrent une augmentation du taux d’écrouissage
(stade II).

— L’annihilation des dislocations de signes opposés et 'apparition du glissement
dévié conduisent a une diminution du taux d’écrouissage, typiques du stade III.
Plus la température augmente et plus la déformation pour laquelle le troisieme
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stade apparait est faible.
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Figure 3.18 — Description des stades sur les courbes de traction d’'un monocristal de
structure cubique centrée et du molybdene.

Dans les polycristaux, le premier stade n’est jamais observé du fait des incom-
patibilités de déformation qui conduisent généralement a 'activation de plusieurs
systemes de glissement.

Enfin, au-dela d’une température T, (dite de température athermique), la limite
d’élasticité devient indépendante de la température.

Les valeurs de T, trouvées dans la littérature [117][118][119][114] ont été identi-
fiées sur des monocristaux de molybdene (3.3).

Tableau 3.3 — Valeurs de T, obtenues par différents auteurs pour des monocristaux
de molybdene.

Dorn 1964 | Guiu 1967 | Richter 1969 | Louchet 1979
‘ T. (K) 400 300-350 293-493 350-400

Les caractérisations de ’activation thermique effectuées par de nombreux auteurs
ont montré que les volumes d’activation varient de quelques b* aux trés basses tem-
pératures, atteignant 10 & 15 b autour de T,/2, puis augmentent trés rapidement
entre T, et T,. Concernant I’énergie d’activation, les ordres de grandeurs pour des
vitesses de déformation & ~ 10=%s~!, sont d’environ 0,72 eV pour Nb, 0,67 ¢V pour
le Fe et 1,0 eV pour Mo. Ceci est en accord avec les valeurs obtenues par les essais
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présentés dans le partie 3.2.2.2.
Effet d’adoucissement/durcissement

De meéme que la température est a l'origine de la transition de comportement
comme exposé précédement, les impuretés résiduelles ou les éléments dopants peuvent
créer des phénomenes d’adoucissement ou de durcissement du matériau.

Deux types d’adoucissements ont été mis en évidence : I’Adoucissement Inter-
stitiel (AI) et I’Adoucissement Substitutionnel (AS) [120]. Ces phénomenes intrin-
seques sont liés aux propriétés du cceur des dislocations vis. La teneur en impuretés
du matériau de départ s’éleve en général a environ 5 ppm (at.). Dans de tels cas,
I’adoucissement ne peut étre attribué a I’élimination des impuretés résiduelles par
le phénomene de "scavenging”. Ainsi, les atomes en solution induisent un durcisse-
ment pour la gamme des hautes températures (exemple Fe — « 150-300 K) ou des
basses températures (Fe — a en dessous de 50-100 K). Entre ces deux domaines, un
adoucissement est observé.

Les deux phénomenes sont prédominants pour des concentrations en impuretés
différentes : ainsi, la concentration optimale pour I’AI est de 'ordre de quelques
centaines de ppm (at.) alors que pour 1’AS elle est de I'ordre du % (at.). Pour des
concentrations plus importantes, le phénomene de durcissement devient prédomi-
nant.

De tels comportements s’expliquent par la compétition entre deux effets oppo-
sés : l'interaction des atomes en solution avec le coeur des dislocations vis facilite
la création du double décrochement (germination), alors que la propagation latérale
des décrochements (croissance) est génée par ces mémes obstacles.

Ainsi, adoucissement ou le durcissement dépendent de la concentration en im-
puretés, de ’arrangement dans le cristal des atomes en solution et de la température.
Les phénomenes de durcissement et d’adoucissement ne peuvent pas étre traités in-
dépendamment, car ils constituent deux aspects liés au méme processus.

Dans le cas des matériaux du groupe Va et VIa dont font partie le molybdene et
le fer-alpha, la situation semble quelque peu confuse. Les effets de "scavenging” (i.e.
I’AS résultant de U'interaction entre les éléments dopants et les impuretés résiduelles)
ont été étudiés par Arsenault [121]. Pour les alliages binaires de métaux appartenant
a ces deux groupes, il n’a été observé que du durcissement ou de 1’adoucissement
extrinseques. Or le fer-alpha présente un durcissement intrinseque. L’hypothese ad-
mise est que les conditions optimales de pureté et/ou d’orientation cristalline de ces
cristaux ne sont pas réunies pour observer un durcissement intrinseque. Cependant
I’adoucissement intrinseque existe mais semble restreint a quelques orientations.

Compte tenu de cette controverse [122][123] concernant le mécanisme de "sca-
venging”, nous n’avons pas abordé ce probleme dans la suite de nos travaux.

Enfin, les phénomenes d’adoucissement dans le molybdéne ont été étudiés sous
irradiation [124] et, plus récemment, lors d’addition d’éléments tels que le platine
ou le rhénium [125].
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3.3.1.2 Forces de friction de réseau et mécanismes de double décroche-
ment

Le comportement plastique du molybdéne, comme celui de beaucoup de maté-
riaux CC, est piloté a basse température par les mécanismes de déplacement des
dislocations vis, celles-ci étant beaucoup moins mobiles que les dislocations coins.

Hypothése de Hirsch

Pour expliquer la faible mobilité des dislocations vis, la théorie de la dissociation
de ceoeur des dislocations vis a été introduite par Hirsch [126].

Lors des calculs envisagés par Hirsch et repris par Kubin [112], une dislocation vis
est introduite dans un cristal modele. Des potentiels semi-empiriques d’interaction
entre atomes [127] sont introduits dans le modele, les conditions aux limites utilisées
imposent une taille finie au cristal, et permettent ainsi de réduire la complexité du
calcul.

La configuration du coeur est déterminée en laissant relaxer les atomes vers une
position qui minimise I’énergie totale avec ou sans contrainte appliquée. Ces premiers
calculs ont permis d’obtenir une géométrie caractéristique du coeur étiré suivant les
trois plans {110} de la zone <111>, avec une légere déviation vers les plans {112} (fi-
gure 3.19), ce qui correspondait a une configuration sessile relativement proche de
la dissociation.

/A_/plan(IOT)
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1(110)// 1T g0
5 3100
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—(110) N
8 ™~ Laio
1 J §< )
Lol Loy
- 8
/ 1( !
T _ —(112
plan (110) %(111) B plan 017 2 12)
(a) Dissociation de coeur (b) Recombinaison de coeur

Figure 3.19 — Modes de dissociation de coeur et de recombinaison possible pour une
dislocations vis b = § < 111 >

On considere, qu’a I'état d’équilibre, une dislocation vis se dissocie et cette dis-
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3.3. Analyse des modes de déformation

sociation est représentée comme un étalement du cceur sur seulement quelques dis-
tances interatomiques. Kubin [112] a établi que le molybdeéne ne présentait qu’une
tres faible dissociation de cceur.

Si cette dissociation permet de minimiser 1’énergie de ligne, elle rend les dislo-
cations vis sessiles. Pour permettre le glissement, la dislocation doit se recombiner
dans un seul plan. Cette recombinaison est un phénomene thermiquement activé, ce
qui signifie qu’elle est rendue d’autant plus difficile que la température diminue.

Remaise en cause du modéle de dissoctation

Des travaux récents, basés sur des calculs ab initio et de dynamique moléculaire
[128][129], ont montré que la dissociation de coeur des dislocations vis dans beaucoup
de métaux cubique centrés (Fe, W, Mo ...) n’était pas possible au sens de Hirsch.
Les résultats de ces calculs conduisent a une configuration du cceur sans étalement.
Néanmoins, si I’hypothese de Hirsch est remise en cause, aucun mécanisme n’est
a I'heure actuelle proposé pour expliquer 'absence de mobilité des dislocations vis
dans les matériaux CC. La détermination de la nature de la symétrie du cceur et de
son extension nécessite des études complémentaires [130].

Modéles de double-décrochement

De par 'arrangement des atomes du réseau, les dislocations sont soumises a un
phénomene de friction de réseau, engendré par des forces a courte distance s’oppo-
sant au mouvement des dislocations. Afin de minimiser leur énergie de cceur, les
dislocations se situent suivant des rangées d’atomes du réseau critallin privilégiées,
appelées vallées de Peierls. Les différentes vallées de Peierls sont séparées par de forts
potentiels energétiques. Les dislocations vis doivent donc franchir cette barriere éner-
gétique pour passer d’'une vallée a 'autre. Dans les matériaux CC, ce phénomene
est rendu plus difficile par 'arrangement des atomes.

Hirsch, en accord avec les symétries de réseau CC, suppose que les dislocations
vis sont faiblement dissociées de maniére non plane et par conséquent sessiles. Elles
ne peuvent alors se déplacer que par une série de transitions (locales) sessile-glissile-
sessile, chacune de ces transitions correspondant au franchissement d’une rangée
<111> : c’est le mécanisme de double décrochement. Ce mécanisme de double dé-
crochement a été vérifié et confirmé par de récents travaux [131].

Aussi, le franchissement des pics énergétique de Peierls sous I'effet d’une contrainte
se fait par ce mécanisme de double décrochements. Dans ce cas, une dislocation vis
franchit la barriere entre deux vallées en formant deux décrochements a caractere
coin qui, s’ils tendent a s’annihiler mutuellement a 1’équilibre, vont par contre se
séparer facilement sous I’action d’'une contrainte appliquée. Il en résulte un passage
progressif de la dislocation vis d’une vallée de Peierls a la suivante (figure 3.20).

Ce mécanisme de franchissement des vallées de Peierls par double décrochement
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_’s : > Vallées de Peierls / \ / <

(a) Dislocation en position (b)  Formation d’un (c) Propagation latérale
stable. double décrochement. des deux décrochements.

Figure 3.20 — Franchissement des vallées de Peierls par double décrochement.

est activé thermiquement. Ainsi, la transition de comportement avec la température
se traduira par deux états :

— A basse température, ’agitation thermique représente un tres faible apport
énergétique : la friction de réseau va gouverner le mouvement des dislocations.
Dans ces conditions, le role des obstacles & plus longue distance (tels que les
précipités) est négligeable.

— A haute température (T>T,), 'agitation thermique est suffisante pour faciliter
le franchissement d’obstacles a courte distance et, en I'absence de précipités,
les obstacles de type dislocations gouvernent la plasticité. Le mouvement des
dislocations se fait alors par activation de sources de Frank-Read au-dessus
d’une contrainte critique liée aux obstacles tels que les arbres de la forét [132].

3.3.2 Ftude des structures de dislocations du molybdene -
Mise en évidence de la transition de comportement

3.3.2.1 Structures de dislocations

Des observations en microscopie en transmission ont été réalisées sur des échan-
tillons de molybdéne préalablement déformés en compression & 8 % a différentes
températures (25, 150, 300, 500 et 700 °C). Pour un état plus déformé (¢ = 20 %),
seules deux températures (25 et 300 °C) ont été analysées.

Pour ’échantillon déformé a 8 %, de nombreuses dislocations vis sont observées
avec une forme allongée caractéristique (figure 3.21).

Sur la micrographie de la figure 3.22, on retrouve ces dislocations vis de forme
rectiligne, malgré le taux de déformation beaucoup plus important (¢ = 20 %). Cela
reflete la difficulté pour ces dislocations de se mouvoir. Les dislocations vis se dé-
placent a vitesse constante plus faible que les dislocations mixtes. Le rapport des
vitesses mixtes/vis, tres grand a basse température, tend rapidement vers 1 entre 7T,
et T,.
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(a) Cliché MET. (b) Projection stéréographique du cris-
tal.

Figure 3.21 — Etude en MET sur le molybdéne déformé a e = 8 % & T=25 °C. La
dislocation 1 est vis (b=-111).

Figure 3.22 — Etude en MET sur le molybdéne déformé a e = 20 % a T=25 °C.
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Pour une déformation ¢ = 8 % a 150 °C (figure 3.23), on observe la présence
d’amas de dislocations et de petits fragments de dislocations. Les dislocations pré-
sentent des courbures plus accentuées qu’a 25 °C, révélant une augmentation sensible
de leur mobilité a 150 °C.

0.1

(a) Cliché MET. (b) Projection stéréographique du cris-
tal.

Figure 3.23 — Etude en MET sur le molybdéne déformé a ¢ = 8 % a T=150 °C. La
dislocation 2 est vis (b=-111).

Pour une déformation e = 8 % a 300 °C (figure 3.24), les observations montrent
la présence de débris de dislocations, ainsi que des boucles. De nombreuses disloca-
tions ont été identifiées comme ayant un caractere coin. Ce changement de type de
structure de dislocation provient du fait que la température T, a été atteinte.

Le rapport des densités de dislocations mixtes/vis, tres petit a basse tempéra-
ture, augmente rapidement entre 7, et T,. Cela conduit, a basse température, a une
géométrie caractéristique des boucles de dislocation, allongées dans la direction du
vecteur de Burgers, alors qu’entre T, et T, les boucles de dislocation deviennent de
plus en plus circulaires, se rapprochant ainsi de structures habituellement observées
dans les métaux CFC.

Pour un plus fort taux de déformation (¢ = 20 %), des structures en cellules se
forment (figure 3.25).
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(a) Cliché MET. (b) Projection stéréographique du cris-
tal.

Figure 3.24 — Etude en MET sur le molybdeéne déformé a e =8 % a T=300 °C. La
dislocation 3 est vis (b=-111).

Figure 3.25 — Etude en MET sur le molybdene déformé & e = 20 % & T=300 °C

Enfin, pour des températures supérieures (figures 3.26 et 3.27), la présence de

dislocations de caractere mixte ou coin confirment la transition de comportement
(T>T,).

Ainsi, les structures de dislocations observées apres déformation sont bien carac-
téristiques de la transition des mécanismes de plasticité. En dessous de T,, on observe
une répartition homogene de dislocations vis, extremement rectilignes, alors que la
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(a) Cliché MET. (b) Projection stéréographique du cris-
tal.

Figure 3.26 — Etude en MET sur le molybdeéne déformé a ¢ = 8 % a T=500 °C. La
dislocation 4 est coin (b=-111).
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(a) Cliché MET. (b) Projection stéréographique du cris-
tal.

Figure 3.27 — Etude en MET sur le molybdene déformé a £ = 8 % & T=700 °C.

structure cellulaire n’apparait qu’a forte déformation et, de préférence, au-dessus
de T,. Ces observations MET viennent conforter I’hypothese d’une température T,
comprise entre 150 °C et 300 °C, en parfait accord avec les valeurs de volumes
d’activation présentés au chapitre 3.2.1.2.
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Conclusion

Des essais de traction sur micro-éprouvettes de molybdéne ont mis en évi-
dence un comportement activé thermiquement. La température de transition
de comportement a €été identifice dans l'intervalle entre 200 et 300 °C.

Les analyses des faciés de rupture, comme les observations au MET,
montrent qu’a basse température le mécanisme de déformation est un
mécanisme de double décrochement, ce qui explique la faible mobilité
des dislocations wvis. Au-dessus de cette température, le mécanisme de
déformation correspond a un écrouissage de type forét.

Le composite présente de fortes similarités de comportement avec le molyb-
dene qui en constitue la phase majoritaire. Les volumes d’activation V* et
les énergies d’activation du molybdene et du composite ont été évalués par
des essais de sauts de vitesse et de température.

Les waleurs obtenues pour le molybdeéne et le composite peuvent étre
considérées du méme ordre de grandeur, auz erreurs erpérimentales pres.

Le TiC restant élastique jusqu’a 700 °C, on peut conclure qu’il n’y a pas
d’effet significatif de la présence de carbure de titane sur le comportement
thermiquement activé du composite, qui est directement lié aur mécanismes
de déformation du molybdeéne.
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4. Etude Numérique

4.1 Présentation générale du mésoscope

Les approches cristallines ont pour objectif de décrire, en fonction de la déforma-
tion appliquée, I’évolution des champs mécaniques et de 'orientation dans les grains
des différentes phases.

Il est possible d’accéder a des grandeurs difficile a mesurer, comme I’activation et
la désactivation des systemes de glissement, I'évolution des densités de dislocations,
la formation de sous-joints et de joints de grains. Ces grandeurs permettent de
mieux cerner les mécanismes actifs. Le modele cristallin présenté ici dérive du modele
de Pierce et al. [20], portant sur le calcul des amplitudes de glissement dans un
monocristal. Ce modele se place dans le cadre des grandes déformations et a été
implémenté dans un code de calcul par éléments finis ABAQUS™ par Hoc [133][29]
selon les travaux de Smelser et al. [134].

Repris et amélioré par Teodosiu et al. [21], puis par Tabourot qui introduit dans
le modele la loi d’évolution des densités de dislocations [9], le modele de Pierce est
élargi aux polycristaux par Asaro [20], Becker [25], Delaire [28], Arizmendi [135],
Hoc [29] et Erieau [30]. Pour ces auteurs, I’écrouissage est du type forét, permettant
ainsi de décrire le comportement en plasticité des matériaux CC et CFC dans le
domaine athermique.

Néanmoins, la loi viscoplastique ainsi utilisée ne constitue donc qu’un cas parti-
culier des lois basées sur le mouvement thermiquement activé des dislocations. Or,
dans les métaux de structure cubique centrée étudiés a des températures inférieures
a la température de transition, la plasticité est gouvernée par le franchissement des
vallées de Peierls via le mécanisme de double décrochement, lui-méme thermique-
ment activé. Aussi, Libert [11] introduit I'activation thermique et un écrouissage
prenant en compte la friction du réseau cristallin et le glissement des dislocations
vis par double décrochement. Il parvient, en introduisant une dépendance en tempé-
rature de la loi d’évolution des densités de dislocations et en utilisant, pour décrire
I’évolution des cissions critiques a basse température, les lois données par Rauch, a
modéliser le comportement des CC dans une large gamme de température autour
de la transition fragile/ductile dans les aciers bainitiques.

Pour appliquer le modele de Libert aux composites, nous avons du construire
un modele biphasé Molybdéne (CC) - Carbure de titane (CFC), dans lequel un
endommagement a été introduit pour décrire la phase fragile.

4.2 Modele de comportement du molybdene

4.2.1 Loi d’écoulement

L’implémentation de 'activation thermique dans la loi d’écoulement est basée
sur le modele de Louchet et al. [136]. Cette loi d’écoulement s’attache a décrire le
mouvement thermiquement activé des dislocations vis et, plus particulierement, a
décrire le phénomene de double décrochement. Ainsi, la fréquence v de formation
d’un double décrochement de longueur caractéristique /. le long d'un segment vis de
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longueur L (figure 4.1) est donnée par la théorie de lactivation thermique proposée
par Kroupa et al. [137] :

o b L AG(Teff)
Vg = VDEZB,TP {—T (4].)
s L, X
i - L Pt E
-

.,<

Figure 4.1 — Schéma de double décrochement : ancrage d’une dislocation sur des
obstacles (T'<T,).

Le terme AG(7.sr) désigne I'énergie d’activation, qui correspond a la hauteur
de la barriere énergétique constituée par les vallées de Peierls. Cette énergie dépend
de la cission effective 7,7; définie comme étant la cission appliquée 7, a laquelle on
retranche sa composante athermique 7, :

Teff =T — Ty (4.2)

La nucléation d'un double décrochement est suivie d'une propagation quasi-
instantanée de celui-ci le long du segment vis par un effet de tension de ligne.
Par conséquent, des lors qu'un double décrochement a été généré, il y a avancée
de ’ensemble du segment vis et la vitesse v; de ce dernier est donnée par :

2

v, = Vsb c’est-a-dire v, = Z/Dbl—gLe:cp [—%] (4.3)

Louchet a montré que la vitesse moyenne des segments mixtes Y,,izte €5t du méme

ordre de grandeur que la vitesse 7, des segments vis, a condition que leur densité soit

faible. Cette propriété tient au fait que le glissement plastique est commandé par la

nucléation de doubles décrochements de nature mixte, ce qui implique 1'égalité des
vitesses des segments vis et mixtes :

;Y - ;)/s + ;Ymizte ~ 2pmbl/s (44)

La théorie du mouvement thermiquement activé des segments vis, discrétisé sur
chacun des 24 systemes de glissement s conduit ainsi a une expression du type :

AG(T5:4) 12

eff ; s : 3

—————| signe(T®) avec Yy = 2ppVpb” — 4.5

T } gne(t) Yo = 2pm¥pb’ (4.5)
Le terme pré-exponentiel 7, est supposé constant en premiere approximation,

méme s’il dépend de la longueur L du segment vis. L'énergie d’activation AG(77;()

—
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est directement reliée a la cission effective 77;, s’exercant sur le systeme s. Cette
cission est égale a la cission appliquée 7%, retranchée d’une contribution ’athermique’
7, due aux obstacles identifiés comme pouvant étre des dislocations de type forét ou
des précipités.

Ty =T — T, (4.6)

Comme il sera présenté plus loin, certains parametres de la loi d’évolution des
densités de dislocations sont dépendants de la température, ce qui rend le terme
de contrainte 'athermique’ peu approprié. Cependant, il convient de distinguer la
contribution associée au mécanisme élémentaire de double décrochement et celle liée
aux interactions avec les obstacles percant le plan de glissement s. AG(Tesff) peut
s’exprimer en fonction du volume d’activation V*, qui est lui-méme défini comme la
dérivée partielle de AG par rapport a 7., a ¢ et T fixées :

OAG
0

S e
Teff |z

Le volume d’activation ainsi défini peut dépendre de la température et de la
contrainte effective. Plusieurs travaux ont proposé des expressions plus explicites de
AG en fonction de T. Ainsi, si 'on considere un segment vis soumis a une cission
effective 7.7, 'énergie de formation s’écrit [138]

AG ~ AGO — Teffblclp (48)

ou [, est la distance séparant deux vallées de Peierls.

L’énergie libre d’activation AGq correspond a 1’énergie d’activation AG pour
le régime athermique, c’est-a-dire lorsque l’agitation thermique suffit a assurer le
franchissement de la barriere d’énergie et que I’apport de la contrainte effective n’est
plus nécessaire (ijf = 0). De plus, V* dépend de la contrainte effective mais aussi
de la température comme cela a été montré lors des essais de sauts de vitesse. Ainsi,
Kocks et al. [31] ont proposé une description plus phénoménologique de ’évolution

de AG en fonction de 7.yy.

scty s o- () o

les parametres p et ¢ traduisent 1’allure du potentiel d’énergie associé a ’obstacle
(ici les barrieres de Peierls), alors que 75 est une constante qui désigne la contrainte
effective a fournir pour créer un double décrochement a 7' = 0 K.

4.2.2 Loi d’écrouissage

Rappelons qu'’il y a glissement plastique (§° # 0) si la cission réquite 7, vérifie :

|7%| > 72 (4.10)
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La loi d’écrouissage doit tenir compte des différents types d’interactions qui
entrent en compétition lors de la déformation du matériau. Ainsi, le terme de la
contrainte effective 7/, représente les interactions a courte distance du type friction
de réseau. Les interactions a longues distances dues aux dislocations de type "forét”
et aux précipités génerent respectivement la contrainte 7’ et 7. La contrainte in-
terne 77 représente la contrainte qu’il faut fournir pour vaincre les arbres de la forét,
tandis que 7y permet de franchir les précipités.

Si ce critere est vérifié, la cission résolue |7°| requise pour I'activation du glisse-
ment plastique s’exprime comme la somme des ces trois contributions :

T =T+ Tl T (4.11)
Ir

Si 'on considere le cas d’'un brin de dislocation épinglé sur deux obstacles et
présentant une partie vis soumise a la friction de réseau, ainsi qu'une partie mixte,
alors I'expression de 77 s’écrit :

aub)?
s _ (aub)p (1.12)

l 7]
Le terme p désignant la densité totale de dislocations percant le plan s. Si 'on
discrétise cette expression sur les 24 sytemes, c’est-a-dire si I’on étudie I'interaction
de chaque systeme s avec chacun des 23 systémes u latents, le terme a?p est substitué
par ) a*p". Enfin, Rauch propose de tenir compte de I'effet des précipités dans
le modele et le traduit en retranchant 75 a |7°| au dénominateur. L’expression de la

contrainte interne devient alors :
b 2 as¥ p¥

s (Wb)” >, a*p (4.13)

: 75| — 79

ou a’" est la matrice d’interaction entre les systemes. En combinant les équations
4.11 et 4.13, la cission critique résolue peut alors s’écrire :

T 1
=+ Ly 5\/ T+ A Y e (114
u
77 est fonction de la cission effective et des densités de dislocations sur tous les
systemes. Elle va donc dépendre de T et &, ainsi que de la déformation locale.
Il est intéressant de noter qu’a partir de la loi d’écrouissage (équation 4.14), les
deux régimes "basse” et "haute” températures sont décrits.

- Dans le régime "haute’ température, on retrouve la loi d’écrouissage dérivée du
modele de Tabourot car 77, devient négligeable :

T2 =10 + (ub) Z a’ p* (4.15)

- Dans le cas du comportement 'basse’ température, le terme 7)., caractérisant
le mécanisme de double décrochement, devient prépondérant devant le terme de
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contrainte interne. Ainsi en négligeant 7.°, on obtient pour I'équation 4.11 :
(1b)? 3, a*p"
Terf
Ainsi, on s’aper¢oit que la loi d’écrouissage choisie (4.14) assure de facon continue
la transition de comportement.

T, =170+ 75 donc 770 =1 + 7 + (4.16)

4.2.3 Loi d’évolution des densités de dislocations

La loi d’évolution des densités de dislocations est celle du modele de plasticité
cristalline de Mecking. Cette loi décrit I’écrouissage des matériaux de structure cu-
bique centrée dans le régime athermique mais n’est pas adaptée pour rendre compte
de la transition de comportement [139][9][10]. Ainsi, Libert [11] propose des modifi-
cations permettant de décrire I’évolution des mécanismes élémentaires de plasticité
dans le domaine 'basse’ température.

La loi d’évolution des dislocations fait intervenir un terme de source et un terme
d’annihilation des dislocations de signes opposés :

p = (o - 00w (4.17)

1 1 Duzps P
— + (4.18)
AS(T) Dgrain K(T)
On considere que le terme de multiplication des dislocations est essentiellement di
a des sources de Frank Read lorsque I'on se trouve dans le régime athermique. Dans
I’expression du libre parcours moyen A*, les obstacles sont constitués par les disloca-
tions percant le plan de glissement du systeme s. Le parametre K est intimement lié
a l'efficacité du mécanisme de multiplication des dislocations : ainsi plus la valeur de
K est grande et moins les sources de dislocations sont efficaces. De plus, les méca-
nismes de multiplication sont affectés par la transition de comportement plastique.
Libert a fait 'hypothese que le parametre K est dépendant de la température.
Néanmoins les mécanismes liés a la création de dislocations dans le domaine 'bas-
se’ température restent méconnus a I’échelle de la plasticité cristalline. La démarche
consistera donc a s’affranchir de ces problemes en dégageant une loi ’empirique’
K (T) identifiée pour chaque température sur des essais monotones de compression.
D’autre part, le processus d’annihilation est relié au mécanisme de glissement
dévié qui permet a des dislocations de signe opposé de s’annihiler. Or, le mécanisme
de glissement dévié est activé thermiquement. En toute rigueur, ’énergie d’activa-
tion associée a ce mécanisme devrait dépendre de la cission effective sur le plan de
glissement dévié. Néanmoins, dans un souci de simplicité, Libert a décrit ’évolution
de la distance critique d’annihilation g, suivant une loi de type Arrhénius :

E
T)= - 4.1

ou ’énergie d’activation E,. et le terme pré-exponentiel g.q seront considérés constants.
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4.3 Implémentation numérique des équations du
modele

4.3.1 Description du formalisme en grandes transformations

Le modele proposé est écrit dans le cadre des grandes transformations (petites
déformations élastiques et grandes rotations) et présente une méthode d’intégration
numérique de type "forward gradient” que ’on s’attachera a présenter dans le second
sous-chapitre, apres avoir fait un rappel de cinématique. L’ensemble des lois de
comportement du modele, ainsi que la méthode d’intégration, sont écrites dans une
routine utilisateur de type UMAT, qui permet d’utiliser comme code de calcul le
code éléments finis ABAQUS™

4.3.1.1 Cinématique des milieux continus

Considérons un élément de volume Q(#y) dans la configuration initiale Cy qui de-
vient, apres transformation, a U'instant t Q(¢) dans la configuration actuelle Cy. Soit
X et Z les vecteurs positions d’un point matériel M, respectivement dans la confi-
guration initiale Cy et dans la configuration courante (. Les vecteurs de position 7,
de vitesse 7 et d’accélération & sont définis par les relations suivantes :

. 0x(X,t)

95

7 (4.20)

i =

On suppose que cet ensemble de particules subit une transformation finie entre
I'instant ¢, et 'instant ¢. Le tenseur gradient de la transformation F' et le tenseur
gradient vitesse de la transformation L sont définis a l'instant t par les relations
suivantes :

F(X,t) = [grad(z(X,1))]5 = % (4.21)
L(X.t) = [grad(B(X,t))]; = W (4.22)

En combinant les équations 4.20, 4.21 et 4.22, le tenseur gradient de vitesse de
la transformation L est défini par :

- - 9 owoaX 8 (fox\[(ox\ ' ==,

ot F' est la dérivée partielle par rapport au temps du tenseur gradient de la trans-
formation F. La décomposition du tenseur gradient de vitesse de la transformation
L en une partie symétrique et une partie asymétrique permet de définir le tenseur
gradient de vitesse de déformation D et le tenseur gradient vitesse de rotation W :

L=D+W ,D==(L+L") ,W==(L-L") (4.24)

DO | —
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Le tenseur des déformations de Green-Lagrange E est défini par :
(FTF — 1) (4.25)

4.3.1.2 Cinématique des grandes transformations élastoplastiques

La description cinématique de la plasticité cristalline en grandes transformations,
utilisée et présentée dans cette partie, est basée sur la décomposition du tenseur
gradient de transformation F' en une contribution élastique F'® et une plastique F?
[140]

F = FCF? avec det(F?) =1 (4.26)

Le cristal considéré a 'instant to, occupant le domaine Q(tg), est libre de toutes
forces de surface ou de forces de volume, ce qui constitue la configuration initiale
ou configuration de référence. Cependant, cette configuration n’est qu'hypothétique
car, en toute rigueur, le cristal considéré n’est pas aussi libre de toutes contraintes. En
effet, en réalité, les dislocations, fruit de I’histoire du matériau (élaboration ...), en-
gendrent des contraintes internes. Il faudrait donc faire intervenir une configuration
supplémentaire, dont on va s’affranchir en supposant le matériau sans contraintes
résiduelles.

Ainsi, on passe de la configuration initiale Cy a la configuration actuelle C via
une configuration intermédiaire C',. La configuration intermédiaire C, se déduit alors
de la configuration de référence par la transformation plastique dont le tenseur gra-
dient de la transformation est FP, représentant le glissement plastique entre plans.
De méme, la configuration actuelle C} se déduit de la configuration intermédiaire
par la transformation élastique, dont le tenseur gradient de transformation est F,
traduisant les rotations de réseaux et les dilatations élastiques. La configuration ac-
tuelle C, a 'instant t se déduit de la configuration initiale Cy par la transformation
élastoplastique dont le tenseur gradient de la transformation est F' (figure 4.2).

Suite & cette décomposition, le tenseur gradient de vitesse de transformation L
s’'écrit alors :

= T = T = - = -\ —1 -\ —1
L=FF'=Fepe! 4 Fepr (F”) (F) (4.27)

Le tenseur gradient de vitesse L s’exprime comme 'addition d’une composante
élastique L° et d’'une composante plastique L? définie dans la configuration intermé-
diaire C, transportée dans la configuration actuelle C} :

_ _ - - N |
L=L°+IP="L+FLP (F) (4.28)

Supposons maintenant que chaque grain possede un certain nombre de systemes
de glissement potentiels et que ’on note par m?® et n’ les vecteurs unitaires définis-
sant, respectivement, la direction de glissement et la normale au plan de glissement
(s5) dans les configurations Cy et C,. Ainsi, la partie plastique du tenseur gradient de
vitesse L? peut étre exprimée en fonction du taux de glissement 4° par la relation :
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il

Figure 4.2 — Principe de la décomposition F = FeFP en grandes déformations du
tenseur gradient F' en contributions élastique F'° et plastique F”.

Ji= Z*’ysES avec L = m® ® i’ (4.29)

ot L* est le tenseur de Schmid du systeéme (s) défini dans la configuration inter-
médiaire. La décomposition en une partie symétrique et une partie antisymétrique
du tenseur de vitesse L, en somme d'une composante élastique L¢ et d'une com-
posante plastique LP, fait apparaitre le tenseur gradient de vitesse de déformation
élastique D¢, le tenseur gradient de vitesse de rotation du réseau W¢, le tenseur
gradient de vitesse de déformation plastique DP et le tenseur gradient de vitesse de
rotation plastique WWP.

L=D+W avec D= D+ D" et W =W+ W? (4.30)

La partie plastique du gradient de vitesse peut également se décomposer en deux
contributions symétrique DP et antisymétrique WP, définies a partir des tenseurs

D) ot W) -

D = Z"yslis avec D° = m® @g it* (4.31)

WP = Z"ysl/l:/s avec W* = m* @4 n° (4.32)
_ _\ -1

avec m® = F°m’ et n® = <F6> n’ (4.33)
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ott D et W) représentent, respectivement, la partie symétrique et la partie
antisymétrique du tenseur de Schmid L® dans la configuration actuelle.

Dans le cadre de notre modele, nous supposons de petites déformations élastiques,
mais de grandes rotations du réseau cristallin. Cette hypothese peut se traduire par
la décomposition polaire du tenseur F° :

F*=VR (4.34)
olt la contribution V est une dilatation pure et R une rotation pure. L’hypothese
des petites déformations élastiques nous permet d’écrire V' sous la forme :

V=I+Faveci<<1 (4.35)

Cette forme particuliere du tenseur V nous permet de simplifier la loi de com-
portement hypoélastique, qui lie la dérivée objective_du tenseur des contraintes de
Kirchhoff au tenseur taux de déformation élastique D€ :

= k¢ : D° (4.36)

Qi
N

Le tenseur de Kirchhoff est relié au tenseur de Cauchy par la relation :
7= (detﬁ) & (4.37)
ou & est le tenseur de Cauchy.

On utilise la dérivée objective de Jaumann. L’utilisation des dérivées objectives
permet de vérifier I'indépendance de la loi de comportement par rapport au référen-
tiel [141] : ) )
=T+ W —WeF (4.38)

=i

Dans le cas le plus général, le tenseur £° est défini a partir de la densité d’énergie
par unité de volume non déformé w(E®) :

o= Jaer () )]

L’équation 4.35 permet de simplifier I'expression de K¢ en réalisant un dévelop-
pement de Taylor de w(E®). On montre alors que |£] tend vers 0 [20][21].

e Pw(E)

Al (4.39)
DB Ee

ke = C° avec Ciint = RipRjg Rk BinCyyppnyy (4.40)
comme =
7:_ — ée . DC (441)
alors, on a : _
7:' = C_e . lje —|— We7:_ —_ 7:_We (442)
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Il est aussi possible d’exprimer 7 en fonction du tenseur gradient de vitesse de
déformation plastique DP et du tenseur gradient de vitesse de rotation plastique WP?.

F=C D+ WF—FW =Y PR (4.43)

Le tenseur de rotation s’exprime suivant I’'équation suivante :

R =C°: D'+ W' — 7 I7° (4.44)

L’hypothese des petites déformations élastiques nous permet aussi de calculer 1I’évo-
lution de la rotation du réseau cristallin :

R=R (W =) yrm* @4 n5> (4.45)

4.3.1.3 Schéma d’intégration numérique

Les équations de la loi de comportement constituent un systeme différentiel a
intégrer. Pour chaque incrément de temps At le gradient de transformation F' est
connu en début et en fin de pas de temps. Il faut alors calculer les valeurs de certaines
variables internes +*, p* et R , ainsi que 1’évolution de la contrainte de Cauchy &.
La méthode d’intégration utilisée pour nos lois de comportement est basée sur celle
présentée par Teodosiu et al. [21]

4.3.1.4 Expression de ’'incrément de glissement Ay’

Le schéma d’intégration utilisé est du type ’forward gradient’, dans lequel les
incréments de glissements sont calculés de facon implicite. Ce schéma d’intégration
est néanmoins semi-implicite car les autres grandeurs sont linéarisées et calculées
explicitement a chaque pas de temps. L’incrément de glissement est défini suivant

l'application du théoréme des accroissements finis a la fonction v*(¢) sur Uintervalle
At :

Ay' =47 (t + AL At (4.46)

En faisant une approximation linéaire de 4° dans l'intervalle At, cela permet
d’écrire :

Ay = |(1 = 0)3°() + 05°(t + At)| At (4.47)

A Vinstant ¢, 5°(t) est donné par la loi d’écoulement. Le terme #°(t 4+ At) est
exprimé a l'aide d'un développement de Taylor, suivant la cission d’écoulement 7%
et la cission critique d’écoulement 77. Ce développement suivant ces deux variables
est propre au schéma 'forward gradient’.

Nous avons choisi § = 0,5 car ce parametre doit étre compris entre 0 et 1, ce
qui apporte la plus grande stabilité numérique. Notre choix nous contraint donc a
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réduire le pas de temps de calcul mais constitue aussi le meilleur compromis entre
stabilité numérique et erreur minimale.

y°
ors |,

ay*

§(+ A1) = °(0) + -

At (4.48)

t

Pour expliciter I'incrément de glissement Av*, il convient en toute rigueur d’ex-
primer, dans un premier temps, la loi d’écoulement.

En introduisant 'expression de la contrainte interne (4.13) dans I'équation 4.11,
I’expression de la cission d’écoulement s’écrit alors :

(b 5, " )

ou 7.4, est la cission effective. Il convient de rappeler que, par définition, la
cission critique d’écoulement 77 est définie par la valeur de |7°| requise pour activer
le glissement sans apport de I'activation thermique, ce qui correspond au cas ou la
contrainte effective est nulle. Ainsi, en remplagant 7/, par 0, on obtient I’équation :

75 =10 + (1ub) Z asu pt (4.50)
u
En combinant les équations 4.49 et 4.50, il est ainsi possible d’écrire ‘ijf‘ comme
une fonction de 77
85| = |7 = 70| avec 77 = |7°] (4.51)

On peut exprimer la loi d’écoulement en fonction de ‘ijf ‘, en utilisant les équa-
tions et 4.5 et 4.9 :

. . AGy |7'eff| N
f = — 1 - — 5 4.52
¥ %exp[ T < < p- signe(r°) (4.52)

Si I’on introduit I'expression de ‘ijf‘ écrite dans I’équation 4.51, dans la relation
établie en 4.52, la loi d’écoulement peut finalement s’écrire en fonction des variables
T8 et 77

P 4q
L AG, 1 (18 —1)>
5 — — 1 - - ol — - - 4
Y 70655}3( knT [ (TR [T | — 7o 7] — 70 (4.53)

Cette derniére expression permet de calculer les dérivés respectives de §°(¢) par

rapport a 7° et 77
-1\
— 70 .
1+ (77.65 — 7'0> ] signe(T”)

-1
_ " AGopg [ 7oy ’ (] [H7AY
t TrkpT TR TR

(4.54)
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p—1
V¥ AG T, 278
¢ TRkBT TR TR |7'5|—7'g

L’incrément de glissement s’écrit alors :

0y*
ors

s _ s Al 0
Ay = {7 (t) +9 <87 ors

4.3.1.5 Calcul de A~* par résolution du systéeme forward gradient

tm;)} At (4.56)

La méthode de résolution consiste a expliciter les termes A7® et A7’ en fonction
de Av*, dans le but de faire apparaitre un systeme linéaire de la forme [20] :

Y NAy = [15(75) + QL] At (4.57)

Il sera alors possible de résoudre le syteme en exprimant N5 et st a partir de
AT et AT?.

— Calcul de AT?

D’apres les relations établies dans le formalisme des grandes transformations
(Chapitre 4.3.1), la dérivée temporelle de la cission résolue 7° peut se mettre sous
la forme :

75 =R : D* (4.58)

Par linéarisation de I’équation 4.57 dans 'intervalle Az, on en déduit ’expression
de AT*

AT =R*: (DAt -y Ay“ﬁ‘) (4.59)
— Calcul de AT}

[’évolution de la cission critique s’exercant sur chacun des systemes est reliée aux
glissements sur 1’ensemble des systemes, par 'intermédiaire de la matrice d’écrouis-
sage notée h*", et s’exprime :

7= b (4.60)

u

En combinant les équations 4.17, 4.18 et 4.50, la matrice ~A*" s’exprime de facon
identique a celle obtenue par le modele de comportement de Tabourot et al. [22]

suo 1 V2P,
pov = 22 _ T (4.61)

2 Zt CEStpt Dgrain - K b
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La linéarisation de I’équation 4.60 dans I'intervalle At permet d’écrire ’expression
de A7? tel que :

AT} = Z h* A" signe(¥") (4.62)

u

Or, d’apreés la relation 4.5, signe(y*) = signe(r*) d’ou :

AT} = Z h* A" signe(T") (4.63)

u

— Calcul de N*" et st :

Pour obtenir la formulation du systeme forward gradient, exprimée suivant la
forme 4.57, il est nécessaire d’introduire les expressions de A7® et A7 dans I’équation
4.56 :

oy° = = 0+* . . oy = =
AV +HOAL AYV'R* . D" — —— hoU A~ 1 = [¥(t) +0 R : D| At
Y HIAL | o tzu: Y o tzu: 7" signe(r )] [7 +055
(4.64)
En considérant les notations suivantes :
o0y | = = 150
N = 5% 4 OAL [ T ppr- 2 hsusigne(T“)} (4.65)
or* |, T
_ 04| -
f =0 —| R’ 4.66
¢ ors |, ( )

La résolution du systeme différentiel de I’'équation 4.57 nous permet de calculer
numériquement Avy*® :

Avy? =

JAEN O i‘ At (4.67)

avec f* et F* les solutions de deux systemes linéaires :
>N =40t (4.68)

» ONTE =@ (4.69)

4.3.1.6 Calcul des incréments de contrainte Ao, des densités de disloca-
tions Ap®

A Tinstant t, lorsque que l'incrément de glissement a été calculé sur chaque
systeme, 1’évolution de I’ensemble des variables du modele va étre calculée par simple
linéarisation. Il apparait donc :

Yt +t) = 45(t) + Ay (4.70)
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— Calcul de l’incrément de contrainte Ao :

L’'incrément de contrainte (¢ + At) est également calculé de maniere explicite,
ce qui permet de faire apparaitre ¢ :

G(t+ At) = 5(t) + o(t) At (4.71)

[’équation 4.44 permet d’expliciter dota, ce qui permet d’écrire :
G(t+ At) =5(t) + [C°: D° + W7 — FWAL = Y Ay R (4.72)

— Calcul de l'incrément de densité de disocations Ap® :

De la méme facon, les densités de dislocations p* a t + At se déduisent de la loi
d’évolution (4.17 et 4.18) :

P+ AL) = p*(t) + 5 ()AL (4.73)

1AY*| | 2 P (D)
T K

pP(t+ At) = p*(t) = 9ep° (1) (4.74)

— Calcul de l’tncrément de rotation du réseau AR :

L’orientation du réseau cristallin & l'instant (¢ + dt) se calcule d’apres la méme
procédure, a partir de ’équation 4.45 :

R(t + At) = R(t) + R(t)At (4.75)

R(t + At) = R(t) + (4.76)

Le schéma d’intégration semi-implicite est associé a une gestion automatique du
pas de temps par le code de calcul ABAQUS, ce qui permet de réduire ou d’augmen-
ter la discrétisation en fonction du nombre d’itérations nécessaires pour compléter
un incrément.
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Conclusion

Un modele de plasticité cristalline a été implémenté dans le code d’éléments
finis ABAQUS™ en grandes déformations, afin de simuler le comporte-
ment du composite et notamment celui du molybdeéne dans le domaine de
la transition ductile-fragile.

Pour rendre compte de effet de la friction de réseau sur le glissement
plastique, une loi de comportement activée thermiquement a été choisie.
Une loi d’écrouissage, capable de décrire continument la transition de
comportement “basse” et "haute” températures, a €té discrétisée sur les 24
systemes de glissement.

De méme, les mécanismes de production et d’annihilation, représentés dans

la loi d’évolution des densités de dislocations, présentent une dépendance
en température.

La résolution par la méthode “forward gradient” est utilisée pour l'implémen-
tation des lois du modéle dans le code de calcul éléments finis ABAQUS.
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5.1 OQOutils de la simulation muti-échelles

Le modele décrit au chapitre 4 a été adapté au cas d’'un matériau biphasé, avec
prise en compte de I'endommagement d’une des phases. Dans ce chapitre, nous
décrirons brievement les outils de la simulation multi-échelle (agrégat numérique,
maillage, conditions aux limites, identification des parameétres du modele). Ces ou-
tils seront ensuite utilisés pour déterminer les champs mécaniques locaux dans le
molybdeéne puis dans le composite, déformés en compression simple a différentes
températures. Nous montrerons que la prise en compte de la percolation et de I'en-
dommagement de la phase TiC est indispensable pour décrire le comportement ma-
croscopique observé.

5.1.1 Choix des agrégats polycristallins

Les calculs s’effectuent sur un agrégat numérique aussi représentatif que possible
du matériau. L’agrégat doit avoir la texture initiale globale mais aussi la texture
locale du matériau. Les orientations des grains et leur morphologie ne sont donc pas
aléatoires. Ce souci de représentativité explique que nous construisons numérique-
ment, lorsque cela est possible, un agrégat a partir de plusieurs couches de grains
caractérisées en 2D par EBSD et extrudées sur une épaisseur déterminée par la
taille de grains. L’échelle de I’étude, donnée par le pas de 'acquisition EBSD, fixe le
nombre d’éléments finis. Plus I’échelle est fine, plus le nombre d’éléments est impor-
tant et plus le calcul est long, malgré I'utilisation d’éléments a interpolation linéaire
et intégration réduite (C3D8R). Les agrégats étudiés ici résultent d’un compromis
entre durée de calcul raisonnable et taille de ’agrégat. La détermination de la taille
la plus adaptée de I’agrégat est reportée en annexe (B).

5.1.1.1 Agrégat de molybdéne

Nous avons vérifié que la texture en EBSD de chaque couche (figure 5.1) utili-
sée dans la construction de l'agrégat, était représentative de la texture globale de
I’échantillon observée par diffraction neutronique.

Figure 5.1 — Texture <110> correspondant aux zones EBSD choisies pour les quatre
couches dans 'agrégat de molybdene.
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L’agrégat numérique est constitué de 8 couches d’éléments (chacune comprenant
10 000 éléments) provenant de 4 cartes EBSD de 30 x 30 um? (pas d’analyse : 0, 3
pum). Chaque carte est extrudée pour donner une épaisseur de maillage équivalente
a la taille de grain (figure 5.2). Au total Pagrégat est constitué de 80 000 éléments.

(a) Construction de l'agrégat de 8 (b) Agrégat numérique du molybdene.
couches (quatre fois 2 couches iden-
tiques).

Figure 5.2 — Agrégat numérique du molybdeéne reconstruit a partir de quatre acqui-
sitions EBSD

Remarque : cette technique d’obtention d'un agrégat donne la bonne texture,
mais les grains sont colonnaires et ne se raccordent pas parfaitement cela peut donc
engendrer des contraintes internes supplémentaires. La méthodes d’obtention de
couches par polissage manuel n’est pas possible ici, compte tenu de la taille de
grains trop petite.

5.1.1.2 Agrégats du composite

Du fait de sa mise en forme par HIP, la morphologie du composite est isotrope.
Lors de cette étude, deux agrégats numériques désignés par A et B respectivement
ont été réalisés :

L’agrégat A est obtenu, comme pour le molybdene, a partir de 4 cartes EBSD
de surface 30 x 30 um? donnant 8 couches d’éléments (figures 5.3). L’agrégat A ne
présente pas de percolation de la phase carbure au sein de la structure. Cet agrégat
a permis de mettre au point les calculs. Son volume est de 30 x 30 x 8 pum?.
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__Couches 1et 2 B Couches 3 et 4

; ety I
Couches Set 6 Couches 7 et 8

(a) Analyse EBSD de 70 x 60 um? découpée (b) Construction de ’agrégat A de
pour former les 4 couches. 8 couches (quatre fois 2 couches
identiques)

Figure 5.3 — Agrégat A reconstruit a partir d'une seule acquisition EBSD.

L’agrégat B (30 x 30 x 6,6 um?) a été obtenu plus tardivement en utilisant un
microscope électronique a balayage équipé d'une caméra EBSD couplée a une Sonde
Ionique Focalisée, plus connue sous sa dénomination anglophone de Focused Ion
Beam (FIB). Le FIB est une technique de micro-usinage par faisceau d’ions focalisés
(ici Gallium). Il devient possible, avec cette technique, d’échantillonner, & I’échelle
du micrometre et de maniere controlée, des zones cibles d’'un échantillon hétéro-
gene complexe. Couplée au MEB-EBSD (figure 5.4), les capacités de cet instrument
s’étendent au domaine de la reconstruction 3D des microstructures.

SEM objective lens

EBSD position
(70°4il)

Figure 5.4 — Schéma de l'installation du MEB avec caméra EBSD couplée au FIB.

L’agrégat B, réalisé au Max Planck Institute de Diisseldorf, est obtenu par abra-
sion de la surface de I’échantillon de fagon assez fine (ici 300 nm), afin d’obtenir
plusieurs coupes d’un grain suivant sa profondeur (figure 5.5).

Pour chaque coupe réalisée, une analyse EBSD a été effectuée. Ainsi, l'agrégat
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to EBSD detector

Mag= 200KX  WD= f4mm EHT=1500kV SignalA=SE2 Date :27 Sep 2007

Figure 5.5 — Schéma du principe d’usinage par FIB et cliché MEB du résultat obtenu
apres usinage de l'agrégat.

obtenu, de surface 30 x 30 um? est constitué de 22 couches d’éléments cubiques
de 0,3 pm de coté, ce qui correspond A une taille finale de 30 x 30 x 6,6 um3. I
s'agit donc d'un agrégat numérique qui contient 220 000 éléments 3D a interpolation
linéaire et intégration réduite (C3D8R) (figure 5.6).

Figure 5.6 — Agrégat numérique reconstruit a partir des couches EBSD obtenues par
FIB.

5.1.2 Génération du maillage et conditions aux limites

Les données EBSD ont été retraitées par 'intermédiaire du logiciel OIM Ana-
lysis, afin de corriger les erreurs d’indexation dues a un mauvais état de surface de
I’échantillon (rayures) ou a un écrouissage de surface.

En chaque élément du maillage sont attribués un triplet d’angles d’Euler (¢1,0,¢5),
les caractéristiques matériau, un indice de phase, une densité de dislocations initiale
p identique pour tous les systemes, une loi de comportement et une loi d’évolution
des densités de dislocations.
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Au début du calcul, les grains d’'une méme phase ne se distinguent que par leur
orientation cristalline. Pendant la déformation, chaque point de Gauss évolue diffé-
remment (rotation du réseau, évolution des densités de dislocations).

Les conditions aux limites utilisées dans le cadre des simulations sont les sui-
vantes : en considérant la sollicitation en compression suivant la direction 2, la face
supérieure (77 = 2) de 'agrégat est bloquée dans cette direction (uy = 0) (figure 5.7).

n=2

T

%/

3

Figure 5.7 — Représentation des normales sur les faces de 'agrégat numérique.

Des conditions en déplacement sont appliquées sur la face inférieure (7 = —2),
alors que la face la plus profonde (77 = —§) de I'agrégat est bloquée dans la direction
3 (ug = 0). Enfin, un nceud est bloqué dans les trois directions afin d’éviter toute
rotation de corps rigide.

5.1.3 Identifications des parametres

La démarche multi-échelles mise en place fait intervenir un certain nombre de
parametres. On peut de maniere raisonnable en choisir certains en se basant sur
des résultats de la littérature et borner ceux qui restent inconnus afin de faciliter
la procédure d’identification. La partie suivante explique ces choix et récapitule les
parametres inconnus en début d’optimisation.

Choiz des paramétres

Certains parametres sont issus de la bibliographie ou des observations micro-
structurales.

— Ainsi, les parameétres d’élasticité du molybdene (E=340 GPa et v=0,3) et du
carbure de titane (E=440 GPa et v=0,19) issus de la bibliographie et vérifiés
par nanoindentation (chapitre 2.2.1), ont permis via les formules de I’élasticité
linéaire de déterminer \ et pu.

Les observations en microscopie en transmission ont permis d’accéder aux den-
sités de dislocations initiales : pyr, = 102 m=2 et pric = 103 m~2 ainsi qu’a
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la taille de grains (¢r, = 3 um et ¢ric = 2 pm).

— Dans un souci de simplification, la matrice d’interaction a** du molybdene a
été supposée isotrope. Tous les coefficients ont été fixés a 0,01 et ne dépendent
pas de la température.

— Les valeurs initiales des parametres reliés a 'activation thermique AGy, 7x, p
et ¢ ont été fixées d’apres les données bibliographiques [142][113] puis validées
grace aux mesures expérimentales pour déterminer AGy (chapitre 3.2.2.2).

— La non-équivalence entre les systemes de glissement {110} et {112} n’a pas
été prise en compte, car les températures (7" < 0 °C pour le molybdéne) pour
lesquelles la loi de Schmid n’est pas respectée, n’ont pas été explorées dans ces
travaux. Les cissions critiques initiales sont supposées identiques sur tous les
systemes de glissement : le parametre 75 ne prend en compte que l'influence
des impuretés que l'on va traduire par une dépendance a la température.

L’optimisation : une démarche itérative

Les autres parametres des lois cristallines liées au molybdéne ont été identifiés
par approche inverse, en utilisant le logiciel d’optimisation Sidolo, développé par
Pilvin [143]. Ce logiciel utilise un algorithme de minimisation consistant en une
comparaison quantitative entre résultats expérimentaux et simulation numérique.

Néanmoins, la comparaison avec I'analyse expérimentale ne permet de caractéri-
ser que certaines variables du modele : il s’agit des variables observables, notées 7.
La procédure d’identification consiste & minimiser une fonctionnelle L(A) qui mesure
I’écart entre les grandeurs simulées par le modele et les mémes grandeurs mesurées
expérimentalement. La fonctionnelle est donnée par :

L(A) =) {/” | Z5P () — Z5™ (A, )] dt} (5.1)

jeE

Il convient alors de déterminer un jeu de coefficients A qui minimise cette fonc-
tionnelle, Z¢P et 75" étant respectivement les résultats expérimentaux et simulés.

L’identification a été réalisée sur une base expérimentale constituée de cinq essais
de compression réalisés a 25, 150, 300, 500 et 700 °C pour une vitesse de sollicitation
¢ = 5.107%s~!. Les parametres sont bornés lors du processus d’identification, afin
qu’ils gardent une signification physique.

Afin de s’affranchir des calculs de microstructure, le processus d’identification a
été réalisé a I'aide d’'un modele d’homogénéisation de type Berveiller-Zaoui appli-
qué sur 500 orientations représentatives d'une texture isotrope. Ce calcul a permis
d’identifier un premier jeu de parametres. Toutefois, il convient de rappeler que le
modele d’homogénéisation ne permet pas de rendre compte de facon réaliste les in-
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teractions entre grains de différentes orientations cristallographiques.

Par conséquent, un couplage entre le code d’éléments finis ABAQUS™ , dans
lequel le modele de comportement a été implémenté en grandes transformations, et
Sidolo a été réalisé, afin de simuler ’évolution de ces variables observables. Ainsi,
les calculs sont réalisés sous ABAQUS™ sur un agrégat cubique composé de 512
orientations cristallographiques représentatives de la texture isotrope du matériau,
puis Sidolo permet de minimiser I’écart expérience-simulation (résultant des calculs
ABAQUS™) en effectuant des itérations sur le jeu de parametres. L'interface entre
Sidolo et ABAQUS™ a été décrite dans les travaux de Libert [11].

Lors de l'identification, I’adéquation simulation-expérience au début des courbes
de compression n’est pas considérée en raison des paliers de Liiders car ce phéno-
mene n’est pas pris en compte par le modele.

Les parties élastique et plastique (notamment I’écrouissage) sont correctement
décrites par la simulation. Néanmoins, en raison du caractere limité de la base expé-
rimentale en regard du grand nombre de parametres du matériau, il s’agit de rester
prudent sur I'identification des parametres, car il est tout a fait possible de trouver
un jeu de parametres totalement différent qui s’accorderait avec les essais méca-
niques. Cependant, le risque a été limité par 'identification d’un nombre importants
de parametres par d’autres méthodes et le fait d’imposer des bornes de sens phy-
siques lors de l'identification.

Les paramétres identifiés : résultats de [’optimisation
Le jeu de parametres identifié, ainsi qu'un rappel de I’ensemble des parametres

utilisés dans les modélisations, est donné dans le tableau 5.1.

Tableau 5.1 — Parametres identifiés et utilisés dans la modélisation

Parametres choisis ou connus pour le molybdene
E (GPa) v a*® a®¥ Dyrain | po (m™2) | 7o (s71)
340 0,3 0,01 3 um 1012 107!
b (nm) | E.(eV) | AGy (eV) | Tr (MPa) P q
0,2725 | 2,17.10°2 1,1 498 0,5 1,5
Parametres identifiés pour le molybdene
T 70 (MPa) | K ge (nm)
25°C 125 440 20 Parametres pour le TiC
150°C 70 80 12 E (GPa) v
300°C 70 50 26 440 0,19
500°C 70 50 30
700°C 70 30 36

L’identification conduit a une évolution de la valeur de 7y en fonction de la tem-
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pérature. Cette évolution peut étre reliée a 'influence des impuretés, plus importante
a basse température. En effet, de facon concomitante a 1’évolution du parametre 7,
la présence des paliers de Liiders est plus marquée.

De plus, les évolutions des parametres K et g. avec la température sont en
accord avec les changements de mécanismes de multiplication et d’annihilation des
dislocations, dans le domaine de transition du comportement plastique [136].

5.2 Modélisation a 1’échelle de I’agrégat pour le
molybdene

Apres vérification de I'identification pour les cinq températures étudiées (25,
150, 300, 500 et 700 °C), les cartes de déformation et de contraintes obtenues par
simulation sont analysées.

5.2.1 Résultats de ’'identification

Les simulations des courbes macroscopiques de compression du molybdene a dif-
férentes températures ont été conduites avec le jeu de parametres du tableau 5.1.
On constate, sur la figure 5.8, un bon accord entre les courbes expérimentales et les
courbes simulées, au-dela du plateau de Liiders qui n’est pas pris en compte.

700

Essai 25°C
N T ¥ S Essai 150°C
600 = Essai 300°C |
Essai 500°C
Essai 700°C
500 comn S?mulation 25°C ||
A4 Simulation 150°C
« ++ Simulation 300°C
4 Simulation 500°C
Simulation 700°C

Sigma [MPa]

0.2 0.25

Epsilon

Figure 5.8 — Comportement macroscopique du molybdéne en compression simple
F/S = f(e) : résultats expérimentaux et résultats des simulations aux différentes
températures d’identification.

Afin de valider le modele, les essais de sauts de vitesse pour différentes tempéra-
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tures ont été simulés avec le jeu de parametres identifié en compression simple. Les
courbes sont données sur la figure 5.9.
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= Essai 500°C
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---- oo+ Simul 300°C
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0 0.02 0.04 0.06 0.08 0.1 0.12 0.14 0.16 0.18 0.2
Epsilon

Figure 5.9 — Molybdeéne : Courbes expérimentales et simulées de sauts de vitesse en
compression.

La comparaison des valeurs expérimentales et simulées des sauts de contrainte
est donnée figure 5.10. On constate que les variations de Ao avec la température sont
faibles a basse température. En revanche, a partir de 300 °C, les valeurs simulées
sont de 20 MPa en dessous des valeurs expérimentales.

L’analyse des sauts de contraintes simulés en fonction de la température a per-
mis de recalculer un volume d’activation et de le comparer avec les valeurs estimées
expérimentalement (figure 5.11). Les valeurs expérimentales et simulées du volume
d’activation sont proches en dessous de 300 °C mais different notablement pour les

hautes températures.

L’écart entre expérience et simulation est attribuable a une sous-estimation de la
sensibilité a la vitesse de sollicitation. Néanmoins, I’écart des volumes d’activation a
500 °C, qui restent du méme ordre de grandeur, s’explique en partie par le fait que
I’estimation expérimentale du saut de contraintes est assez délicate et constitue une
source d’erreur difficile a quantifier.
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Figure 5.10 — Molybdene :
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Figure 5.11 — Molybdene : Evolution expérimentale et simulée du volume d’activa-
tion V* en fonction de la température.
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5.2.2 Effet des mécanismes de plasticité dans le polycristal
de molybdéne

Dans cette partie, nous analyserons seulement les résultats des simulations réa-
lisées a 25°C (< T,) et 500°C (> T,), afin de montrer l'effet de la température sur
les mécanismes observés. Seules quelques cartographies sont présentées dans cette
partie, les autres étant en annexe C.

Simulation réalisée a 25°C

Il s’agit, dans cette partie, d’étudier les hétérogénéités locales par I'intermédiaire
de l'observation de cartographies des champs locaux. Les figures 5.12 et 5.13 repré-
sentent les cartes de déformation locale 295 et de contrainte équivalente au sens de
von Mises dans une couche centrale de 'agrégat a 25 °C pour trois déformations
macroscopiques (Eyy = 0,03, Ey = 0,07 et Ey =0, 15).
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Figure 5.12 — Déformation dans la direction de compression (£99) pour Fgy = 3 %,
Ey =7 % et Eyy = 15 % dans le molybdeéne & T=25 °C

L’allure des champs de déformation montre I'apparition de zones de déformation
localisée. Ces hétérogénéités sont essentiellement dues a l'interaction entre grains
d’orientations cristallographiques différentes. Les cartes du nombre de systemes ac-
tifs dans I'agrégat (figure 5.14) au cours de la déformation montrent aussi que la
localisation de la déformation se fait dans des grains ayant une orientation parti-
culiere par rapport a I’axe de sollicitation et une taille importante. Néanmoins, le
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Figure 5.13 — Contrainte équivalente de von Mises (0pises) pour Eoy =3 %, Eay =7
% et Fys = 15 % dans le molybdene & T=25 °C

nombre de systemes actifs est bien plus important que ce qui a pu étre observé
expérimentalement. Cette différence vient de I’hypothese d’isotropie de la matrice
d’écrouissage.

EDvda
(Awgs TS
+1.200=+01

+5.000e-01

Figure 5.14 — Nombre de systémes actifs pour Egy = 3 %, Foy =7 % et Ey = 15 %
dans le molybdéne a T=25 °C

Les figures 5.15 et 5.16 présentent I’évolution de I’orientation des grains au cours
de la déformation.

Figure 5.15 — Cartes d’orientation pour Foy = 0 %, E9 = 7 % et Eyy = 15 % dans
le molybdeéne & T=25 °C suivant RD (axe de compression).

[’observation des cartes d’orientation 5.15 et 5.16, apporte des informations sur

Etude expérimentale et numérique du composite Mo-TiC 121



5. Modélisation du comportement du molybdene et du composite

les mécanismes de plasticité :
— Les grains orientés favorablement par rapport a l'axe de compression et de
taille élevée concentrent le plus grand nombre de sytemes actifs.
— Les contraintes se concentrent dans les grains de plus petite taille et d’orien-
tation différente.

Figure 5.16 — Cartes d’orientation pour FEo = 0 %, E9 = 7 % et Eyy = 15 % dans
le molybdene a T=25 °C suivant TD.

Simulation réalisée a 500°C

Les figures 5.17 et 5.18 représentent les cartes de contrainte équivalente au sens
de von Mises et de déformation locale £99 pour les simulations réalisées a 500°C. Un
phénomene d’homogénéisation des contraintes et des déformations, pour les simula-
tions a plus haute température, est observé.

2, Mices
(Awg- TS%)

+2.
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Figure 5.17 — Contrainte équivalente de von Mises (0pmises) pour Eoy = 3 %, Eoy =7
% et By = 15 % dans le molybdéne & T=500 °C

De méme, les cartes des nombres de systemes actifs dans 'agrégat (figure 5.19)
montrent que leur représentation est beaucoup plus homogene a 500°C qu’a 25°C.
D’apres ces résultats, on constate que :
— la position dans les grains des hétérogénéités des champs de contrainte et
déformation ne varient pas avec I'augmentation de déformation, seules les am-
plitudes augmentent ;
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Figure 5.18 — Déformation dans la direction de compression (£99) pour Fgy = 3 %,
Ey =7 % et Eyy = 15 % dans le molybdeéne & T=500 °C.
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Figure 5.19 — Nombre de systémes actifs pour Eg = 3 %, Foy =7 % et Ey = 15 %
dans le molybdene a T=500 °C.

— la température modifie assez peu la répartition et la position des zones de
concentration de contrainte et de déformation. En revanche, I'amplitude des
contraintes et des déformations diminue lorsque la température augmente.

Ces tendances apparaissent sur les histogrammes des figures 5.20 et 5.21. Pour
une déformation macroscopique de 15 %, les diagrammes de oy en fonction de la
température montrent que le taux d’hétérogénéités donné par la largeur des pics a
mi-hauteur décroit lorsque la température augmente.
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Figure 5.20 — Distribution de la contrainte axiale dans I’agrégat numérique en fonc-
tion de la température pour Fyy = 0, 15.

La distribution des contraintes de von Mises, présentée sur la figure 5.21, est
bimodale. Il est possible que cette bimodalité provienne de la présence de deux
familles de taille de grains et/ou d’orientation spécifique par rapport a laxe de

compression.
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Figure 5.21 — Distribution de la contrainte de von Mises dans ’agrégat numérique
en fonction de la température pour Ey = 0, 15.
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Un des gros intéréts du calcul sur agrégat est de capter des effets de voisinage,
non seulement sur les hétérogénéités intragranulaires, mais aussi sur les contraintes
moyennes dans les grains. Les figures 5.22 et 5.23 présentent les courbes de compor-
tement moyennes de chacun des 1000 grains constituant 4 des 8 couches de 'agrégat
numérique a 25 °C et 500 °C.
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Figure 5.22 — Différentes trajectoires de comportement empruntées en moyenne par
chaque grain en cours de compression a 25 °C.

Les faisceaux de courbes présentés sont assez caractéristiques des conclusions
tirées des observations des cartographies de champs locaux. En effet, on note que les
différences de contrainte atteinte, entre le grain le plus chargé et le grain le moins
chargé sont beaucoup plus importantes a 25 °C (800 MPa) qu’a 500 °C (400 MPa).
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Figure 5.23 — Différentes trajectoires de comportement empruntées en moyenne par
chaque grain en cours de compression a 500 °C.

L’explication vient de ce que l'accommodation entre grains est beaucoup plus
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limitée & 25 °C (T < T,), du fait du faible mouvement des dislocations, ce qui
entraine localement une augmentation de contrainte.

On note quelques grains au "comportement” relativement inhabituel sur ces fi-
gures : ils semblent se "décharger”, puis se charger a nouveau. Plusieurs tentatives
ont été menées afin de corréler cette "décharge” apparente avec différents parametres
tels que le nombre de systemes activés ou la densité de dislocations, mais sans suc-
ces. Néanmoins, cette décharge dans l'axe de compression de certains grains s’ex-
plique par une forte traction dans les directions transverses en début de déformation
macroscopique. En effet, on peut facilement imaginer que les grains adjacents, en
plastifiant beaucoup moins, exercent cette traction, qui entraine une baisse de la
contrainte dans la direction de compression pour équilibrer la pression.

5.3 Modélisation des champs locaux dans le com-
posite

5.3.1 Champs mécaniques locaux dans le composite

Résultats sur Agrégat A

Dans toutes les simulations, le TiC est considéré en premiere approximation
comme élastique isotrope. La figure 5.24 regroupe les courbes expérimentale et si-
mulée du composite (agrégat A) ainsi que les courbes simulées des contributions du
molybdene et du TiC.
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Figure 5.24 — Agrégat A : Courbes expérimentale et simulée de tests de compression
a 25 °C - Contribution de chacune des phases
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La courbe de compression simulée de 'agrégat A présente une limite élastique
faible et un écrouissage important, comparés a ceux du composite mesurés expéri-
mentalement.

Les origines de ces différences sont multiples :

— la percolation n’est pas prise en compte dans l'agrégat A, ce qui fait que la
phase molybdéne accommode les contraintes internes des le début de la défor-
mation, d’ou une faible limite d’élasticité. Dans la réalité, il est possible que
le squelette de TiC supporte la contrainte puis s’endommage ;

— lagrégat A est formé de grains colonnaires qui ne se raccordent pas, cela a
tendance a augmenter numériquement la contrainte calculée créant ainsi des
contraintes internes parasites.

Pour mieux comprendre 'origine de ces différences, il est cependant intéressant
d’examiner, pour cet agrégat, la déformation principale maximale, la contrainte prin-
cipale maximale et la contrainte dans la direction de compression, dans les deux
phases, pour une déformation macroscopique de F = 1 % & une température de 25
C (figures 5.25, 5.26 et 5.27).

LE, Mmc. Frincipal
(Awg: TS
+8.683=-03

[Poeg: TS%)

TilnsTelnd +31208=-0d

Figure 5.25 — Déformation €p740prine dans les différentes phases pour Fyy, = 0,01 a
T=25 °C.

On constate que :
— La déformation principale atteint 2 % dans le molybdéne et 0,3 % dans le TiC.

— La contrainte de compression g9y atteint dans les ponts étroits reliants les ilots
de TiC des valeurs comprises entre 3500 et 7000 MPa (ce qui est supérieur a
sa contrainte critique de rupture o,,,, en compression qui est d’environ 3500
MPa).

— Dans le TiC, la contrainte principale maximale peut étre positive ou négative
selon la position et probablement I’orientation du grain. On atteint tres loca-
lement des contraintes de traction de 2700 MPa.
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(a) Contrainte oqo dans le TiC. (b) Contrainte o922 dans le Mo.

Figure 5.26 — Cartes des contraintes g9s pour Fyy = 0,01 a T=25 °C.
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Figure 5.27 — Cartes des contraintes opsqzprine pour Faos = 0,01 a T=25 °C.

Or la résistance en traction des céramiques est bien moindre que la résistance en
compression sachant qu’elle est de 'ordre de :

Ocomp KIC
aveC Oirqet =

Otract ~
15 Ta

ou K¢ est le facteur critique d’intensité des contraintes (ténacité) et a est la
taille moyenne des fissures. Les contraintes agissant en traction sur les particules de
céramique sont donc fragilisantes voire endommageantes pour celles-ci. De plus, la
lecture des cartographies permet d’observer que, des les premiers stades de défor-
mation dans le TiC, 0yeet > Ocritique, alors que dans le molybdene ocomp < Ocritique
pour le méme état de déformation. Les résultats de cette simulation montrent qu’un
modele d’endommagement doit étre implémenté dans le modele de comportement
du TiC. Le critere d’endommagement devra étre basé sur la valeur des contraintes
principales maximales positives présentes dans les carbures.

(5.2)
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5.3. Modélisation des champs locaux dans le composite

5.3.2 Modele de comportement avec endommagement des
carbures

En prenant pour base la description locale des champs mécaniques rendue pos-
sible par la simulation multi-échelles présentée dans la partie précédente, on applique
un critere de rupture a I’échelle microscopique basé sur les hypotheses suivantes :

— Les carbures sont a l'origine de 'amorcage des défauts au sein de la microstruc-

ture. L’effet des autres particules (précipités dus aux impuretés des poudres
initiales) ne sont pas pris en compte.

— L’amorcage se fait sur les particules de céramique. Les contraintes en traction
sont probablement dues a l'activité plastique du molybdéene. Cela conduit a
un seuil sur la contrainte principale maximale positive au dela duquel il y a
amorcage de 'endommagement.

Afin de traduire 'endommagement des carbures, un critere simple a été introduit
dans le modele biphasé. Nous avons supposé qu’une fois les conditions d’amorcage
remplies, le module de Young du carbure concerné décroissait. La validation du mo-
dele se fera a partir de la comparaison des courbes macroscopiques de compression
simulée et expérimentale du composite. La propagation des fissures amorcées n’étant
pas prise en compte dans ce travail, seul le début des courbes de compression peut
étre décrit.

Rappelons que les observations réalisées en MET ont permis de montrer que la
phase carbure ne présentait aucune trace de déformation plastique, quelle que soit
la température, dans la gamme d’essais réalisés.

L’endommagement introduit dans le modele repose sur une approche simple qui
consiste a adopter une description continue de '’endommagement, représenté par une
variable scalaire D. Cette représentation est proche de celle de Lemaitre et Chaboche
[144][145], a la différence que D est une forme exponentielle dépendant uniquement
du temps et de 2 parametres qui ne dépendent pas de la déformation. L’'intégration
de cette loi de comportement élastique endommageable dans le modele se fait dans
la routine UMAT du modele du TiC.

Le comportement des carbures étant maintenant non-linéaire, le probleme mé-
canique va étre discrétisé en plusieurs incréments de temps At, durant lesquels le
probleme est linéarisé. Entre ¢ et t + At, ABAQUS fournit pour chaque point d’in-
tégration la contrainte (o(t)), la déformation (£(¢)), la variable d’endommagement
(D(t)) et 'incrément de temps At proposé. A partir de ces données, la loi de compor-
tement permet d’actualiser la contrainte o(t + At) et la variable d’endommagement
D(t + At).

On propose d’utiliser une loi de comportement élastique-endommageable. Le ten-

seur d’élasticité du matérian non endommagé est noté Cy, et I'on supposera toujours

une élasticité isotrope (Cy(Fo, 1p)). L’endommagement, représenté par une variable
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scalaire D, modifie les propriétés élastiques selon la loi :

C(t) = Co(1 = D(1)) (5.3)
L’incrément de contrainte est défini par :
AG =a(t+ At) —a(t) (5.4)
va s’écrire alors :
AG = (1 - D(t))Cy: AZ— ADC, : 5(t) (5.5)
Pour décrire I’évolution de D, une équation du premier ordre a été choisie :

D+aD =4 (5.6)

L’endommagement dans le modele est alors écrit en fonction du temps et des
deux parametres a et [ :

B
D="—[1—exp(—alt—t)) (5.7)
ou tq est l'instant pour lequel le critere est dépassé (0pmae > 0c).

Le jeu de parametres utilisé dans les simulations est présenté dans le tableau 5.2.
La valeur de o, est identifiée a partir de ’équation 5.2.

Tableau 5.2 — Parametres d’endommagement utilisés dans la modélisation
Parametres pour TiC
« 8 | o, (MPa)

0,013 | 0,013 250

Les constantes o et ( sont choisies de fagon a créer une diminution brutale du
module de Young, censée traduire la création de surfaces libres au sein des particules
de céramiques lors de leur rupture.

5.3.3 FEtude du comportement du composite avec endom-
magement
Afin de mieux comprendre les étapes déformation - endommagement ainsi que

le role de la percolation, nous avons simulé le comportement de 'agrégat A (qui ne
présente pas de squelette de TiC) puis celui de I'agrégat B.

Agrégat A
La figure 5.28 présente les courbes o vs £ expérimentales et simulées du composite

pour chaque température d’essai. On constate que les courbes simulées sont au-
dessus des courbes expérimentales du composite :
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5.3. Modélisation des champs locaux dans le composite

— La limite d’élasticité simulée est inférieure a la valeur mesurée.
— L’écrouissage est moins important qu’en absence d’endommagement.
— Ces observations sont valables a toutes les températures étudiées.
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Figure 5.28 — Agrégat A : Courbes expérimentales et simulées de tests de compression
a différentes températures

Les résultats de simulations ne reproduisent pas le comportement macroscopique
du matériau : 'endommagement du TiC dans I'agrégat A ne suffit pas a expliquer
le comportement mécanique lors d’essai de compression.

Aussi, la mise en place du probleme (Chapitre 5.3.2) ne semble pas appropriée,
et deux causes peuvent y étre associées :
— les hypotheses émises sont trop simplistes/restrictives vis a vis de I'endomma-
gement du matériau ;
— L’agrégat A n’est pas représentatif du composite ;

Les simulations suivantes seront réalisées sur 'agrégat B qui rend compte de la
percolation de la phase carbure.

Agrégat B

L’agrégat B est représentatif du matériau et présente un squelette de carbure
(percolation). On constate, sur la figure 5.29, que la prise en compte de 'endomma-
gement et de la percolation permet de représenter la courbe expérimentale a T = 25
°C jusqu’a 10 % de déformation.
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Figure 5.29 — Agrégat B : Courbes de compression expérimentale et simulée - Contri-
bution des deux phases.

L’évolution de la variable d’endommagement D au sein de la phase TiC durant
la déformation est présentée sur la figure 5.30. ’”endommagement débute a partir
des ponts, ce qui conduit a la perte de la percolation des carbures dans le matériau.

L

sowl
(R TEW

Figure 5.30 — Variable d’endommagement dans le TiC pour Fyy = 0,03, Eyy = 0,06,
EQQ == 0, ]_ E\l T:25 OC.

Les champs de la contrainte équivalente au sens de von Mises (figure 5.31),
montrent alors que les contraintes se concentrent dans les particules de carbures
qui sont devenues indépendantes les unes des autres.

Les déformations sont alors accommodées par la matrice métallique au niveau
des ponts (figures 5.32 et 5.33). Les contraintes internes qui s’établissent dans le
composite conduisent a un écrouissage cinématique linéaire.
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Figure 5.31 — Cartes de la contrainte équivalente de von Mises o505 dans le TiC
pour E22 = 0, 03, E22 = 0, 06, E22 = 0,1 a T=25 °C.
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Figure 5.32 — Cartes des déformations €55 dans Mo pour Eyy = 0,03, Ey = 0,06,
E22 == 0, ]_ a T:25 OC.

Figure 5.33 — Cartes des déformations €99 dans le TiC pour Fyy = 0,03, Eyy = 0,06,
EQQ = 0, 1 f\i T:25 OC.

Ces résultats conduisent a décrire le comportement du composite en compression

d’apres le scénario suivant :

— Lors des premiers efforts appliqués, le squelette de carbure supporte toutes les
contraintes. Ce phénomene correspond au domaine élastique du composite.

— La rupture des ponts entre les carbures intervient et donne un matériau avec
des inclusions. Cela correspond également a la "limite d’élasticité” lue sur la
courbe.

— Les déformations sont alors accommodées dans la matrice et dans les ponts.
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Scroui rs cinématique linéaire.
L’écrouissage est alors cinématique linéaire
— L’end if icul 1
endommagement progressif des particules de carbure engendre de la propa-
gation de fissures dans la matrice, ce qui amene a la ruine de 1’échantillon.

La figure 5.34 présente les courbes o vs £ expérimentales et simulées du composite
pour chaque température d’essai.
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Figure 5.34 — Agrégat B : Courbes expérimentales et simulées de tests de compression
a différentes températures.

On constate que les courbes simulées décrivent assez bien le comportement expé-
rimental jusqu’a 10 % de déformation, et ce quelle que soit la température de ’essai.
Au-dela de 10 %, la courbe simulée se situe au-dessous de la courbe expérimentale.
Cela s’explique par le fait que I’endommagement implémenté est trop simpliste pour
rendre compte des phénomenes complexes de propagation de fissures.

En effet, la distribution des contraintes dans le TiC (figure 5.35) est identique,
quelle que soit la température, pour une déformation de 9 %.

La figure 5.36 présente les distributions de contrainte oy dans le molybdene
pour E22 = 0,09 a différentes températures. On observe que le taux d’hétérogénéité
décroit avec la température, du méme ordre de grandeur que ce qui avait été révélé
sur 'agrégat de molybdene. Il semble donc que le modele d’endommagement implé-
menté ne modifie pas le comportement du molybdéne.
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Figure 5.35 — Agrégat B : Distribution des contraintes 099 dans TiC pour £22 = 0.09
a différentes températures
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Figure 5.36 — Agrégat B : Distribution des contraintes 95 dans Mo pour £22 = 0,09
a différentes températures.

Ceci vient de ce qu’il n’y pas de création de surfaces libres lors de 'endommage-
ment du TiC.
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Conclusion

Nous avons montré que la technique FIB/EBSD/MEB ouvrait des perspec-
tives originales et nécessaires pour la construction d’agrégats numériques
rendant compte de la microstructure réelle.

Une premiere étude du molybdeéne par une approche muti-échelles dépendant

permet de :

— décrire les hétérogénéités de champs mécaniques locaur avec la tempéra-
ture (transition de comportement) ;

— modéliser le comportement depuis [’échelle des systémes de glissement
gusqu’a ’échelle macroscopique.

La méthode d’identification mise en place fait usage d’un couplage
ABAQUS™ - SiDolo pour réaliser une pré-identification. L’intérét de cette
démarche réside dans le fait que :

— Limplémentation des lois de comportement dans SiDolo permet d’itérer
sur le jeu de parametres en s’affranchissant des calculs de microstruc-
tures ;

~ ABAQUS™ permet, a partir du jeu de paramétres identifié par SiDolo,
de prendre en compte les orientations cristallines et leurs interactions.

Le modéle a mis en évidence que les hétérogénéités de contrainte et de
déformation diminuent avec la température. De plus, la transition de
comportement du molybdene est décrite qualitativement par le modeéle.

Pour le comportement du composite MoTiCsyy, un modéle biphasé avec
endommagement dans la phase TiC a été implémenté, avec un critére
d’amorcage portant sur la contrainte principale mazimale.

Ce type de modélisation n’a pas pour vocation d’expliquer les mécanismes

menant a la rupture a une échelle tres locale, mais d’examiner la perti-

nence de la prise en compte de la rupture des particules céramiques dans le

comportement du composite :

— Perte de la percolation par rupture des ponts du squelette céramique dans
le composite MoTiCsp.

— Comportement d’un composite matrice-inclusions avec écrouissage li-
néaire.

Enfin, nous avons montré qu’il était nécessaire de prendre en compte des

agrégats aussi représentatifs que possible de la microstructure (percolation)

pour décrire le comportement mécanique local et global.
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5.4 Synthese

Cette étude du composite MoT'iC3qy s’inscrit dans le cadre de la recherche des
matériaux, utilisables comme structure de coeur, dans les centrales nucléaires de
génération IV. Elle se veut une contribution a la compréhension et a la modélisation
de 'amorcage de 'endommagement dans les matériaux composites.

Le présent travail propose une caractérisation des propriétés du composite suivie
d’une modélisation rendant compte de la microstructure réelle tout en sachant dé-
crire les phénomenes mécaniques associés. L’intérét majeur de cette étude réside dans
le développement d’un outil, fondé sur les méthodes micromécaniques, a méme de
prendre en compte d'une maniere naturelle et explicite I’effet de la microstructure et
les mécanismes de déformation complexes dans le cadre de la MMC, sur I’'amorcage
de 'endommagement d’'un matériau composite. Afin de dégager les phénomenes non
accessibles expérimentalement, un modele polycristallin a été utilisé sur des agrégat
3D, afin de simuler I’évolution cristallographique au cours de la déformation.

Caractérisation expérimentale

La microstructure du composite, élaboré par HIP, est triphasée et de type coeur-
coquille. La structure se présente sous forme de grains fins de TiC (®p;c = 1—2 pm)
entourés d'une coquille tres fine de carbure (Mo, Ti)C (<1 pm) dans une matrice
métallique (®pr, =2 — 3 pum).

Des observations au MET montrent que ces coquilles, formées durant la mise en
forme par diffusion du molybdeéne dans le TiC, constituent une phase intergranulaire
de composition définie. Cette coquille (Mo, Ti)C contient, en plus du carbure de
titane, une teneur en molybdene de I'ordre de 8-12 %vol (analyses WDS). Il a aussi
été montré que durant 1’élaboration, le molybdene subissait une recristallisation alors
que le TiC présente des structures de dislocations réarrangées.

L’étude de la microstructure du composite MoTiC3q, via la tomographie X 3D,
a mis en évidence la percolation de chacune des phases au sein de la structure.

Des essais de compression monotone ont été menés dans l'intervalle de tempéra-
ture [25 -700 °C] sur le molybdeéne et le composite.

Molybdene
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Pour le molybdeéne, un fort effet de la température a été relevé, notamment sur la
limite d’élasticité. I.’écrouissage macroscopique semble moins affecté par la tempéra-
ture. L’évolution du comportement en température a été associée a une transition de
comportement "basse”/"haute” températures. De plus, les essais de traction, couplés
a des observations MEB, ont mis en évidence l'existence d’un comportement ther-
miquement activé. Cette transition de comportement se caractérise par ’évolution
du mode de rupture transgranulaire fragile a température ambiante vers une rupture
ductile a haute température. La température de transition a été identifiée a environ
300°C.

Composite MoTiCsyy

L’ajout de TiC augmente la limite d’élasticité mais diminue fortement la défor-
mation a rupture (5 % a 25 °C et 20 % a 700 °C). Le comportement mécanique du
composite se décompose en trois stades :

— un domaine élastique ;

— un écrouissage cinématique linéaire qui se manifeste apres la rupture des ponts
du squelette de TiC et correspond au comportement d’une matrice de molyb-
déne contenant des inclusions ;

— un écrouissage qui dépend a la fois de 'endommagement des inclusions, de la
déformation plastique de la matrice molybdene et de la température.

Des essais de sauts de vitesse et de sauts de température ont également permis
de déterminer le volume d’activation V* et I'énergie d’activation AG. Les valeurs
de V* et AG sont fortement dépendantes de la température, ce qui souligne le role
important joué par les mécanismes d’activation thermique. De plus, les valeurs de
V* et AG du molybdene et du composite sont relativement proches et 1’énergie
libre d’activation AGy est de I'ordre de 1eV dans les deux microstructures. Ces
résultats montrent qu’a I’échelle macroscopique, la phase carbure n’influe pas de
facon significative sur le comportement thermiquement activé du composite, lui-
meéme lié a des mécanismes ayant lieu a 1'échelle des glissements de dislocations
dans le molybdene.

Les études réalisées (essais de traction, essai de flexion quatre points), a 'ECP et
au CEA, sur le TiC permettent de conclure sur son comportement élastique-fragile.
Les essais de nanoindentation ont montré que les constantes élastiques de la phase
(Mo,Ti)C et du TiC sont tres proches, ce qui permet d’envisager cette phase comme
élastique-fragile elle aussi.

Simulation numérique

Alors que les modeles proposent, en général, des formes simplifiées pour représen-
ter les hétérogénéités, cette étude présente une approche originale, via 1'utilisation
de la technologie FIB/EBSD, dans la reconstruction 3D de la microstructure réelle.

Une approche multi-échelles a été proposée pour décrire le comportement du

138 Etude expérimentale et numérique du composite Mo-TiC



5.5. Perspectives

molybdeéne et du composite MoT1C5py. Le comportement thermiquement activé du
molybdene et le caractere élastique-endommageable du TiC ont été implémentés
dans un modele biphasé.

Les modélisations effectuées sur le molybdene donnent des résultats proches des
résultats expérimentaux, et décrit correctement la transition de comportement.

Les simulations réalisées sur le composite, supposent, dans un premier temps, le
TiC comme élastique pur. Elles ont montré que celui-ci était, des les premiers stades
de déformation macroscopique, soumis a des contraintes de traction supérieures a
la contrainte critique a rupture. Ainsi, le critere d’endommagement est fonction de
la contrainte maximale principale. Il propose une décroissance du module de Young
avec le temps.

Les premiers résultats montrent I'importance de la prise en compte de la micro-
structure réelle et, plus particulierement, de la percolation de la phase céramique.
La simulation rend bien compte de I'endommagement précoce des ponts, condui-
sant a une concentration des contraintes dans les grains de céramiques avec une
accommodation par déformation du molybdene.

5.5 Perspectives

Connaissance de la phase (Mo, Ti)C

Ces travaux exploratoires n’ont pas permis d’identifier le comportement méca-
nique de la phase (Mo,Ti)C et son role/influence dans la déformation et 'endom-
magement du composite. Un recuit a 1800 °C pendant 20h permet de s’affranchir
de la phase TiC. Cela permettrait donc de caractériser mécaniquement ce matériau
afin de pouvoir en soustraire le comportement de la phase (Mo, Ti)C.

Modélisation de l’amorcgage

L’hypothese d’'un endommagement, portant uniquement sur les particules de
TiC, a 'avantage de dégager le role de ce seul phénomene. 11 est nécessaire de trans-
poser I'ensemble de la démarche a d’autres types de micromécanismes d’amorcage,
voire, sous certaines conditions, a I’enchainement de plusieurs d’entre eux.

D’autres problémes restent en suspens :

La prise en compte dans le modele d'une interface de faible épaisseur et la bonne
description de sa morphologie et de ses propriétés.

L’observation de '’endommagement en surface n’est pas suffisante, mais I’étude
en volume nécessite l'acces a des techniques, telle la tomographie X 3D, encore trop
peu développées pour des matériaux a petits grains. Dans ce cas, le modele doit
etre adapté et les criteres de plasticité modifiés pour tenir compte de la variation de
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volume.
D’autres améliorations peuvent étre envisagées :

L’effet de la taille des grains hétérogene dans le M oT'1C5qy devrait prochainement
étre pris en compte dans le modele par une approche non locale (seconds-gradients).

Introduire les évolutions des coefficients des matrices d’écrouissages identifiés par
la DDD.
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Annexe A

Annexe A : Méthodes
expérimentales mises en ceuvre

A.1 Essais mécaniques

Essais de compression en température

Les essais de compression en température ont été réalisés a l'aide d’'une machine
de type MTS, équipée d'une cellule d’effort d’une capacité de 500 kN. Des tas de
compression en céramique (TZM) ont été utilisés, afin d’éviter une déformation
localisée et la dégradation des lignes de compression a haute température, comme
cela est présenté sur la figure A.1.

Figure A.1 — a) Montage de compression avant essai, b) montage de compression
lors du refroidissement.
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De la graisse de molybdene a été appliquée entre I’échantillon et ces tas de com-
pression, faisant office de lubrifiant. Afin d’obtenir le parallélisme des faces d’appui
de I'éprouvette, le pion va étre maintenu en force entre les deux lignes de compres-
sion au moyen d'un mode "CLC” propre a la machine qui permet de venir en contact
sans dépasser la consigne voulue (généralement bien inférieure & 1 kN).

La mise en température et son maintien est obtenu par un four a lampe (7},,4, &
1200 °C) relié a un générateur de puissance. La consigne en température va étre
donnée au générateur de puissance qui va gérer l'activité du four par I'intermédiaire
d’un thermocouple (type K). Le thermocouple, n’ayant pas pu étre soudé (du a
la faible conductivité du molybdeéne), a été placé entre 'éprouvette et les tas de
compression. Etant protéger des rayonnements des lampes, le thermocouple a ainsi
permis d’obtenir une température a cceur de 1’échantillon.

Les éprouvettes utilisées sont de géométrie cylindrique (¢g = 12 mm) et de hau-
teur Ly = 18 mm (figure A.2). La déformation de I'éprouvette a été mesurée a
partir du déplacement de la traverse de la machine. Les essais ont été pilotés en
déplacement de traverse, a une vitesse de déformation d’environ 5.107%s~'. Apres
avoir relevé la valeur du diametre initial ¢g, 'effort appliqué est alors mesuré ainsi
que le déplacement au cours de 'essai. Cela permet d’en déduire :

- Les courbes conventionnelles représentant I’évolution de F'/S, en fonction de la
déformation dite conventionnelle . définie par :

_U
_LO

ol Sy représente la section initiale de I'éprouvette, u désignant ’allongement de
I’éprouvette et Ly la longueur utile initiale de I'éprouvette.

€c

- Les courbes rationnelles représentant 1’évolution de la contrainte "vraie” o =
F/S en fonction de la déformation rationnelle £, définie par la relation :

] L

gr = In—

r LO

En utilisant 'hypothese de conservation du volume, on peut en déduire une relation
simple pour le calcul de S et o :

F L
SoLo = SL d'ott 0 = — —
00 TS T,

Essais de traction en température

Les essais de traction en température ont été effectués sur une micro-machine de
type Fondis, présentée sur la figure A.3.

Afin de mesurer la déformation, I’éprouvette a été instrumentée par un extenso-
metre Instron (type résistif a jauges), lui-méme relié a un amplificateur de mesure
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Figure A.2 — Eprouvette de compression cylindrique ¢y = 12 mm/L, = 18 mm.

Figure A.3 — Montage de micromachine de traction de type Fondis.

HBM de type MGC. L’étalonnage de 'extensometre est réalisé avec une roue mi-
crométrique.

Le mise en température est effectuée a ’aide d’'un mini-four constitué d’un élé-
ment chauffant (10 Ohms) enroulé et d’un thermocouple de régulation de type K.
Pour mesurer la température de 1’échantillon, le thermocouple est collé a la cyano-
crylate ou avec la colle céramique sur la partie utile de I’éprouvette. LL’ensemble est
serré dans un montage de type étau et l'isolation est faite avec de la laine de roche
pour éviter les déperditions de chaleur.

Il s’agit d’éprouvettes plates de taille L = 55 mm/e = 1,5 mm dont le plan est
donné sur la figure A.4. Un double congé a été usiné afin de localiser les déformations
tout en gardant une zone utile de taille suffisante (L = 8 mm/l = 3 mm/e = 1,5

Essais de flexion j points

Cette campagne de caractérisation mécanique a été réalisée a température am-
biante sur une machine de flexion quatre points (figure A.5) au sein du laboratoire
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Figure A.4 — Eprouvette de traction présentant une zone utile de dimension L = 8
mm/l =3 mmje=1,5mm

SRMA /LA2M au CEA Saclay. Ces essais, effectués par Le Flem et al., sont extraits
d’une note technique interne au CEA [105] et un résumé de cette caractérisation est
présenté ici.

La flexion est assurée par des rouleaux libres en rotation.

PYTTTILLELA LA
LALRLRA LSRR IR RN

Eprouvette

Figure A.5 — Dispositif d’essai de flexion quatre points

Les acquisitions de la force appliquée, du déplacement du vérin et de la déforma-
tion de I’éprouvette mesurée par un extensometre via un transmetteur, sont assurées
par le logiciel de pilotage et d’acquisition de la machine d’essai. Les essais normalisés
[106] (dimension des éprouvettes, chanfreins, préparation de surface, étuvage ...) ont
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été réalisés sur trente éprouvettes, pour faire une analyse statistique satisfaisante.

L’objectif est de déterminer la résistance a la flexion du Carbure de Titane. Les
valeurs de contraintes a rupture dans le TiC ont été déduites des essais de flexion
quatre points. Une analyse statistique de type Weibull a été appliquée sur les résul-
tats expérimentaux afin d’évaluer une probabilité de rupture.

Essatis de nanoindentation
Le systeme utilisé est de type MTS Nano Indenteur XP. Des charges de 1 a 500mN
peuvent étre appliquées, ce qui induit une taille d’indentation allant de quelques nm
a plusieurs um. L’appareil est équipé d’une pointe de type Berkovitch (en diamant,
pyramidale a base triangulaire).

La force appliquée P est mesurée en fonction de la pénétration de la pointe h, ce
qui permet d’obtenir des courbes de charge, dont 'allure typique est présentée sur
la figure A.6-b.

(a) Pointe Berkovitch du nanoin- (b) Courbe de charge-décharge.
denteur en contact avec la matieére.

Figure A.6 — Analyse de la nanoindentation

Au moyen d’un modele analytique décrivant le contact, on obtient une relation
entre la pente a la décharge S, le module F,, et I'aire projetée du contact A :

dP 2
S - % - ﬁ\/A(hc)Er

h. étant la profondeur de contact entre la pointe et le matériau (figure A.6-a).
Le module réduit E, est défini en fonction des propriétés élastiques de la pointe
(E; = 1141G Pa, v; = 0,07) et du milieu analysé (FE,,, v,,) par :

1 1— 2 1—v?

Er B Em E’L

Au moyen d’une analyse élastique du contact, on peut calculer A(h.) et donc
obtenir le module élastique du matériau F,,. Ainsi, pour que la courbe de réponse
soit caractéristique de la phase seule et non pas de son environnement, il faut adapter
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la valeur maximale de la charge a la taille de I’hétérogénéité. Dans notre cas, les
charges a appliquer doivent étre tres faibles.

A.2 Tomographie X

La caractérisation en volume de matériaux cristallins de forte épaisseur n’est
possible que par utilisation de sources de rayonnement X de forte énergie (diffrac-
tometres gamma, lignes haute énergie du rayonnement synchrotron) ou encore par
I'utilisation de faisceaux de neutrons. Depuis quelques années, une nouvelle tech-
nique non destructive, la tomographie X haute résolution, permet d’obtenir des
images tridimensionnelles au coeur de matériaux. Elle dévoile toutes les caractéris-
tiques de la microstructure (présence de différentes phases, d’inclusions, de fissures
ou encore de pores) qui modifient le coefficient d’atténuation ou l'indice optique le
long du cheminement emprunté par le faisceau de rayon X dans le matériau.

Récemment, 1'utilisation d’une source synchrotron de troisieme génération a per-
mis d’obtenir des images tridimensionnelles avec une résolution spatiale submicro-
nique, ce qui est bien plus élevée que les scanners X conventionnels. En effet, trois
propriétés propres au rayonnement synchrotron sont avantageuses pour la tomogra-
phie : la monochromaticité, le flux élevé et la cohérence spatiale.

Alinsi, un systeme de microtomographie par rayons X a été développé a 'ESRF
(European Synchrotron Radiation Facility) de Grenoble.

Le principe de 'acquisition est similaire a celui utilisé, en tomographie X assis-
tée par ordinateur, c’est-a-dire consistant a effectuer des mesures pour différentes
rotations d’un échantillon dans le faisceau. Un systeme tomographique en géomé-
trie parallele 3D a été implémenté sur la ligne ID 19 de I'ESRF (ligne Topographie
et Diffraction Haute résolution). Pour chaque angle de rotation, une projection 2D
de I’échantillon, est acquise, grace a un détecteur développé autour d’une caméra
CCD 2048 x 2048 (Caméra FRELON, ESRF Detector Group). Il est donc possible
de visualiser les volumes diffractants dans une section de I’échantillon en utilisant
une reconstruction a partir d’une série d’acquisitions en diffraction. La figure A.7
présente le dispositif de la ligne ID 19.

L’orientation du monochromateur par rapport au faisceau incident permet de sé-
lectionner une énergie qui peut varier entre quelques keV et 100 keV. Dans notre cas,
une énergie de 45 keV a été utilisée. 1500 projections sont acquises pour reconstruire
le volume, soit un pas de rotation 0,12° entre chaque radiographie pour couvrir un
angle de 180°. La résolution et la durée d’acquisition ont nettement diminué lors
de ces dix derniéres années [146][147], ce qui permet d’étudier des échantillons plus
conséquents. Il convient de rappeler que la diffraction du faisceau X induit souvent
un contraste de phase qui s’ajoute au contraste d’atténuation classique [148][83].
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Figure A.7 — Schéma général du principe de I'acquisition de projections en tomogra-
phie.

A.3 Microscopie - EBSD - FIB

EBSD - Electron Back-Scatter Diffraction

L’Electron Back-Scatter Diffraction, ou diffraction des électrons rétro-diffusés,
est une technique basée sur la technique de canalisation des électrons par microsco-
pie electronique a balayage.

La canalisation est un phénomene lié a I'interaction de tout faisceau de particules
avec un cristal. Dans le cas d'un faisceau incident d’électrons, les électrons rétrodif-
fusés, canalisés par les plans cristallins forment une figure caractéristique constituée
de pseudolignes de Kikuchi. Cette figure fournit des informations sur la symétrie, la
qualité et I'orientation du réseau cristallin. Ainsi la canalisation est souvent utilisée
pour déterminer I'orientation cristallographique d’une structure monocristalline ou
la désorientation entre les grains d'un polycristal. Mais elle peut également permettre
d’évaluer le taux de déformation d’'un matériau. La technique est relativement an-
cienne (utilisée des les années 70) mais elle connait, depuis les années 90, un regain
d’intérét avec le développement de logiciels permettant I'indexation automatique et
rapide (0,1 & 0,2 s par pixel) des diagrammes de diffraction.

Ainsi, 'EBSD est une méthode récente d’analyse de ce phénomene de canali-
sation qui s’est fortement développée il y a une dizaine d’années et qui permet de
déterminer I'orientation cristallographique d’une zone excitée par un faisceau d’élec-
trons incident. Il résulte de cette excitation 1’émission par chaque plan atomique de
la maille d'une paire de cones de diffraction (cone de Kossel) de forts angles, qui,
interceptés par un écran phosphorescent [149], forment une bande de Kikuchi (figure
A.8).
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Echantillon
incling de 70°

Figure A.8 —a) Cones de diffraction des électrons, b) Formation de lignes de Kikuchi
sur un écran de phosphore.

Chaque plan de la maille est ainsi a 1’origine d’une bande de Kikuchi et I’ensemble
du diagramme de Kikuchi, comme montré en exemple sur la figure A.9-a.

(a) (b)

Figure A.9 — a) Diagramme complet, b) Indexation d’un diagramme.

Il reste a indexer le diagramme obtenu, c’est-a-dire a associer a chaque bande
le plan cristallographique associé. Cela passe par l’enregistrement du diagramme
par une cameéra, puis par l'indexation des bandes effectuée en temps réel par le
logiciel fourni avec I'équipement. Cette indexation est enfin rapprochée d’un dia-
gramme théorique, ce qui conduit a I'obtention de trois angles d’Euler qui caracté-
risent l'orientation de la zone observée (figure A.9-b).

La zone diffractante est trés fine (environ 20 nm d’épaisseur). La résolution spa-
tiale de la technique dépend alors du type de microscope utilisé (i.e. de la finesse
de faisceau accessible). Pour un MEB standard, la résolution est de l'ordre du pum,
alors qu’elle peut atteindre environ 50 nm sur un MEB-FEG comme celui sur lequel
ont été effectués la plupart des travaux de cette étude.
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FIB - Focussed Ion Beam

L’équipement que nous avons utilisé, le Zeiss Crossbeam XB1560, combine en une
seule installation un FIB avec un microscope électronique a balayage (Dual-Beam)
et une caméra EBSD ultra-rapide.

Le systeme FIB, pour Focused Ion Beam, permet de sculpter directement des
formes de taille nanométrique sur des échantillons grace a un faisceau d’ions fo-
calisés. Un matériau peut ainsi étre structuré sans recourir au dépot d’une couche
sensible intermédiaire, indispensable en nanolithographie classique. La structuration
peut s’effectuer au choix, soit par création de défauts dans la structure d’un cristal,
soit par implantation d’ions, soit par gravure directe. Par conséquent, les principaux
domaines d’application de ce type d’instrumentation sont la science des matériaux
et plus particuliérement le domaine des semiconducteurs.

SEM objective lens

EBSD position
(70" tilt)

Figure A.10 — Schéma de l'installation du MEB avec caméra EBSD couplée au FIB.

Dans le FIB, la source d’électrons est en fait un canon a ions gallium. Les ions Ga
ont une masse beaucoup plus élevée que les électrons et leur interaction avec 1’échan-
tillon est ainsi beaucoup plus forte. Un tel canon permet d’arracher, de maniere tres
précise, la matiere a la surface d’un échantillon. Parallelement, ce bombardement
d’ions gallium arrache lui aussi des électrons secondaires a 1’échantillon, ce qui per-
met d’obtenir une image dite ionique grace aux détecteurs d’électrons secondaires

du MEB.

Dans notre étude, I'utilisation du FIB devait nous permettre d’oberver la micro-
structure couche apres couche, tout en prenant des acquisitions EBSD de chacune
d’elles. Nous avons procédé de la fagon suivante :

— Dans un premier temps, a I'aide d’un faisceau de forte intensité (>5 nA), nous

avons réalisé une cavité en biseautant les bords (figure A.11-a) afin qu’ils ne
perturbent pas ’acquisition EBSD pour les couches inférieures.
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— Puis le polissage de chaque couche a été effectué avec une intensité plus faible
(~ 500 pA) afin de minimiser les stries laissées par I'usinage. Apres chaque
usinage, 1’échantillon était tilté afin de se placer de facon optimale pour I'ac-
quisition EBSD (figure A.11-b).

<lociron
beam
mmllng
f----\"
L
e 3 ®
s detecton

to EBSD detectn

Figure A.11 — a) Position d’usinage, b) Position d’acquisition EBSD
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Annexe B

B.1 Détermination de la taille du volume élémen-
taire représentatif

La microstructure isotrope du composite, du fait de sa mise en forme par HIP,
suggere que la taille de 'agrégat n’aura pas d’influence sur la représentativité cris-
tallographique du matériau. Il s’agira de s’assurer que les zones choisies lors de la
formation de 'agrégat numérique ne génerent pas de texture particuliere.

Néanmoins, 'interaction entre phases semble déterminante pour appréhender le
comportement du composite. En effet, les matériaux composites présentent de forts
gradients de concentration. Pour décrire au mieux les phénomenes d’accommodation
que cela génere, il s’agit de prendre un nombre de grains assez important afin que
les conditions limites (effet de bord ...) limitent leur portée.

Alinsi, il semble nécessaire d’étudier a partir de quelle taille 'agrégat numérique
sera jugé représentatif du matériau. De plus cette étude permet aussi une optimisa-
tion de la durée de calcul puisque I'intérét d’une telle étude tient au fait d’identifier
le plus petit volume représentatif.

La démarche a été la suivante : une cartographie EBSD a été réalisée dans un
domaine de 100 x 100 um?. Ce domaine a été découpé en sous-domaines élémentaires
de : 10x 10 m?, 20 x 20 um?2, 30 x 30 pm?, 40 x 40 um? et 50 x 50 pm?. Le tableau B.1
présente la composition de toutes les zones étudiées et malgré quelques disparités,
la proportion Mo/TiC est assez bien respectée dans ces zones.

Tableau B.1 — Composition des zones de différentes tailles choisies (% volumique).

Zone 10 x 10 pm? | 20 x 20 pum? | 30 x 30 pm? | 40 x 40 um? | 50 x 50 pum?
Mo (%vol) 65 75 74 P P
TiC (%vol) 35 25 26 23 23

Pour chacune des cartes EBSD découpées, un agrégat de deux couches d’éléments
identiques a été réalisé et maillé avec un pas de 0,3 um, comme cela est présenté sur

Etude expérimentale et numérique du composite Mo-TiC

151




B. Annexe B

la figure B.1.

Figure B.1 — Agrégats construits a partir de cartes EBSD de c6té : a) 10 um b) 20
pm ¢) 30 um d) 40 pym e) 50 pm.

Afin de déterminer I'influence du nombre de grains dans ’agrégat, directement
relié a la taille de 'EBSD, un méme état de déformation (5 %) a été simulé sur les
cinq agrégats.

Les courbes de compression issues de la simulation et présentées figure B.2,
montrent qu’a partir de 30 um, 'agrégat propose une approche satisfaisante puisque
la réponse macroscopique tend a étre la méme que pour les agrégats de plus grande
taille.

L’analyse des histogrammes de contraintes et de déformation (figures B.3 et B.4)
confirme la convergence des résultats, pour les agrégats de coté supérieur a 30 pm,
vers une seule et méme réponse du matériau.

Sur la figure B.3, la présence de deux poles distincts est en accord avec le ca-
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Figure B.2 — Courbes de compression simulées sur des agrégats de tailles différentes.
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Figure B.3 — Histogramme des contraintes 0,5 au sein des agrégats de tailles diffé-
rentes.
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Figure B.4 — Histogramme des déformations au sein des agrégats de tailles différentes.

ractere biphasé du composite et des propriétés mécaniques différentes des phases
constitutives. Au vu de ces résultats, il semble justifié de prendre un agrégat de 30
pm de coté. Néanmoins, I'importance des effets de couche semble essentiel dans la
simulation de composite.

B.2 Etude de la taille de maillage

Si la taille de la zone EBSD étudiée est importante, la détermination d’une fi-
nesse minimale de description apparait aussi essentielle. Le but de cette étude est
donc de rendre compte de la pertinence des champs locaux observées en fonction de
la taille du maillage adopté. Le choix de la géométrie des éléments n’est pas abordé
dans cette étude, dans laquelle tous les maillages ont été réalisés avec des éléments
cubiques a intégration réduite (C3D8R).

L’agrégat, utilisé dans cette partie, est constitué de 2 couches d’éléments iden-
tiques de dimensions de 30 ym de coté. Les tailles des maillages étudiés sont : 0,3
pm, 0,5 pm, 0,7 pm, 1 pm, 2 pm, et 5 pm (figure B.5).

Les courbes de compression simulées (figure B.6) montrent que la réponse ma-
croscopique tend a s’homogénéiser a partir d’une taille de maille inférieure a 0,7 pym.
De méme, il semble évident que le maillage de 5 um n’est pas assez fin pour décrire
correctement le comportement mécanique du composite.

L’interprétation des champs locaux apporte des précisions sur I'importance de

154 Etude expérimentale et numérique du composite Mo-TiC



B.2. Etude de la taille de maillage

A
bbb

Figure B.5 — Agrégat de 30 um de c6té avec une taille d’éléments de : a) 0,3 ym b)
0,5 pumc) 0,7 um d) 1 pm e) 2 pm f) 5 pm. (maillage de 2 couches).
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Figure B.6 — Courbes de compression simulées sur des agrégats de taille de maille
différentes.

I'utilisation d’un maillage adéquat. En effet, afin de rendre compte de la morphologie
réelle des phases et des interfaces, il s’agit d’adopter une description assez fine. Les
distributions de contrainte (figure B.7), calculées en chaque élément du maillage,
montrent qu’'une trop grande taille de maille (> 0,7 ym) ne permet pas de décrire
raisonnablement les hétérogénéités de contraintes.

Avec une taille de maille en dessous de 1 pum, la distribution en deux poles de
contraintes est mise en évidence. Les distributions de déformation (figure B.8) ne
sont pas tres sensibles a la différence de taille de maille.

Ainsi, il apparait que la taille de maille, et donc le nombre d’éléments par grain
sur lesquelles sont discrétisés le comportement de celui-ci, est déterminant dans
I'interprétation des valeurs de champs locaux. Cette étude a permis de montrer qu’il
était nécessaire d’avoir au minimum 15 éléments par grain pour que la description
des champs locaux, au sein de 'agrégat numérique, soit satisfaisante.
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Figure B.7 — Histogramme des contraintes o9y au sein des agrégats de taille de maille
différentes.

0.09 T T T T T
maillage 0,3 um
maillage 0,5 um
0.08 maillage 0,7 pm| 7|
maillage 1 pm
0.07F maillage 2 ym | |

0.06

0.05

0.04

Frequence (Nbr elt /Nbr elt total)

Figure B.8 — Histogramme des déformations au sein des agrégats de taille de maille
différentes.
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Annexe C

Annexe C : Champs Mécaniques

C.1 Simulation numérique Molybdeéne

[’agrégat numérique de molybdeéne est constitué de 8 couches d’éléments (cha-
cune comprenant 10 000 éléments) provenant de 4 cartes EBSD de 30 x 30um? (pas
d’analyse 0, 3um). Chaque carte est extrudée pour donner une épaisseur de maillage
équivalente a la taille de grain.

a 25°C

Les figures C.1 et C.2 représentent les cartes de la contrainte locale g9y et de
densité de dislocations pour les simulations réalisées a 25°C.

a 5000rC

Les figures C.3 et C.4 représentent les cartes de la contrainte locale o9y et de
densité de dislocations pour les simulations réalisées a 500°C.
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Figure C.4 — Densité de dislocations pour Foy = 3 %, Foy = 7 % et Fop = 15 %
dans le molybdene a T=500 °C.
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C.2 Simulation numérique agrégat A sans endom-
magement

L’agrégat A est obtenu comme pour le molybdéne, & partir de 4 cartes EBSD
de surface 30 x 30 pum? donnant 8 couches d’éléments. L’agrégat A ne présente
pas la percolation de la phase carbure au sein de la structure. Pour les simulations
présentées dans cette partie, le TiC est considéré en premiere approximation comme
élastique isotrope.

La figure C.5 présente les cartes de déformation minimale principale dans les
deux phases pour la simulation réalisée a 25°C sans endommagement de la phase
carbure.
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Figure C.5 — Déformation €4, prine dans les différentes phases pour Fyy = 0,01 a
T=25°C

Les figures C.6 et C.7 représentent les cartes de déformation locale €55 et de
contrainte équivalente au sens de von Mises pour les deux phases du composite.
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Figure C.6 — Déformation 95 dans les différentes phases pour Fsy = 0,01 & T=25
°C

La figure C.8 présente les cartes de densité de dislocations et de nombre de
systemes actifs pour la phase molybdene.
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