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Notation de différentes variables

I, Module de cisaillement @ | Coefficient de couplage élasto-
plastique
n, | Coefficient de viscosité 5 | Systéme de glissement
S | Tenseur de contrainte déviatorique macroscopique | g, | Constante de Taylor
& | Tenseur vitesse de contrainte déviatonque p | Densité volumique
~ | macroscopique calculée
i Tenseur vitesse contrainte déviatorique ps | Densité des dislocations (stockées)
macroscopigue imposée
58 | Tenseur de contrainte déviatorique granulaire Y | Energie libre
§B | Tenseur vitesse de contramnte déviatorique )8 | Energie libre granulaire
granulaire
E Vitesse de déformation macroscopigue H, . | Coefficients d'écrouissage isotrope
i Vitesse de déformation macroscopique imposée {1 | Rotation cristalline totale
£B | Vitesse de déformation granulaire 1P | Rotation plastique cristalline
~° [1% | Rotation élastique cristalline
;j Tenseur d'interaction d'ordre 4 =
< = @, | Angle dEuler 1
= Tenseur d'interaction d'ordre 4
N Tenseur d'ordre 4 des modules d'élasticite ¢ | Angle d’Euler (3)
= macroscopigue
A | Tenseurtangent macroscopigue @, | Angle d'Euler 2
EH Tenseur vitesse de contrainte granulaire F | Matrice de passage
i Tenseur vitesse de contrainte macroscopigue ko | Coefficient d’annihilation des
dislocations vis
R, Pourcentage d'erreur kg Coefficient d'annihilation des
dislocations vis
A Constante de Lameé !{_f Coefficient de stockage de
dislocation
AE | Constante de Lameé granulaire B, | Constante de déformation
isotherme
e | Constante de Lame granulaire p | Densité des dislocations mobiles
Eﬁ' Tenseur vitesse de déformation élastique 1 | Coefficient d"activation thermique
macroscopique
Ei’ﬂ Tenseur vitesse de déformation inélastique Dgh Coefficient de diffusion thermique
macroscopique
kp | Constante de Boltzmann U_Eu Contrainte cohésive granulaire
¥ Glissement Y Paramétre cohésif
(sans dimension)
Ny | Nombre de grains (100 < N, < 400) N; | Nombre de systémes de

glissement (N.=12)
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Résumé

Depuis quelques décenmies. 1'élaboration et 'étude des propriétés physiques et mécaniques
des microstructures UFG et NC se sont fortement développées. L intérét croissant suscité par ces
matériaux provient des comportements nouveaux qu’ils présentent et qu ouvrent des perspectives
prometteuses d’applications dans divers domaines des sciences et d'ingémenes. Des secteurs d’activité
a forte valeur ajoutée et aux emjeux économiques importants tels que la microélectromique, les
télécommunications, 1’aéronautique, 1'énergie et 'armement s’y intéressent. En mécanique, 1"mtérét
porté i ces microstructures réside dans la possibilité de produire des maténiaux ayant i la fois une
résistance mécanique et une ductilité élevées. Cependant, ces microstructures ont montré un faible
taux d’écrouissage quoiqu’ayant une résistance mécamique élevée. Des mécamsmes de déformation
nouveaux sont soupgonnés étre 4 'ongine de ce phénoméne notamment des mécamsmes de
déformation aux joints de grains conduisant dans certains cas i une inversion de la lo1 de Hall-Petch
et 4 un endommagement et/ou rupture précoce. Expérimentalement, des méthodes visant 4 améliorer le
taux d’écromssage tout en garantissant une résistance mécamique élevée existent et sont de plus en plus
nombreuses. De méme, des outils numénques de simulation ont permus d’explorer certains
phénomeénes encore iaccessibles par 1'expénience. C'est dans cette optique qu'un modéle
micromécamique capable de suivre I'évolution de la texture cnstallographique, de caracténiser
I'influence de la microstructure sur la contrainte d’écoulement et I’endommagement, est proposé dans
ce travail

Mots clés: Modélisation micromécanique, Homogénéisation, Endommagement, Plasticité
cristalline, Décohésion, Grandes déformations, Grains ultrafins et nanocristallins.

Abstract

Since decades, the study of mechamical and physical properties of UFG and NC
microstructures has considerably increased as well as processing techniques. The growing interest in
these matenals comes from new behaviors encountered with wide range of applications perspectives in
many scientific and technologic engineenng fields, with high added value and important economic
1ssues such as microelectronics, telecommunications, aeronautics, energy and army. In mechanics, the
growing interest resides in both the possibility of processing microstructures with high mechanical
strength and high ductility. However, these last microstructures have shown a very low stramn
hardening capacity although they were observed to have a high mechanical strength. New deformation
mechanisms are suspected to induce these behaviors namely grain size deformation mechanisms
which cause Hall-Petch strain profile inversion and/or early damage. Nowadays, there are many
techmiques to process UFG and NC microstructures with both high mechanical strength and improved
strain hardening capacities. Sumilarly, simulation numencal tools have helped to understand some
phenomenon still not accessible via expeniments. Boring in mind this last aspect, a micromechanics
modeling was proposed in this work to charactenze microstructure influence on yield stress and
damage and to study the crystalline texture evolution.

Keywords: Micromechanics modeling, Homogenization, Damage, Crystals plasticity,
Debonding, Large deformations, Ultrafined grains, Nanocrystals.
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I.1 — Motivations

Les récentes études en sciences des matériaux polycnstallins UFG (Ultra Fine Grains)
et NC (Nano Crystalline) montrent que leurs déformations semble résulter de la compétition
enfre deux mécamismes : les mécamsmes hiés a I’activité des dislocations et les mécanismes
liés aux phénomeénes d’endommagement aux jomts de gramns [Ainfantis, 2009]. Différents
trajets de sollicitations a différentes vitesses de déformation pour une gamme de températures
permettent de caractériser le comportement d'un matériau et la muse en évidence de la
contribution relative de chacun de ces mécamsmes en fonction des conditions expérimentales.
Afin d’élucider les mécanmismes en jeu, souvent ces tests sont accompagnés d’observations
post-mortem en microscopie électromque a balayage (MEB) ou en transnussion (MET) et en
diffraction des rayons X (DRX). Les résultats obtenus expérimentalement sur les propriétés de
ces matériaux permettent de développer des modéles numériques pouvant servir a décrire et a
prédire le comportement macroscopique de ces dermers (allure des courbes, miveaux de
confrainte, type de rupture). Ils peuvent jouer aussi le réle de parameétres d’entrées aux
calculs numérniques.

1.2 Objectifs

Dans notre cas, un modéle micromécanique a été développé afin de caracténser le
comportement élasto-plastique de ces maténiaux et d’en prédire I'endommagement Ce
modele a été mitialement développé en petites déformations pus modifié de telle sorte qu’il
soit capable de prendre en compte 1'aspect grandes déformations (évolution de la texture
cristallographique). Compte tenu des observations physiques mettant en lumueére deux
écrouissages dans ces maténiaux a savorr 1’écrouissage 1sotrope et I’écromissage cinématique,
les comportements élastique et wisco-plastique ont constitués le pnncipal enjen du
développement de ce modéle qu a pour but surtout de reprodwre I’allure des courbes de
déformation sous sollicitation umasale (fraction, compression) puis d’étudier I'influence de
différents paramétres du modéle sur le comportement mécamque. La connaissance de 1’état
du champ de contrainte ou de déformation a donné lieu a plusieurs modéles numérniques
caracténistiques du comportement plastique ou wviscoplastique. Dans notre étude, le
comportement élastique a été pris en compte, de méme nous considérons la déformation
plastique incompressible. L’ objectif de la théorie de plasticité polycnistalline est de trouver les
relations entre la contrainte (ou déformation) macroscopique et la contrainte (ou déformation)
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microscopique. La premuére éfude signalée dans ce domaine avait été réalisée par Sachs
[1928] pws par Taylor [1938]. Sachs avait présumé que la contrainte locale (granulaire) est
toujours égale a la contrainte macroscopique. Dans ce cas, la condition d’équilibre au fravers
des joints de pramns est amsi satisfarte, puisque ce modéle néglige la vanation des
déformations d'un grain a I’autre, ainsi, la condifion de compatibilité entre grains est violée.
D’aprés Taylor, tous les grains ont le méme état de déformation dans un polycnstal,
autrement dit, les grains doivent s’accommoder de la méme déformation plastique qui est
égale a la déformation plastique macroscopique. Lin [1957] a modifié le modéle de Taylor en
supposant I'uniformité de la déformation totale. Par conséquent, 1l a autorisé une fluctuation
de la déformation plastique. Contrairement au modéle de Sachs, dans le modéle de Taylor, la
condition de compatibilité est respectée et pas celle de 1'équilibre au travers des jomts de
grains. Afin de satisfaire ces deux conditions en méme temps et de décrire I’hétérogénéite
mtergranulaire en petites déformations, Kroner [1961] a proposé un modéle autocohérent a
partir de la solution d’Eshelby [1975] du probléme de I'mclusion uniformément plastifiée
dans une matrice élastique 1sotrope infinie uniformément chargée a I’'mfim. Ce modéle a été
étendu par Budianski et Wu [1962]. Ce dernier est basé sur la solution d'une inclusion
sphénique (grain) noyée dans une matrice (agrégat) élastique 1sotrope. Ce modéle néglige les
mteractions plastiques entre les prains et leur matrice. Il est important de noter que le schéma
auto-cohérent a été le cadre de base d’intérét positivement évolutif, dans le domaine de la
modélisation du polycnstal. Certains auteurs ont proposé des modéles plus adaptés dans cette
approche [Abdul-Latif et al., 1998, 2002; Abdul-Latif, 2004, Abdul-Latif et Radi, 2010 ;
Berbenm et al_, 2004; Berbenni et al., 2007; Berbenm et al_, 2008; Berveiller & Zaou, 1979;
Cailletaud, 1987; Cailletaud and Sai, 2008; Evrard et al., 2008; Hutchinson, 1970; Iwakuma
& Nemat-Nasser, 1984; Kouddane et al_, 1993; Lebensohn et Tomé, 1993; Lebensohn et al |
2007 ; Lipinski et al., 1990, 1992; Mercier et Molinari, 2009 ; Molinari et al., 1987 ; Molinari
et al_, 1997; Nemat-Nasser, 1984; Nemat-Nasser & Obata, 1986; Nicaise, 2009 ; Pilvin, 1990;
Rougier et al., 1994; Schoutt et al |, 1997 ; Weng, 1982] car, ces derniers tiennent compte des
hétérogénéités de la contrainte locale. On peut donc accéder au comportement global du
maténau en faisant de I’homogénéisation c’est-a-dire en faisant un calcul moyen basé sur la
réponse mécanique de chaque monocristal. Dans ce travail de thése, c’est cette dermiére
approche qui a été retenue a cause du caractére polycnistallin des maténaux a étudier.

Expénimentalement, les procédés d’élaboration HIP ou SPS ou encore
I"électrodéposition donnent des matériaux avec une texture imitiale aléatoiwre. A noter que le
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procédé SPD (Severe Plastic Deformation) peut induire une texture mitiale, ainsi qu’une forte
densité des dislocations. Afin d’'inclure dans le modéle une contramnte caracténstique du
comportement mécanique aux joimnts de grains, s’agissant principalement des mécanismes
d’endommagement, ce joint de grains a été assimilé a une interface cohésive [Rice et al, 1992]
d’épaisseur relativement petite, donc négligeable. Nous avons considéré ensuite qu’hormus le
caractére cohésif, la forme péométrique du joint de grains ainsi que son épaisseur n’ont pas
d’effet fondamental sur le comportement mécamque (ceci n’est pas toutefois vrai dans la
pratique). La déformation plastique est supposée homogéne aux joimnts de grains. Cette
dermeére hypothése est néanmoins discutable, car plusieurs facteurs expénmentaux la
confredisent. Elle tient plus a un besoin de conformuté théorique qu’a une réalité physique. En
outre, I'influence de la taille de grains sur la réponse macroscopique a été mftroduite afin de
prendre en compte des nombreuses observations expérimentales liées a celle-c1 [Meyers,
2006 ; Saada et Dirras, 2009]. L’endommagement des maténaux UFG et NC reste un
phénomeéne complexe et difficile 4 modéliser en raison du nombre élevé des mécanismes
mpliqués. I1 a été mtroduit dans ce travaill en tenant compte des seuls mécanismes

expérimentalement identifiés comme mécamismes responsables de la décohésion (ouverture,

glissement).

Ce travail de thése s’est effectué dans le cadre du volet modélisation d’un projet de
I’Agence Nationale pour le Recherche sous le numéro ANR-09-BLAN-0010, « MIMIC ». Le
projet est piloté par le Pr Guy DIRRAS (LSPM, Laboratoire des Sciences des Procédés et des
Matériaux, université Paris 13), le consortium est constitué outre du LSPM, de deux autres
partenaires : le CEMES a Toulouse et LISMMA (Laboratoire d’Ingénierie des Systémes
Meécaniques et des Maténaux, Supméca).

L’essentiel du travail théorique et numénque s’est déroulé au sein du laboratoire
LISMMA wia son unité de recherche (L3M) localisée a I'TUT de Tremblay en France.
Rappelons que le LSPM dispose des outils d’élaboration, d’analyse et de caracténisation des
maténiaux concemneés dans cefte étude. Les équipements dédiés a I’étude des nucrostructures
dont dispose le LSPM seront rappelés au chapitre relatif aux microstructures élaborées dans le
cadre du projet MIMIC. La partie numeérnique représentant 1’essentiel de ce travail de thése a
été développé a la fois au LSPM sous la direction du Pr Ramtam et a I'TUT de Tremblay en
France sous la direction du Pr Abdul-Latif qui dispose des outils de calculs appropriés.



L.3 — Plan de I’étude

La suite du travail sera orgamisée en six Chapitres. Le Chapitre II est consacré a
I'étude des maténaux polycristallins (cfc de préférence). On y abordera la problématique de la
taille des grains dans les maténiaux UFG et NC, les techmques d’élaboration y compris leurs
avantages et leurs inconvéments, les propriétés mécamques, les mécamismes de déformation et
d’endommagement. Dans les années 60, Hall [1952] et Petch [1954] avaient établi le lien
direct entre résistance mécanique et taille des pramns dans les aciers. Ils démontraient dans
leurs travaux que la résistance mécanmique d’un acier doux augmentait inversement a la taille

des grains. L’équation tradwmsant ce phénomene s’écrit :

(1.1)

est la contrainte d’écoulement du polycnistal,  la contrainte de frottement ou contrainte
du monocristal, K la constante de Hall-Petch et d la taille moyenne des grains.

Cependant, une violation de cette lo1 a depuis été reportée, lorsqu’on s’intéresse a des
tailles de grains de plus en plus faibles [Kumar et al , 2003]. Le modéle de Hall-Petch s’avére
ains1 insuffisant pour reproduire des comportements pour des tailles moyennes de grains en
dessous d’une dizamne de nanométres. En effet, en dessous de cette taille moyenne de grains,
le comportement mécanique semble étre dominé par le comportement des joints de grains en
forte proportion : nucléation et émission des dislocations partielles aux joints des grains,
maclage mécanique, endommagement inter granulaire, diffusion atomique. Certains de ces
phénomeénes peuvent amnsi conduire a I’inversion de la lo1 de Hall-Petch.

Nous rappellerons quelques fondamentaux sur I'élasticité et la plasticité cristalline. Nous
citerons quelques modéles de plasticité crystalline [Sachs, 1928 ; Taylor, 1938] et des
modeles micromécamques incluant entre autres la plasticité, la viscoplasticité. Ces derniers
étant les principaux comportements mécamques observés dans les maténaux UFG et NC en
dehors de tout endommagement.

Le Chapitre ITI abordera la question des grandes déformations et les aspects liés au modéle
micromécamque. Un apercu plus ou moins détaillé des différentes approches existant dans la
littérature sera proposé afin de donner plus de visibilité sur la démarche choisie pour prendre
en compte 1’évolution de la texture cristallographique [Molinan et al., 1987 ; L. Anand et al ,



1955]. Une description sur les procédures adoptées pour mtroduire le concept de grandes
déformations sera proposée et discutée par la smte.

L’étude des mucrostructures demande soit prise en compte quel que soit le développement,
I'mmfluence de la taille des gramns sur la contramnte d’écoulement. La lo1 de Hall-Petch
mitialement mtrodute dans les aciers n’est plus représentative d’un maténiau UFG a cause des
nouveaux meécanismes qui apparaissent. Plusieurs travaux de la littérature ont déja tenté d'y
apporter des réponses [Kim et al., 2004 ; Malygin, 2007]. Un bref rappel sur ces deux
dermers travaux sera présenté tout en évoquant aussi les deux modeles proposés dans le cadre
des fravaux de cette thése sur I"influence de la taille sur la réponse mécanique d’un matériau
UFG et/ou (NC). La dynamuque des dislocations permettra de préciser en amant le role de
I'activité des dislocations dans le processus de déformation plastique des maténaux UFG
(NC). On étudiera entre autres la variation de la densité des dislocations en fonction de la
déformation plastique et sa varnation en fonction de la microstructure. Cette dermeére étude
sera faite dans le chapitre IV

L’endommagement des maténaux UFG et/ou (NC) reste un phénoméne complexe en
termes a la fois des phénoménes physiques associés et des difficultés a en localiser les points
de nucléation. Des expériences menées par Cao [Cao et al | 2007] montrent qu’il est surtout
di a la présence des microfissures dans le maténau. Ces microfissures seraient donc des
points de nucléation de ’endommagement lors des glissements cnstallins indwts par la
rotation des grains et condmsant soit a 1’ouverture des joints de grains, soit au phénoméne de
cisaillement devenant ainsi des mécamsmes domunants. Dans ce chapitre V, nous parlerons du
probléme de I’endommagement de facon générale puis, des modéles cohésifs parmu lesquels
les modéles de Needlemann [1990]. En oufre, un nouveau modéle d’endommagement est
proposé aprés un certain nombre d’hypothéses motivées par la nécessité d'mclure dans 1’étude
les aspects liés aux structures élaborées dont entre autres, la taille des gramns et I'activité des
dislocations. Enfin, le chapitre VI relatif aux discussions générales et perspectives est
consacré aux différentes problématiques (techmques d’élaboration des maténaux UFG et NC,
mécanismes de déformation et d’endommagement ; problémes liés au choix du modéle
micromécamque ; processus d’identification numénque, développements numeénques, ) lifes
au choix du modéle micromécamque, a I'influence des microstructures sur le comportement
mécanique et au role non négligeable de certains parameétres du modéle. On y précisera aussi
les perspectives et les points saillants au mveau desquels 1l faudra les enwvisager et,
éventuellement les limites au-dela desquelles le modeéle est censé ne plus étre efficace.
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Un bilan des différentes problématiques abordées dans ce travail sera fait et, a chaque
fois, I’on évaluera le degré de réponses apportées, s’agissant principalement des missions au
mveau desquelles ce travail était circonscrit notamment la question de la modélisation
mulfiéchelle du comportement élasto-viscoplastique des maténiaux UFG (NC) en grandes

déformations et de son couplage aux processus d’endommagement par décohésion.
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II. 1. Microstructures
II. 1. 1. Problématique et contexte général des matériaux i grains ultrafins

Depuis les premiers travaux de Gleiter [1983], les maténiaux a grams ultrafins (UFG)
et les matériaux nanocnistallins (NC) doivent leur renommeée a leur gamme de propniétés trés
vanées couvrant presque I'ensemble des domaines des sciences appliquées. En mécanique,
cette renommeée est surtout liée aux propriétés de plus en plus nombreuses, susceptibles des
grandes applications scienfifiques et technologiques mmnovantes dans les domaimnes de la
construction mécanique aussi bien civile que mulitaire, en énergie, en aéronautique, dans les
sciences de I’espace [Krasilmkov et al, 2005], en optique et magnétisme [Hamzaow et al.,
2003], ... Ces matériaux peuvent étre rangés en deux groupes suivant leur taille de grains.
Mais, cette classification est légérement variable smivant les auteurs. En effet, 1ls seront dits
UFG st leur taille des grains est comprise entre 100 et 1000 nanométres [Kumar et al | 2003]
ou entre 250 et 1000 nanométres [Meyers et al , 2006]. Ils seront dits nanocnistallins dans les
limites inférieures a celles-ci. D’autres auteurs ont également suggéré que le domame UFG
pouvait s’étendre jusqu’a 10nm dans sa borne inféneure [Conrad, 2003 ; Cheng, 2003]. En
plus d’excellentes propriétés physico-chimiques, du point de vue des proprniétés mécaniques,
objectif de cette étude, plusieurs raisons justifient notre intérét a considérer 1’aspect taille de
grains. En effet, d’aprés les travaux de Hall [1951] et Petch [1955], la linute élastique des
maténaux polycnistallins augmente avec la dinunution de la taille des grains. Cependant, 1l est
généralement observé que cette augmentation de la contrainte d’écoulement s’accompagne
d’une absence de ductilité « utile » d’autant plus importante que la taille des grains est faible
[Cheng et al, 2003]. Les maténiaux UFG sont en outre caractérisés par un faible taux
d’écrouissage, une forte résistance en fatigue [Ercan et al , 2010], une mversion de la lo1 de
Hall-Petch a certaines valeurs de taille de gramns notamment en dessous de 10 nm, une grande
sensibilité a la porosité, une asymétrie traction/compression, la localisation des bandes de
cisaillement [Cao et al , 2007], augmentation de la sensibilité a la vitesse de déformation due
a la dimnution du volume d’activation dans les maténaux cfc par exemple [Wang et al |
2006 ; Champion et al. 2013], une forte densité des dislocations et une fraction volumique
élevée des joints des grains notamment pour les tailles de gramns en dessous de 10 nm (Fig. 2.

1).



II. 1. 2 — Méthodes d’elaboration.

Autant, les propniétés de ces matériaux sont nombreuses, autant plusieurs techmques
permettent aujourd’hu de les élaborer. Cette élaboration se fait smivant les approches
« bottom up » et « top down ». Ces derméres peuvent étre rangées en quatre groupes [Kumar
et al |, 2003] : la mécano-synthése (ou ball- milling en anglais) et la compaction [Koch, 1997 ;
Zhou et al , 2003; Lee and al., 2004 ; Guang et al , 2009], la déformation plastique sévére
[Valiev et al, 2000], la consolidation et condensation des particules en phase gazeuse
[Gleiter et al., 1989] et 1’électrodéposition [Erb et al., 1995].
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Fig. 2.1 : (a) Variation de la conirainte d’écoulement en fonction de la taille des grains dans les matérianx
MC, UFG, NC et leurs alliages [Kumar et al., 2003] ; (b) observation de grande résistance mécanique et
faible ductilité dans un échantillon de Nickel nanoméirigue (120 — 600 nm) (Krasilnikov et al., 2005) ;
{c-d) observation des bandes de cisaillement dans un échantillon de Fe [Cao et al., 2007]

Comme notre étude porte essentiellement sur la modélisation du comportement
mécanique, nous ne décrirons pas en détail les procédés d’élaboration. Nous rappelons
briévement la mécano-synthése. La métallurgie des poudres est le procédé d’élaboration
principal wfilisé dans le cadre du projet ANR-MIMIC. La mécano-synthése et
particuliérement le cryomilling est utilisée pour I’élaboration d’une quantité raisonnable des
maténaux (UFG). La condensation a gaz imerte permet d’élaborer des maténaux (NC) tels que
le cuivre (Cu) le nickel (Ni1) et le plomb (Pb) dont, 1a taille des grains est dans la gamme de 5-
50 nm, 1’électrodéposition qu est une meéthode clumique permettant 1'élaboration des
maténaux MC et NC denses, résistants (Fig. 2.2). Certaines méthodes d’élaboration peuvent
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mdwre au sem du maténiau des nano fissures pouvant influencer sigmificativement ses
propriétés mécamques [Wiirschum et al | 1995; Torre et al , 2003].

(<)

Fig. 2. 2 : MMusiration de la présence de joints de grains dans : (a,b) Ni-NC élaboré par électrodéposition et
{c,d) Cu-NC élaboré par condensation de gaz inerte, Kumar et al., [2003]

Ces nano fissures et bien d’autres défauts d’élaboration peuvent rendre difficile une
compréhension mécamque de leur comportement a cause de leurs effets nécessairement
couplés tels que la nucléation précoce de la rupture. Plusieurs auteurs se sont mntéressés a les
étudier a partir des mécamismes de déformation aux joints de gramns. Par rapport aux
matériaux micro cristallins (MC) et les alliages, les maténaux (NC) contiennent une forte
fraction volumique des joints. Ces joints de grains sont supposés jouer un role important dans
les mécamsmes de déformation sous-jacents. En effet, 1ls peuvent jouer le role de sources
et/ou puits des dislocations. En outre, ils peuvent étre des sites de mécamsmes de glissement,
entrainant au passage des phénomeénes d’adoucissement [Swygenhoven et al | 2002].

II. 1. 3 Mécanismes de déformation et d’endommagement

II. 1. 3. 1 Meécanimes de déformation



Plusieurs mécamismes infra et extra granulaires peuvent expliquer les différents modes
de déformation rencontrés dans les structures métalliques UFG et NC. L’accumulation des
dislocations aux joints des prains est I'un des phénomeénes les plus connus parce qu’il est
responsable du durcissement décrit par la lo1 de Hall-Petch. Cependant, d’autres mécanismes
additifs & ce dermier phénoméne peuvent exphquer 1’adoucissement de la contrainte
d’écoulement lorsque la transition d’échelle de grains se fait a des ordres de plus en plus
petites (5 — 15 nm). Dans la partie quui swit, on va tenter d’énumeérer quelques mécanismes des
déformations observés dans les maténaux UFG et NC. Pour décrire les mécamismes des
déformations des matériaux UFG (Nano y comprs), il faut commencer par délimiter les
échelles de grandeurs de taille des gramns. Car, ces mécamismes varient en fonction des
échelles de la mucrostructure. La Fig. 23 permet de résumer les caracténistiques
microstructurales de la déformation des maténaux UFG.

Mo dislocations Dislocation-based plasticily s—
{grain boundary
F;'!T:::'.I:i"-cﬁ L.“.h,-ir Grain boundary sounces Boundary +
infragranular
. . sources. Lt
Partials Urat dislocations.
disloontions
10GPa - e Hibstoiel T/C asymmetry =g :r};ﬁ;&fl&
T/C asymmmeatry
Nano-1 Namo-2 Ultrafine Traditional

1 GPa

Yield strength

?
100 MP1 L————
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Fig. 2. 3 : Carte de mécanisme de déformation pour les métaux CFC, Cheng et al., [2003].

En particulier, les mécamsmes de déformation des métaux CFC et UFG peuvent-étre répartis
en quatre régimes selon la taille des gramns. En dessous d’une taille moyenne de 10 nm, les
seuls mécanismes observables sont les mécanismes aux jomfts de grams tels que le
glhissement. Aucune activité des dislocations n’est détectée dans le maténau. Les simulations
en dynamique moléculaire donne en effet une résistance mécamique en compression
légérement au-dessus de la résistance mécanique en traction. Pour une gamme de tailles de
grains, approximativement entre 40 nm et 50 nm, on renfre dans le cadre d’une plasticité
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classique induite par les dislocations avec en plus 1'émission des dislocations partielles dans
les maténaux CFC [Swygenhoven et al , 1999]. Il y a la, possibilité d’avoir des graimns cisaillés
par les dislocations partielles de Shockley. Dans la phase des grains comprise entre 50 nm et
1000 nm, la déformation plastique est gouvernée par les dislocations entiéres dont les sources
se trouvent au mveau des joints de gramns. Au-dela de 1000 nm, on est dans le domaine des

tailles de grains conventionnelles.

La déformation plastique est alors controlée par 1’émission des dislocations aussi bien par des
sources infra-granulaires qu’an miveau des jomnts de grams. Certains de ces mécanismes
peuvent s’observer dans une éfude paralléle menée par Hans Conrad, (2002) sur le cuivre
(Fig. 2. 4), ou I'on distingue 3 régimes caracténstiques au lieu des 4 mentionnés plus haut.
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Fig. 2.4 — Contrainte d’écoulement du cuivre UFG et NC, Conrad [2003]

La Fig 2.5 représente la configuration atoruque (simulation) d’une section des grains 12 et
13, dénotés G12 et G13 d'un échanfillon de Nickel de taille 12 nm avant (a) et apres (b)
émission des dislocations partielles. Le jomnt de grains et les deux triples jonctions voisines
sont représentés par les atomes bleu-vert, les mailles élémentaires de type hexagonal compact
dans la faute d’empilement dermére la partielle sont représentés en rouge. Des mécanismes de
maclage sont aussi observés dans les échantillons d’aluminium nanométriques (45 nm)
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déformés en fraction [Gray, 1988 ; Embury et al, 1994 ; Embury et al, 1994] Des

observations au mucroscope électronique en fransmission indiquent que des sources des

dislocations telles que les sources de Frank-Read présents dans les maténaux MC ne sont plus

opérationnelles dans les métaux NC et que, les joints de gramns deviennent potentiellement des

sources et des puits des dislocations.

Fig. 2. 5 : Coupe d'un joint de grains illusirant les mécanismes d’émission des dislocations partielles,
Mishra et al. [2001]

MC, I'activité des dislocations est

difficilement détectable dans les maténiaux NC. Afin de proposer une liste plus ou moins

Ainsi, tout tend a montrer que contrairement aux maténaux

exhaustive de ces différents mécanismes (taille de grains au-dessous de 10 nm), d’autres

hypothéses ont été émises telles que le glissement au joint de gramns, le fluage de Coble et la

rotation des grains. Certains mécanismes moins visibles a température ambiante tels que la
diffusion peuvent étre cités dans certamnes circonstances selon le maténiau. Les mécanismes

d’endommagement sont généralement hiés aux phénoménes physiques observés aux joints de

grains (diffusion, glissement, ouverture,..) [Youngdahl et al | 2001; Yamakov et al_, 2002].



II. 1. 3. 2 : Mécanismes d’endommagement dans les matériaux UFG et NC.

Les mécamsmes gouvernant I’endommagement des maténaux UFG et NC sont autant
nombreux que leur complexité nécessitant des études minutienses sur la base des observations
numénques ou expérimentales smmon les deux. On dénombre aujourd’hwm autour d’une
douzame de mécanismes [Bieler et al., 2009] généralement concentrés aux joints de grains.
Les causes sont liées a la fois aux méthodes d’élaboration et aux phénomeénes physiques
provoqués par les sollicitations mécaniques externes : la perte de ductilité en traction par
exemple qui est liée a une baisse du taux d’écrowmssage dans ces maténiaux. Parmm ces causes
I'on peut citer: la présence des nano fissures indutes dans le maténaux pendant
I’élaboration ; I'activité des dislocations qui provoque la création des fissures aux joints de
grains et friple-jonctions [Ovid’ko et al, 2012]; la localisation de déformation dans la
formation des bandes de cisaillement; le couplage de la plasticité induite par ’activité les
dislocations et la formation et 'accroissement des fissures; la diffusion intra et extra
granulaire ; la présence des bulles dans le cas des maténaux élaborés par électrodéposition.
Tous ces mécanmismes de déformation et les principales causes d’endommagement peuvent
étre regroupés schématiquement tel qu’indiqué sur la Fig. 2.6

II. 1. 4 Amélioration de la ductilité.

Les maténaux UFG et NC montrent une faible capacité a accommoder la déformation
plastique. Cec1 est dii principalement a 1’mstabilité de la déformation plastique en traction.
Améliorer la ductilité dans ces maténaux implique que soit d’abord vaincue 1'mstabilité de la
déformation plastique. Ma [2006], suggére 8 possibilités susceptibles d’atteindre cet objectif.
La premuére consiste & élaborer des matémaux multi-échelle (MC-NC par exemple), par
création d’'une distribution bimodale de taille de grains (Fig. 2.7). L’avantage de cette
méthode est I’obtention de microstructures a fort taux d’écromssage avec une déformation
plastique umforme Toutefois, cec1 s’accompagne d'une légére baisse de résistance
mécanique. Cette démarche est également utilisée par [Billard, 2004 ; Bm, 2008 ; Darras,
2010 ; Langlois, 2010 ; Dutel, 2013].

La deuxiéme meéthode est 1’élaboration des microstructures composites de deux ou
plusieurs phases avec changement d’échelles et de propnétés (Fig. 2.8). Cette deuxiéme
méthode a I’avantage de la production des maténaux avec une grande résistance mécamque
du fait d'un grand nombre d’mnterfaces.



S

Gliszement aux aints Raotation des grains Emissions des Dislocalions
a parlir des joints de grains

D 5

Difusion décahésion / cavilation migrations des joints

Fig. 2. 6 : Représentation shématique des principaus mécanismes de déformation et d* endommagement
expérimentalement observés dans les matériaux NC et UFG [Dirras, 2008 |

Elle permet d’élever le taux d’écromissage par I’accumulation des dislocations dans les blocs
de taille de 1’ordre du micromeétre, reconnu comme étant a4 I"origine d’une déformation
plastique élevée. Une approche analogue a été développée par Fellah [Fellah, 2009] portant
sur le cobalt nano structuré CFC/HCP.

I
200 nm

Fig. 2.7 : Des grains de taille bimodale d°alumininm déformés en traction, [Ma, 2006]



La troisiéme méthode consiste en un blocage des dislocations par 1’accroissement dans
le matériau des macles nanométriques. Cela permet I'obtention de bonne propnétés
mécaniques 1a ou les grains sont de taille nano métrique [Dao et al , 2007 ; Lu et al , 2012].

La quatriéme meéthode consiste a élaborer des microstructures a partir des dispersions
des nanoparticules et des nano-précipités. Cette méthode a pour avantages entre autres, une
grande résistance meécamque, un stockage sipmificatif des dislocations et, un taux
d’écrouissage élevé provoquant des déformations uniformes (Fig. 2.8).

La cinquéme méthode consiste a élaborer des mucrostructures dont la plasticité est
mduite par une transformation chimique ou par maclage [Fellah et al | 2010]. Cette méthode
est généralement utilisée dans les alliages et les maténaux conventionnels. Elle a pour
avantages |’obtention d’une forte contramnte d’écoulement et une prande résistance

mécanique.

La smxiéme méthode consiste a élaborer des mucrostructures par SPD a baisse
température, de facon & lmuter les mécamsmes de restauration dynamique, cause
d’adoucissement.

La septiétme méthode est basée sur le critére de d’instabilité de Hart. Ce cntére
d’élaboration permet d’augmenter le taux d’écromssage. Cette méthode permet d’élaborer des
microstructures avec une grande sensibilité a la vitesse de déformation, une prande ductilité,
une grande stabilité de la déformation en traction en grande déformation et la possibilité
d’obtenir des microstructures avec une superplasticité (c’est par exemple le cas des
microstructures de Al-Mg-Zr) [Ma et Mishra, 2005].

Enfin, étant donné que I'exustence des défauts d’élaboration tels que les pores peut
avorr un impact néfaste sur les propriétés mécamiques, la hmitiéme meéthode quu est la
consolidation 1n sifu s’attaque & ce probléme. Elle consiste a élaborer des mucrostructures
exemptes des défauts, notamment les pores. Cette méthode permet d’élaborer des
microstructures avec une grande résistance mécamque, une grande ductilité et un fort taux

d’écrouissage.



Fig. 2.8 : Microsiructure composite, [Ma, 2000]

Toutes ces méthodes d’élaborations abordées dans le cadre de la thése de [Dutel, 2012],
financée dans le cadre du projet ANR « MIMIC » visent I"objectif principal de la mise en
ceuvre d’une méthodologie d’élaboration qui, n fine, permettra de concevoir des maténaux
qu allient a la fois une bonne résistance mécamique et une ductilité « utile » acceptable. La
principale méthode d’élaboration est basée sur la métallurgie des poudres parmu lesquelles on
peut citer le SPS (Spark Plasma Sintering), le CIP (Cold Isostatic Pressing) et le HIP (Hot
Isostatic Pressing).

II. 1. 5 Microstructure du Nickel bimodal et propriétés mécaniques

Le travail de thése de Bu [2008], par exemple, fiit consacré a la « caractérisation
mécanique des matériaux poly cristallins (Nickel) UFG élaborés par la technique de la
meétallurgie des poudres ». Les nanopoudres de Nickel utilisées dans le projet proviennent
généralement des sociétés Argonide, Alfa easer, Tekna. Ces poudres sont enswte consolidées
par SPS et/ou HIP et/ou CIP+SPS pour élaborer des maténaux massiques. Nous rappelons
que, le CIP (Cleaning In Place) est une techmque de nettoyage et de désinfection essentielle
dans le traitement des maténaux. La problématique principale est bien évidemment la
question de comment élaborer des microstructures UFG monomodales ou bimodales
(UFG/MC) ayant une bonne résistance mécanique et une ductilité utile acceptable.



(poudres nano + conventionnelle), [Dirras, 2009 ; Bui, 2008]

Rappelons que le Nickel monomodal UFG est caractérisé par une forte résistance mécamque
et une trés faible ductilité. I."1dée de passer par une structure bimodale est donc de pouvoir
améliorer la ductilité tout en maintenant une bonne résistance mécanmque. Pour cela, des
mélanges parfaitement controlés de particules nanométriques et micrométriques ont été
réalisés et consolidés. Les matériaux massifs qu en résultent présentent une vanabilité
microstructurale comme illustré par la Fig. 2.9
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Fig. 2.10 : Résistance mécanique pour différentes tailles de grains [Dutel, 2013]

La Fig. 2.10 1illustre le comportement mécamque d’une sélection de microstructures
aprés un essai de compression quasi-statique a 107 s’. On constate que la résistance
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mécanique augmente 4 mesure que la fraction volumique des grans UFG augmente. En
revanche, la ductilité en compression diminue avec la fraction volumuque des grains UFG.
L’écromssage est plus ou moins stabilisé pour I’échantillon 40 UFG 60 CG. Les mécanismes
de déformation observés sont la plasticité classique due a I'émussion des dislocations au
niveau des joints de grains et I'énussion des dislocations partielles. L’évolution de
I'endommagement est observée sur la Fig. 2.11 ci-dessous. On peut noter clairement ic1
I'ouverture de la fissure par ghssement des grains. En plus, la fissure est conscrite dans la
matrice UFG alors que les inclusions monocrnistallines micrométriques dévient la fissure.
Amsi, pendant la déformation, la matrice UFG a un comportement plutot fragile. Notons,
comme 1’a montré Billard [Billard, 2006], que les fissures peuvent étre cependant émoussées
par les CG.

Fig. 2.11 : Evolution de I’endommagement [Dutel, 2013]

On note des simulitudes intéressantes en termes de mode et de trajet de fissuration en
comparant la Fig_ 2.11 aux résultats numénques obtenus Fig. 2.12 par [Jia et al , 2012]. Cette
simulation numérnique avait pour objet I'étude de la fissuration des maténaux fragiles en
utilisant la Transformée de Fourrier Rapide.
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Fig. 2. 12 Modéle de fissuration par endommagement, Jia et al., [2012]

La déformation des maténiaux a grains ultrafins semble résulter de la compétition entre
les mécanmismes liés a I’activité des dislocations et les mécanismes liés aux phénomeénes
d’endommagement par décohésion aux joints des grains. Des observations au microscope et la
diffraction aux rayons X (DRX), ont permus d’élucider les micro mécanismes mus en jeu.
L’mntérét porte plus particuliérement sur les interactions entre dislocations, entre dislocations
et joints de pramns et, al'influence de la structure jomts de gramns. En outre, a cause des
mcompatibilités de la déformation due a la distnbution des tailles de grains ou de phases de
nature cnistallines différentes, une attention particuliére est portée aux problémes
d’'mterfaces. L’objectif est donc double : d'une part 1l s’agit de modéliser le comportement
élasto-inélastique des maténaux UFG élaborés dans le cadre du projet MIMIC, d’autre part 1l
s’apit de pousser cette modélisation en envisageant des tailles de grains plus faibles que celles
atteintes expérimentalement. Cette interaction entre 1’expérimental et la modélisation est de
nature a permettre ’émergence de méthodologies pour le design de nucrostructures
optinusées ayant des propriétés umiques. I est clawrement admis que 1’élaboration de
microstructures qui satisfassent a la fois aux conditions d’une forte résistance mécanique et
d’une grande ductilité est un défi important au bout duquel se trouvent plusieurs applications
technologiques et scientifiques.



I1. 2. 1. Elasticité et Plasticité cristalline

Le phénoméne d’élasticité cristalline est connu depuis des temps reculé mais, sa
défimtion en tant que science remontre au moyen dge [Timoshenko, 1953]. 1l a été étudié
dans le sens de la mécamique, la physique, la métallurgie et des mathématiques. On pense que
cette science fut mtroduite par Leonard da Vinei (1452-1519) en étudiant la résistance des fils
de fer. La version la plus certaine de ces affirmations se retrouve dans les travaux de Galilée
(1564-1642) car, 1l est considéré étre le pére de la mécamque modeme. En effet, dans son
ouvrage mtitulé « Sciences nouvelles » I'on reconnait a celm-c1 d’avorr étudié la résistance

des poutres en pierre.

L'un des pionniers de 1’élasticité cristalline resté fameux dans 1’histoire est 1’anglais
Hooke (1635 — 1704).
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Fig. 2.13 : (a) Courbes contrainte-déformation de traction de 1’alliage d’alumininm?2012 élaboré par
plusieurs méthodes. (b) Image de la surface de rupiure du matérian par traction, Ma [2006]

Ce dermier démontrait que le degré d’allongement d'un ressort est proportionnel au
chargement dans beaucoup des cas. Ceci a donné d’emblée 1'1dée de la déformation élastique.
Depuis lors, plusieurs autres éminents chercheurs se sont distingués dont Coulomb [1784] qu
mesura pour la premiére fois le module de cisaillement élastique (Fig. 2.14). Tresca [1814 -
1885] fut le premuer a avoir proposé une loi d’écoulement plastique des maténaux, en
réalisant une série d’expériences sur la mise en forme des métaux telle que 1’extrusion et la
compression de plusieurs métaux afin d’étudier la relation entre le chargement de mise en
forme et le déplacement. En 1871, Barré de Saint-Venant (1797 -1886) mspiré par les travaux



de Tresca, publia un ouvrage sur 1’élastoplasticité mais dans lequel 1l traite certains problémes
de plasticité. Il y énonce quelques principes restées valides jusqu’aujourd’hwm. Il constate par
exemple que : (1) le volume du maténau ne change pas pendant la déformation plastique (cas
des maténaux incompressibles), (2) les directions des déformations principales coincident
avec celles des contraintes principales (connue aujourd’hw sous 1’appellation de théorie de la
déformation totale), (3) la scission maximale en chaque point est égale a une constante dans la
zone plastique.

Fig. 1. Torson vest by Coulomb [Bell, 1964

Fig. 2.14. — Test de torsion par Coulomb, [Bell, 1984)

1l confirme donc la relation d’écoulement plastique de Tresca :

(2.1)

exprimée en fonction de la contrainte principale maximale et la conframnte principale
mimmale

L’application de la physique et de la métallurgie a la déformation plastique remonte
aux années 1923 [Taylor et Elam, 1923] par I'étude d’un essai de traction sur un monocnstal

en aluminmm (Fig. 2.15). Is découvrirent que la déformation plastique se prodwut par
glhissement sur un plan cnistallograplique suivant une certaine direction. Ce qu leurs permus
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de calculer la scission critique sur un plan de glissement. Cette expérience fut réalisée
également sur le fer et le cuavre. Entre 1926 et 1927, le groupe constitué de Schomd, Géler et
Sachs pubhia les mémes fravaux de traction um-axiale sur plusieurs monocnstaux et en 1938
Sachs calcula la contramnte d’écoulement d’un métal polycnistallin comme la moyenne de ces
monocristaux ayant des onentations aléatoires. Les conframntes d’écoulement moyennes en
traction et en cisaillement trouvées étaient respectivement de et . Ce
qu donne un rapport de , trop petit par rapport a celm obtenu
expérimentalement (méme valeur que celle obtenue avec le cntéte de von Mises). Taylor (
1938) proposa alors une méthode afin de relier la contramnte d’écoulement des métaux
polycristallins a ceux des maténaux monocnstallins en considérant les contraintes dues an
voisimnage des gramns. Ainsi, il obtient une valeur proche de la valeur expénimentale (
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Fig. 2.15 : Courbe contrainte-déformation d'un monocristal par Taylor et Elam, [Bell, 1984].

Il fait observer que, lorsque un meétal est étiré, la direction du cnistal tourne a cause du
glhissement sur des plans particuliers et, ceux-c1 tendent & devemr paralléles a la direction de
I'étirement quelle que soit leur onentation (Fig. 2.16). Ce qu signifie que I’amisotropie se
développe par déformation plastique des maténiaux polycristallins [Osakada, 2010]
Rappelons ic1 que Boas et Schmid [1930] étazent les premuers a avoir étudé le développement
de I’anisotropie.
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Fig. 2.16. — Rotation du cristal par glissment, [Taylor, 1938]

II. 2. 2. La théorie des dislocations

Le premier scientifique & avoir émus I'idée de l'existence des défauts linéaires
(dislocations) dans les maténaux cristallins est le japonais Yamaguchi [1929]. Quelques
années plus tard [1934], plusieurs chercheurs dont Taylor, Polany1 et Orowan entreprirent des
travaux dans ce sens afin de comprendre les mécanismes de la déformation plastique. De
facon mndépendante, 1ls proposérent un premier mécanisme qui est celu du glissement par les
défauts cristallins tels que les dislocations (Fig. 2.17). Mais, 1’existence des dislocations dans
les maténiaux cristallins ne fut prouvée que dans les années 50 aprés 1'mvention du
microscope électromique. Orowan fut le premuer a avoir établi un lien direct enfre les
grandeurs macroscopiques (vitesse des déformations) et les grandeurs nucroscopiques d’un
maténau lors d’'un test mécamque. Il inspira ainsi I"idée d’une relation capable de tradwre le
mouvement des dislocations dans un maténau lors d’une sollicitation mécamque : c’est la lo1
d’Orowan de formule :

¥y = bpv (2.2)
ou b est le vecteur de burgers du maténiau, o la densité des dislocations et 7 la vitesse des

dislocations moyenne.
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Fig. 2. 17 : Nustration d'une dislocation selon Tavlor et Elam [1923]

II. 2.3 Déformation plastique des monocristaux

L’hétérogeénéité de I'écoulement plastique provoque des confraintes mternes. Cette
hétérogénéité peut exister entre prains monophasés en provoquant des contraintes inter-
granulaires ou entre phases en provoquant des contraintes entre différentes phases.

II. 2. 3.1 Glissement dans les monocristaux

Le glissement est le mode de déformation le plus courant dans les maténaux
cristallins. Jusqu’a des températures moyennes, la déformation plastique d’un monocristal est
provoquée par le mouvement des dislocations (glissement) sur des plans cristallographiques
[Hosford et Fangois, 1993; Pineau et Zaow |, 1991]. Dans les maténaux CFC (Cu, Al, N1, __),
la direction de glissement est <011> et les plans de glissement sont du type {111}  On
dénombre en tout 12 systemes de glissement possibles dans les maténaux CFC (Table 2.1).
D’aprés la relation de Schnud, un systéme de glissement n’est activé et contribue a la
déformation plastique que lorsque sa contramnte de cisaillement atteint une valeur crifique
(contrainte crifique projetée). En déformation uni-axiale (traction, compression), le glissement
des dislocations commence lorsque la contrainte imposée  atteint sa valeur critique. Ce qu
donne la relation survante :



ou fest le facteur de Schmid qui a pour expression :

et est ’angle entre la direction de glissement et 1’axe de sollicitation et

normale  au plan de glissement et I’axe de sollicitation (Fig. 2.18).
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Fig 2. 18 : Schéma représentatif de la loi de Schmid.
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Fig. 2. 19 : Nomenclature de systémes de glissement interagissant avec le systéme primaire dans un cristal
CFC [Hosford, 1993]. Les systémes sont notés d’aprés la convention de Schmid et Boas, [1935]

Le triangle [100] [110][11 1] a été choisi comme triangle de référence (Fig. 2.19). Pour toute
onientation de I'axe a I'inténieur de ce tnangle, le systéme de glissement qu a le plus grand
facteur de Schimd, c’est-a-dire le systéme primaire, est (T 11)[101]. Dans la notation de
Schnud et Boas [1935], ce systeme est appelé A3. Ces conventions sont rappelées dans le
Tableau 2. 2, la lettre représente le plan de glissement et le cluffre le vecteur Burgers.
Pendant la déformation plastique en traction, le glissement simple sur le systéme primaire est
associé a une rotation qui améne la direction de traction vers ’axe de zone [100] — [111] du

tnangle Ce qu favorise le systéme B5 que 1’on appelle le systéme conjugué.
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Le systéme dévié C3 est le plan qu contient la méme direction de glissement (méme vecteur
de Burgers) que le systéme pnimaire. Les systémes coplanaires A2 et A6 ont le méme plan de
ghissement que le systéme primaire et un vecteur de Burgers différent. Enfin le systéme
critique D4 n’est jamais activé en traction lorsque 1'axe de sollicitation est situé dans ce
tnangle de référence. Si1 1’on compte I'interaction du systéme primaire avec lu-méme (self-
mteraction), on dénombre donc 6 types d'mteractions entre systémes de glissement dans un
cristal CFC. Lorsque 1’orientation imifiale de 1’axe de sollicitation n’est pas située sur I’axe de
zone, la courbe de traction des monocristaux présente typiquement trois stades [Gottstein,
2004 ; Pineau et Zaow, 1991].

Dans un polycnistal, la déformation d’un grain est influencée par celle des grains
voisins qui peuvent ou pas se déformer. Ainsi, la cohésion du polycristal est imposée par une
confimuté des déformations normales aux jomnts de grains. Ceci produit des conftraintes
d’accommodations constifuant une source supplémentaire des contraintes mternes. Pour
qu'un grain subisse une déformation uniforme, 1l faut définir les 6 composantes de son tenseur
de déformation. Dans les cas des maténaux mcompressibles, le maténau se déforme en
conservant son volume, ce qui raméne le nombre de composantes du tenseur de déformation a
5. On peut alors définir 5 systémes indépendants [Mises, 1928]. Par rapport au monocristal, le
traitement du grain considéré comme un milieu continu s’avére donc plus complexe. 1l existe
plusieurs modéles permettent de passer du monocristal au polycristal. Ces modéles sont basés
sur une approche confinue ignorant ’existence des dislocations mais tenant compte de la
structure cristallographique du matériau et de la lo1 de Schoud. Dans ce qm swt, I'on va
rappeler quelques modéles classiques et des modéles plus évolués.

I1. 2. 4 Modéles de plasticité du poly cristal
II. 2. 4.1 Modéle de Sachs

Le modéle fut proposé en 1928 et considére que le tenseur des contraintes de chaque
grain _  est proportionnel au tenseur des contframntes macroscopiques _. Ce qui permet

d’écrire

(2.5)



ou  dépend de I'orientation du grain. Ce modele est basé sur I’hypothése d'un champ de
confrainte uniforme dans tout le maténian. Autrement dit, la contrainte granulaire (locale) est
égale a la contrainte moyenne (macroscopique) :

(2.6)
II. 2. 4. 2 Modéle de Taylor

Le modéle de Taylor fut développé en 1938. Ce développement visait a construire un
modele poly cnistallin satisfaisant la condition de compatibilité. Il est basé sur I’hypothése
d’un champ de déformations umforme pour tous les gramns. Il ressemble beaucoup au modéle
d’élasticité de Voigt. Lorsque la scission sur chaque systéme de glissement atteint la valeur
critique telle que : , la contrainte d’écoulement a pour expression :

— 2.7

ou M est le facteur d’orientation de Taylor.

Pour un poly cristal CFC dont les orientations sont prises au hasard, m est égal a 3.06 pour

Taylor [1938] contre 2.24 pour Sachs [1928]. Ce modéle de Taylor présente de nombreuses
msuffisances notamment dans la prédiction de la texture [Honeff et Mecking, 1981].

II. 2. 4. 3 Modéle auto-cohérent

Le modéle auto-cohérent joue un role détermunant dans la modélisation du
comportement mécanique d un polycristal car, 1l permet de prédire les propriétés mécaniques
des matériaux hétérogénes tels que les polycnistaux [Kréner, 1961 ; Hill, 1965 ; Berveiller et
Zaow, 1979; Molinani et al., 1987; Abdul-Latif 2004; Mercier et al, 2005; Mercier et
Molinar1, 2009; Abdul-Latif et Radi, 2010]. Contrairement aux modéles de Sachs et de
Taylor, le modéle auto-cohérent peut prendre en compte la forme des grains par le biais de la
théorie d’Eshelby ([957] et décrire ainsi I'interaction entre les grains et le polycnistal. Dans ce
modele, chaque grain ou groupe de grains est considéré comme une inclusion non homogéne
noyée dans une matrice homogéne ayant les propriétés moyennes de 1’agrégat. La réponse
macroscopique du polycristal est donc le résultat de la contribution de chaque gramn. C’est
pourquoi, afin de résoudre le probléme de I"interaction entre le grain et le polycristal, une lo1
d’imnteraction doit au préalable étre proposée.



Rappelons 1c1 que confrairement au modéle de Pilvin and Cailletaud [1990] qu
considére respectivement, un couple de variables internes tensorielles (EE, X 5) pour défimr

Iécrouissage intra-granulaire et deux couples de variables internes scalaires (g%, R) et
(% x%) pour défimir 1’écromssage isotrope et I'écromissage cinématique, 1'écromssage
cinématique, dans cette étude, est défim de facon explicite griace a une loi1 d’mteraction
appropriée. Amnsi, du fait de I’existence d’une phase de comportement élastique granulaire
(translation du domaine élastique), 1’accommodation inter-granulaire est de nature élastique.
L’écromssage cinématique est mntroduit au moyen du parametre de couplage ar facilitant a cet
effet 1a prise en compte des trajectoires de chargement complexes.

I1. 3 Quelques modéles micromeécaniques auto-cohérents
II. 3. 1 Modéle de Berveiller et Zaoui

Berveiller et Zaow [1979] ont proposé un modéle a accommodation plastique 1sotrope
afin de ssmplifier I'influence de I"interaction plastique par rapport a la formulation de Hill. Tls
ont mtrodut dans la lo1 d'interaction proposée mmtialement par Kroner [1961] un facteur
d'accommodation plastiquen, dépendant de la déformation plastique. Rappelons que les
résultats que prédit le modéle de Kroner [1961] sont trés proches de ceux de Taylor [1938] a
cause de la valeur de p trés élevée. Or le modéle de Taylor [1938] présente des nombreuses
msuffisances notamment la prédiction de la texture. Le modéle d’interaction de Berveiller et
Zaow [1979] s”écrit alors -

of—Z= ap(E—¢") @8)

ou

1
= 1+uh (29)

Le paramétre h dépend de I’état de plastification de la matrice. 1 peut se calculer en faisant
des essais de traction. Ainsi I’on trouve a partir des réponses contrainte-déformation la valeur

smvante

(2.10)

=

Il
W
|f_g||b-,

Ce qu donne, par conséquent, la relation smvante -
48



1
= 14+(2/3)(£/EP )

(2.11)

A noter que le coefficient ¢ assure le relichement des contraintes mternes au cours de la

déformation plastique. Avec ce coefficient, on peut artificiellement aller du modéle statique
au modéle de Taylor en le faisant varier de zéro a I’infim. Pour la valeur de «.=1, on retrouve
le modeéle de Kroner [1961] - Budiansky et Wu [1962] «appelé KBW». Soulignons que le
modele de KBW peut étre mathématiquement considéré comme un cas particulier (o=1) et
que ce coefficient d'mteraction plastique a été validé pour un chargement proportionnel basé
sur une formulation mmcrémentale (o<<1). Cette valeur peut conduire a une réponse
d’mteraction douce. Cette suggestion représente une facon simplifiee d’inclure les
accommodations plastiques qui donnent une réponse plus douce que le modéle KBW. Encore
une fois, la nature incrémentale de cette approche et 1’accumulation d’erreurs associée a
I’hypothése des propriétés uniformes dans la matrice favorisent une réponse un peu trop raide.

II. 3. 2. — Modéle viscoplastique auto-cohérent (VPSC)

Le modéle viscoplastique auto-cohérent (VPSC) a été formulé par [Molinan et al , 1987 ;
Ahz1, 1987] et est basé sur une formulation largement utilisée en plasticité poly cristalline en

grandes déformations. Sa premiére version s’écrt :
s6—5=(C*+A%):(é8-D) @12)

ou I' est un tenseur d’interaction d’ordre 4 et A® un tenseur d’ordre 4 représentant le module

tangent du polycristal Ce modéle a été amélioré [Molinan et Toth, 1994] en y introdwsant

dans la lo1 d’interaction un parameétre y. La nouvelle lo1 d’mteraction devient :

s&—§ = -:I(ES_:L-FéS):@g—Q) (2.13)

avec I'* un tenseur d’ordre 4 tel que - I'™" = m['*™ ", A® est un tenseur d’ordre 4 représentant

le module sécant tel que A" = m A%, et m est la sensibilité 4 la vitesse de déformation.

Pour @ = 0, on obtient le modéle de Sachs [1928] et lorsque @ tend vers I’infimi, on obtient le
modele de Taylor [1938]. La prenuére version du modéle s’obtient lorsque o égal a m.
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L’mteraction entre le grain et le poly cnistal est du type tangent. Dans le méme espnt,
Lebensohn et Tomé [1993] avait proposé le modéle smivant :

(89 -D) =K *:(s9-5) o s8—-S=K(£8-D) 2.14)

K est un tenseur d’interaction d’ordre 4 et a pour expression :

E:neff'lﬂ'i.g'i:(:—g) (2.15)
I représente le tenseur unitaire d’ordre 4 et E le tenseur d’Eshelby et le paramétre n®//
gqui*amut a I'mverse du paramétre y.

Amsi, on obtient le cntére de Taylor [1938] lorsque nl = 0, le critére de Sachs [1928]
lorsque n®/7 = o, le critére sécant lorsque n®/ = 1 et le critére tangent lorsque n®// =
n = 1/m [Lebensohn et Tomé, 1993].

Dans cette thése, nous utilisons le modéle auto-cohérent développé par Abdul-Latif
[2002] avec un certain nombre de spécificités. Notamment notre modéle auto-cohérent prend
en compte le comportement élastique, la déformation plastique des matériaux est supposée
mcompressible. Et plus, le modéle d’interaction hénté de [Molinan et al., 1987] est modifiée
de telle sorte qu’il prenne en compte des chargements plus complexes. Plusieurs autres
modeles de plasticité cristalline que nous ne citerons pas dans ce travail de these, existent
dans la littérature tels que : le modeéle non linéaire viscoplastique de Ahz1 et M’Gul [2009],
le modéle élasto-plastique de Peirce et al. [1983], Asaro et Needlman [1985].
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IIL. 1. Cadre général

Comme énoncé dans les chapitres précédents, I’étude des maténaux a nucrostructures
UFG et NC s’est de plus en plus élargie [Valiev et al, 2000]. Les raisons d'une telle
expansion sont nombreuses, elles vont des propriétés exceptionnelles et varées aux multiples
phénomeénes rencontrés dans ces matériaux dont certans n’ont pas encore une explication
expérimentale satisfaisante. Le recours a la modélisation et aux simulations s’avére étre un
bon complément pour aller explorer les possibilités inaccessibles par I’expérience. Aussi, le
choix d’un modéle devrait impérativement répondre a la fois aux exigences mécamques (lois
de comportement, phénoménes physiques) et numénques (modéles numénques opposables)
c’est-a-dire qu’il est nécessaire d’abord d'identifier les propnétés mécamques de ces
maténiaux et de rechercher les modéles numénques représentatifs du ou des phénoménes

meécamques identifiés.

Rappelons en effet, que le projet ANR. MIMIC dans lequel s’mscnt cette thése est basé
sur 1’élaboration, la caracténisation des mécamismes de déformation et d’endommagement des
échantillons de nickel Ces derniers peuvent étre monomodaux ou mulfi structurés avec une
composante UFG (taille moyen de gramns < 1000 nm) et une composante CG (taille de grans
> 1000 nm) L’étude consacrée a ce Nickel dans le chapifre 3 a précisé et confirmé
I'existence de deux comportements meécamiques classique a savoir: le comportement
élastique, le comportement plastique intra-granulaire et la naissance d’aufres mécamismes de
déformation plastique extra-granulaire ayant une forte influence sur la contrainte
d’écoulement des mucrostructures. Parmu les phénoménes mécamiques rencontrés, figure
également la présence de deux écrouissages dont 1’écromssage 1sofrope (quoiqu’il soit faible a
certaines tailles de gramns) et 1’écrowssage cinématique. Les mécamsmes de déformations
recensés résultent généralement de 1’activité des dislocations et des mécanismes hiés aun

processus d’endommagement.

Le choix d'un modéle micromécanmique peut donc étre justifié en tenant compte des
éléments énumeérés ci-dessus. Contrairement a la plupart des modéles de plasticité, dans notre
étude, nous considérons le matériau compressible (volume du maténau non constant en
déformation totale) du fait de la prise en compte du comportement élastique. Cec1 aura pour
conséquence numeérnque la défimtion de 6 composantes directes de contrainte et de
déformation au lieu de 5 composantes définies dans le cas d'un maténau mcompressibible



(volume du matériau constant en déformation plastique dans le cas d’un comportement ngide-
viscoplastique ou plastique).

Le recours a I’approche micromécamque auto-cohérente a été largement justifié dans
le chapitre 3 dans sa dermeére partie dédiée a 1’étude des modeles de plasticité cristalline. Ces
phénoménes micromécaniques identifies ont pernus de développer un premuer modéle
micromécamque auto-cohérent dans lequel la rotation des grains a été supposée négligeable
(hypothése des petites déformations).
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Fig. 3.1 - L’effet de la taille movenne des grains sur le comportement mécanique, [Bui, 2008].

ITI. 2 Notion de petites déformations et équations constitutives du modele

Ce modeéle micromécanique en petites déformations suit un schéma non incrémental et
se base sur le modéle auto-cohérent élasto mélastique proposé par Molinar et al. [1997] pour
les comportements plastiquement incompressibles et élastiquement compressibles des poly
cristaux tenant compte aussi bien de I'élasticité que de la plasticité et de I'interaction entre
grains. Ce modéle a été modifié par Abdul-Latif et al. [2002] en considérant une inclusion
sphérique noyée dans une matrice élastique, 1sotrope et unmiforme a I’infim. Dans ce cas, la lo1
d’imnteraction a été simplifiée en remplacant le module tangent visqueux macroscopique par un
paramétre phénoménologique constant. Ces simphfications ont en effet, pernus de décrire un
nombre important de comportements inélastiques cycliques des maténaux poly cristallins



sous chargements multiaxiaux complexes tels que : I'effet Bauschinger, le sur-écromssage,
I'effet de rochet, I'effet de mémoire, etc. Plus récemment, Abdul-Latif et al, [2010], ont
proposé le modéle d’une inclusion ellipsoidale afin de prendre en compte 1'influence de la
forme de grains sur le comportement élasto-plastique des poly cristaux métalliques de type
CFC dans le modéle auto-cohérent pour une plasticité dépendant du temps. Molinan et al.
[1987] avait proposé un modéle auto-cohérent wviscoplastique linéaire en prandes
déformations, basée sur la méthode mathématique des équations intégrales et tenant compte
de I'effet de forme, I'interaction entre grains, I’anmisotropie géométrique et 1’écromssage. Les
mteractions élastiques n’étant pas prise en compte, le modéle est applicable aux seuls

maténaux mcompressibles donnant ainsi I’équation suivante :

Eg—iz(ﬁm-lJré):@g_E) (3.1)

ot s* et £5( S et E) sont respectivement le tenseur déviateur des contraintes et la vitesse de

-1
déformations microscopiques (respectivement macroscopique). 3~ est le tenseur (ordre 4)

d’interaction et A représente le module tangent macroscopique.

La transformation de ce dermer modéle en un modéle auto-cohérent élasto-
viscoplastque applicable aux maténaux mmcompressibles a été faite par Kouddane et al
[1994] en adoptant la méthode utilisée par Molinan et al. [1987] pour une mclusion sphénque
lorsque le comportement du matériau supposé élastique et umforme, incompressible et
1sotrope dans I’hypothése en petites déformations. La relation d’interaction simphfiée s’écnt -

$ -8+ (sF - 8)=3u(¢* - E) 32)

Ty

ou u est le module de cisaillement élastique 1sotrope et 1, le coefficient de viscosité.

L’avantage de cette relation réside dans sa capacité a temur compte a la fois dune
réponse instantanée, caractérisée par une relation analogue a celle de Kroner pour le probléme
de I'inclusion élastique et d’une relaxation viscoplastique différée; identique a celle congue
par Molinan et al. [1987]. Dans la méme chronologie, Molinan et al. [1997] avaient proposé
une formulation plus générale du modéle de Kouddane et al. évoqué ci-dessus en considérant
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le comportement élastique-inélastique amsotrope et compressible. Leur relation d’mteraction
est un couplage de deux modéles de comportement telles que -

(T 1+£} :{f_ig—i)+(§'5 1+§J 1(s*-8)=@E*-E) (33)

. . ~5 '5
ou C est le tenseur (d’ordre 4) des modules d’élasticité macroscopique, 3 et

lles

repré_sentent les tenseurs (d’ordre 4) d’mteraction et A le tenseur module tangent mélastique

macroscopique. N

Les deux modéles précédents constitutent le pomt de départ des modéles proposés
par Abdul-Latif et al [1998, 2000, 2002 et 2004] et, utilisés comme modéle de référence
dans ce travail Se basant sur I'hypothése d’un comportement élasto-viscoplastique linéaire
mcompressible, Abdul-Latif et al. [1998] avaient proposé, dans I’hypothése des petites
déformations, la relation d’interaction (3.2) pour laquelle lorsque 77, tend vers I'infim, on
obtient une réponse élastique instantanée via I’équation (3.4) et faisant analogie a la loi de

. & 8T
$,—S =3n (& -E) (3.4)

De méme, lorsque le caractére visqueux est domunant (ou prépondérant) et pour des temps
longs, la relation d’interaction smvante s’ impose :

$,—S ~-3n°(¢° -E) 65)

Par ailleurs, I’écrowmssage cinématique se mamfestant par une translation du centre du
domaine d’élasticité, induisant de ce fait une amisotropie, est naturellement décnt a 1’échelle
macroscopique. Ce résultat a été montré par Kouddane et al. [1994] dans le cas d'un
chargement cyclique um axial En effet, dans le cadre de I’approche auto-cohérente, le
parametrer,, qu dépendant de I'histowre de la déformation, doit étre ajusté a chaque
mcrémentation de temps, de mameére a satisfaire la condition d’auto-cohérence. Nous avons

donc en déformation totale imposée :

r

E=E (3.6)
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r

avec E est la vitesse de déformation macroscopique imposée. En contrainte imposée, nous
avons :

S =S &)

ou § | représente la vitesse de contrainte déviatorique macroscopique imposée, S la vitesse
de contrainte déviatorique macroscopique calculée. n® est calculé de facon a ce que ’erreur
relative définie par les équations (3.7) (ou 3.8) soit ninimale afin de satisfaire la condition
d’auto-cohérence (équations 4.7 ou 4.8). Dans le cadre de la déformation imposée, nous

avons -
el |

Par contre, en contrainte imposée :

Rf=%—ﬂké 39)

Avec Re le pourcentage d’erreur et la norme ||x| définie comme: ||f|=\/ax:x eta=3/2 pour
les contraintes, a=2/3 pour les déformations.

Linutée au seul cas du chargement um axial, cette approche décrit néanmoins, avec
succes, le comportement cyclique des maténiaux métalliques. Sous cette sollicitation, le
paramétre 77, est ainsi détermuné a chaque incrément de temps. Dans le cas des chargements
multiaxiaux, le scalaire 75, pourrait étre remplacé par un tenseur d’ordre 4. Ceci complique
considérablement la détermination, a chaque mcrément de temps, des différentes composantes
du tenseur. Pour contourner cette difficulté, une solution simple est proposée Abdul-Latif et
al [1998] et qui consiste a:

e remplacer le rapport (E) par un coefficient phénoménologique scalaire (B) qu

reste & détermuner par identification avec des résultats expénimentaux.
e négliger la viscosité dans les comportements du grain et du VER
e exprimer les comportements élastiques incompressibles (global et granulaire)

considérés respectivement par - S =24 E_ et §° =24 &5
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La relation d’interaction sumplifiée peut étre déduite par :
-8 +B " -9)=-3u E*-E) (3.10)

Notons que la condition d’auto-cohérence est systématiquement vérifiée, avec une valeur de
p constante.

En se basant sur ces deux modifications, tous les principaux phénomeénes, concernant les
chargements cycliques notamment bi-axiaux, peuvent étre convenablement reprodwts. Dans
le cas d’'un comportement compressible comme c’est le cas pour la plupart des maténaux
meétalliques poly cnistallins, I’hypothése d’incompressibilité représente alors une restriction
majeure lomn de la réalité physique. Une extension du modéle au cas de 1'élasticité
compressible a été amsi proposée [Dinghi et al | 2000], [Abdul-Latif et al | 2002]. Seules les
relations de comportement élastique (granulaire et macroscopique) et surtout la lo1
d’mteraction sont modifiées par rapport au cas mmcompressible. En revanche, le comportement
du monocristal reste inchangé par rapport au travail d’Abdul-Latif et al. [1998].

Au mveau granulaire, le comportement élastique isotrope est décrit en dénivant la
relation de Hooke classique suivante:

E
= P ™ 2ue; +A(tre])l (3.11)

]
—e

[=]

p= p® et A=A% sont les constantes de Lamé, 1 tenseur unité du second ordre.
Le taux de contrainte granulaire est donné alors par la relation:
G° =2pé +M(trg)] (3.12)

Par contre, le comportement isotrope élastique du VER est obtenu par la méthode

d’homogénéisation:
L =2uE, +MtrE)1 (3.13)

Tout en gardant la méme structure de la relation d’interaction identique a celle de Kouddane
et al. [1993] avec une partie élastique et une partie inélastique, Molinar1 et al. [1997] ont
proposé une généralisation du modéle de Kouddane et al. [1993] en considérant le cas d'un
comportement élasto-inélastique amisotrope et compressible, conduisant amsi a (3.3).
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L’1sotropie du comportement élasto-inélastique est admise comme hypothése dans le but
d’une meilleure simplification des calculs [Abdul-Latif et al | 2002]. Ainsi, la partie élastique
est décrite par la relation smivante :

-1 -1 . )
(55 +£) (68 -2) = (& - E) (.16)

alors que la partie inélastique est présentée sous la forme smvante :

rs=1 -1 .
(5" +4) :(s*-9) = (& - En) (3.17)

ou §=£ : E st la relation de comportement élastique de le VER et S = A: E,, représente

la relation du comportement inélastique global (viscoélastique).

En ce qu conceme la solution de la relation d’interaction générale de 1'élasticité des
milieux hétérogénes (3.15), la solution démontrée par Francois et al , [1993] est utilisée. En

effet, pour une mclusion sphérique de module d’élasticité Efda:ns une matrice homogéne

mfinie de module g} soumise a une déformation a I'infim, on a :
(I+E:8c):e, ==, (3.18)

rrrrr

1

= —(3k 3.0 Ok +2:10]1. 3.19
wp@k+an[{ + 11)8,5, +9(k+2)1,, | (3.19)

ikl

Le tenseur identité I, d’ordre 4 et le module de compressibilité k sont donnés par

1
Ly = 5(51-:5;; +6,0,) (3.20)
k=2 +% (321)

Le module d’élasticité de 1’inclusion est déterminé par la relation survante :

I

°+ 5 (3.22)

e
Il
(!
e
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Par analogie avec 1’équation (3.13), on a alors :

3 =-E (3.23)
c’'=c (3.24)
1l ne reste plus qu’a détermuner les termes du tenseur :
a4 1
5 -1
(3 +£] =N (3.29)
Avec
1
TFiw = 3k+ 6.0, — Nk + 211 32
ki ]5;{(3k+4ﬂ)[{ 1) i O ( 1) ﬁh‘] (3.26)
Cyw =24, + 15,0, (327)
On obtient alors la relation:
N, =24l + B6. 0, (3.28)
ou
4o —(8u+34) (3.29)
2u(l4u+94)
61+ A)3A+8u
_( ﬂz )( H) : (3.30)
L4481 + 456 A +10847)
Revenons a la partie mélastique de la relation d’interaction:
SN 1
[S“ +g) (s* -8)=(é, - E.) (331

's
Le tenseur § doit étre normalement calculé par la méthode des fonctions de Green. Pour le

's
cas d'un comportement inélastique 1sotrope et incompressible, z a une forme isotrope et
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est composée d’un umque coefficient en fonction du module visqueux tangent77,. La méme
solution "pragmatique” que pour la lo1 d’interaction de Kouddane et al. [1993] a été adoptée
en remplacant le terme visqueux, que nous n’avons pas besomn de déterminer explicitement,
par un parameétre phénoménologique (a= 0). La relation d’interaction inélastique est
alors déduute

1 g + B -
—— (" -S)=(.—Eu) (3.32)
3n
—a(s®* -8)= (&5 —Eq) (333)

Le signe «» est ajouté pour respecter 1’égalité des signes entre les deux termes r;x(gg —S) et

£8 —E.) car —a >0. En additionnant les deux parties (élastique et inélastique), on
obtient ainsi la relation d’interaction élasto-inélastique [Abdul-Latif et al , 2002] :

24(6% -%) +Btr(s® - D)l - a(s® -8) =(¢* -E) (334)

Cette solution adoptée dans les deux cas (incompressible et compressible) consiste a
simplifier la relation auto-cohérente de Molinan1 et al. [1997] en négligeant le caractére
viscoélastique des comportements local et global. D'un point de vue physique, cette solution
représente une régression. En effet, pour un poly cristal, le comportement imnélastique a des
effets de viscosité. La viscosité de la matrice doit étre alors prise en compte dans la relation
auto-cohérente [Abdul-Latif, 2000]. Néanmoins, avec une telle ssmplification, la description
du comportement mécamique des poly cristaux métalliques reste convenable notamment sous
chargements multiaxiaux. De plus, ce modéle peut qualitativement décnire toutes les
possibilités offertes par le modéle de Kouddane et al. [1993] sous chargements cycliques umi-
axiaux. Cet arpument permet d’adopter une telle simplification afin de reproduire les
phénomeénes liés aux chargements cycliques non-proportionnels.

II1.2.1 Compaortement local

L’appanition des déformations inélastiques au sein des maténaux métalliques
polycristallins est généralement due au glissement des plans cristallographiques. Ce
glissement se produit toujours selon des familles de directions particuliéres. Les directions de
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glissement dans le cas des maténaux de type CC (Cubique Centré) correspondent a celles de
la famlle <111>. Les plans de glissement sont ceux des fanulles {110}, {112} et plus
rarement {123} Concernant les matériaux cubiques a faces centrées (CFC), constituant
I'objet de notre étude, les directions de glissement sont <110 et les plans {111} (Fig4.2).
Ces derniers nous permettent d’obtenir directement tous les systémes de glissement possibles.

Fig 3.2: directions de glissement <110= et plans {111} pour les structures CFC

Quand on soumet un échantillon monocnistallin a une force F en traction simple, seule
la composante projetée sur un systéme de glissement activable peut induire une déformation
plastique. En considérant la composante tangentielle 7° au plan de glissement et dans la

direction de glissement, et a I'aide des notations de la Fig. 2.14, on obtient alors la lo1
classique de Schnud [1924] qu donne la scission résolue :

F
"= — cos¢ cos A (3.35)
Sg

Le facteur (cos¢ cos A) est appelé facteur de Schomd pour le systéme de glissement s
considéré. Il permet de calculer la contrainte nécessaire a l'activation d’un systéme en
fonction de la direction d'application de la force. A l'exception de certains cas (irés
particuliers), on constate que le mouvement par glissement n’est pas colinéaire a l'effort
appliqué. Ces remarques montrent que la déformation plastique est de nature amsotrope. Par
conséquent, dans un monocristal, plusieurs systémes de glissement peuvent étre activés. Il est
donc nécessaire de considérer les contributions possibles des différents systémes a la
déformation plastique. A présent, nous donnons quelques définitions mathématiques de base
de la lo1 de Schnud quu est utilisée par la smte. Les systémes de glissement sont défims par

leur normale au plan de glissement #° ainsi que par la direction de g]_issementl.s_ La
direction est elle-méme liée au vecteur de Burgers du systéme par :
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[ =—— (3.36)

Le couple (7i°,1 ) permet de définir le tenseur d’orientation du systéme donné m’ pour les
structures CFC par :

- :%(f Qi +7i° @) (337)

avec @ le produit tensoriel.

Chaque systéme de glissement vérifie 1a loi de Schmid et la scission résolue T° est calculée

par projection de la contrainte granulaire appliquée ¢ ° sur les systémes de glissement.

*=cf:m’ (3.38)

Dans un grain, le glissement cristallographique engendre la déformation plastique, 1e,
I’entrée en plasticité obéit a la lo1 de Schonud. En effet, le comportement du maténiau est rehié
a la lo1 de Schomd, connaissant la contramnte dans chaque gramn, et supposant qu'un systéme

cristallographique s est actif quand la cession résolue 7° qui s’y exerce atteint une valeur
critique.

III. 2. 2 Modéle de comportement élasto-inélastique d’un monocristal.

La description de la lo1 de comportement avec 1’élasticité 1sotrope granulaire se fait a deux
mveaux parmu lesquels : au mveau du potentiel d’état et au miveaun de la dissipation par le
concept de la plasticité non associée. En effet, I’énergie libre globale w (1e., au mveau du
volume élémentaire représentatif : VER) est choisie comme potentiel d’état et peut étre
partitionnée en une contribution élastique py. et en une contribution mnélastique pyyy, -

py = py,+ pyy, (339)

En se basant sur le fait que I’écoulement mélastique de la matiére n’influe pas sur le
comportement élastique, on assure amnsi le découplage des phénoménes (élastique et
mélastique). Dans le but de simplifier le probléme, on adopte aussi I’hypothése des petites
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déformations et on néglige les effets thermiques. La partie élashque de 1'énergie libre
spécifique peut s’écrire a 1’échelle globale, comme la somme de tous les potentiels élastiques
granulaires sur tout ’agrégat poly cnistallin en supposant dans un prenuer temps que le
comportement élastique a ce miveau est uniforme, 1sotrope et compressible. Le tenseur des

déformations élastiques &£, est considéré comme une variable interne, et le tenseur des
confraintes granulaires de Cauchy o¢* est sa vanable duale associée. On note que g* est
calculée a I'aide de la lo1 d’interaction (3.34). Ce choix condut clairement a une nouvelle
défimtion du potentiel d’état. Donc, I'énergie libre élastique spécifique macroscopique peut

s’écrire comme la somme de tous les potentiels granulaires sur tout 1’agrégat polycnistallin:

Ng
py(e5)=2 pyf (3.40)
g=1

La partie élastique granulairey? qu représente I'énergie réversible, prend la forme
quadratique 1sotrope classique suivante:

puf = < Ar(eE) & W ir(eE)) (341)

Pour le comportement local (1.e., granulaire), le tenseur des contraintes de Cauchy ¢* s’obtient
alors en dénivant 1’équation (3.41):

o
of = pﬂz gﬁfﬁf " ,11(3?-55)1 (3.42)

La relation de comportement (3.42) est obtenue en utilisant les relations classiques de
I’élasticité et a partir de (3.40) en remplacant les constantes de Lamé granulaire p' et A" par le
module d"Young EF et le coefficient de Poisson +* a I’échelle granulaire :

£ £
g, =Mf -~ tr(e®)I (343)
E* Ef

Quant a la partie inélastique de I'énergie libre macroscopique, elle peut également s’écrire
comme la somme de tous les potentiels granulaires sur tout 1’agrégat polycnistallin.

Ne
PV =2 PV, (3.44)
E=1
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La partie mélastique granulaire du potentiel d’état, partie représentant 1’énergie wrréversible
granulaire, s’écrit comme la fonction quadratique de la vanable d’écrowmssage isotrope
intragranulaire ¢° [Saanouni et Abdul-Latif. 1996].

@) =9 % % H.q q (345)
r=l s=1
@ est le module d’écrouissage isotrope intra granulaire du systéme de glissement s. H; est la
matrice d’mteraction de I’écrouissage 1sotrope intra granulaire permettant de rendre compte,
non seulement, de 1’auto-écromssage d’un systéme de glissement s, mais aussi de 1’effet des
autres systémes actifs du méme prain (écrowssage latent) sur ce méme systéme 5. Cette
matrice autorise différents choix pour sa forme : diagonale, symétrique ou non symétrique, et
peut étre envisagée constante dans le temps, ou au contraire, dépendante de I'histoire de la
déformation [Franciosi, 1985]. La forme et la variation de cefte matrice ont été étudiées a
partir d’essais expénmentaux dits d’écromssage latent, dans lesquels on active
successivement et individuellement deux systémes différents de glissements d’un matériau
donné pour déterminer les effets croisés du glissement de 1'un sur 1’écromssage de 1'autre
[Kocks et Brown, 1966; Jackson et Basinski, 1967; Franciosi et al | 1980]. Nous adoptons 1c1
le choix d’'une matrice symétrique avec six parametres restants constants dans le temps
[Franciosi, 1978]. Pour les structures cristallines n’ayant que des systémes octaédriques, la
matrice H,; est de dimension 12x12. Pour d’autres structures, ayant des systémes cubiques et
octaédniques (cas de monocristaux a base de nickel & température élevée), une matrice 18x18
est nécessaire [Poubanne et al , 1988]. On note que la source essentielle de l'écrouissage
cinématique d’apres |’expénence est représentée par les joints de grains dans les polycristaux.
Il est prédonunant comparé a 1’écromssage cimématique produit au cceur du grain. Ainsi,
l'effet de I'écromssage cinématique peut-étre globalement décnit d’une mameére implicite et
naturelle par le parameétre @ de la lo1 d'interaction mélastique. Quant a I’écromssage 1sotrope
intra granulaire, sa variable duale R” est obtenue par dérivation de I’équation (3.45):
R = VE _ ey

+=0'2H.q (3.46)
5q r=1

On la matnice H, est mtrodwte dans le potentiel d’état, donnant ainsi une contrainte mterne

d’Orowan R (taille du domaine d’élasticité sensible a la multiplicité des systémes de
glissement actifs) [Abdul-Latif, 1994].
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En général, I’écromissage 1sotrope dépend de cette matrice H,.. Cette formulation
permet une saturation de 1'écrouissage aussi bien en chargement monotone qu’en chargement
cyclique et prend en compte les interactions entre les différents systéemes de glissement a
travers cette matrice H,, Une fois la vanable duale R° déterminée par la loi d’état
(équation 4.46), 1l reste a définir les relations complémentaires, décrivant les processus
dissipatifs, 1e_, les lois d’évolution de la vanable interne ¢°. La défimtion de 1'écoulement
mélastique local est élaborée en ufilisant un critére de plasticité. Il s’agit d’mntrodure un
domaine élastique (surface de charge) pour chaque systéme de glissement, amnsi qu’un
potentiel de dissipation inélastique, en considérant le formalisme de la plasticité non associée.
La surface de charge s’exprnime alors pour chaque systéme de glissement par:

5

[ =|’|-R’ -k, (3.47)

ol k, est la contrainte de friction (la scission critique résolue) sur le systéme s. Dans cette
description de la surface de charge proposée par Abdul-Latif (1994), la vaniable R’ représente
bien I’évolution de la taille de cette surface, lm donnant un sens physique. En effet, un
systéme est actif s1 la scission || est supénieure a ©. = (R* + k). Le taux de glissement peut
étre détermuné, pourvu que la vanable d’écromssage et celle du glissement cummulé 4i° soient
connues. Pour chaque systéme de glissement, le potentiel de dissipation inélastique intra
granulaire, s’écnt:

—~R' —k, +b'¢°FR’ (3.48)

5 5
F' =\t

b* est un coefficient dépendant du matériau, caractérisant la non-linéarité de 1'écrouissage,
pour chaque systéeme (5). On retrouve I'écromssage 1sofrope linéaire dans le cas ou 5°= 0. En
effet, étant donné que I’hypothése de linéanité de cet écroumssage 1sotrope ne correspond pas a
la réalité physique des maténiaux métalliques, ce terme de non-linéarité est alors mtrodwmt
dans le potentiel inélastique (3.48). Au miveau granulaire, on obtient les relations d’évolution
de la déformation inélastique granulaire et de 1’écromssage 1sotrope intra granulaire par la
régle de normalité, en dérivant le potentiel plastique (équation 4.48).

N: . gF° N; |
é8 =3 —— =3 J° sign(v°) m’ (3.49)
5= 5£g 5=1

b5



ot A estle pseudo-multiplicateur mnélastique. Le vitesses de glissement de chaque systéme s,
7, et la vitesse de déformation inélastique £ sont définies par:
7 = Fsign(r’)

N,
ag_ as _E
Em=2. V'm

=1

(3.50)

Au niveau microscopique, 1’évolution de la variable de 1’écromssage 1sotrope est donnée par:
.. 0FF .
1?5 :ASE:AE(]_E)EQS} (3.51)

Afin d’éviter les problemes relatifs a la détermination des systémes de glissement
actifs du modéle, une formulation viscoplastique est choisie. Nous introdwmsons un sewl de
plasticité en traction et en compression sur chaque systéme de glissement. La densité de
dislocation n’intervient pas explicitement Dans ce cadre, I'expression du mmltiplicateur
mélastique est donnée par une fonction puissance de la surface de charge f~:

N AN
) T 6.2

ou K et Z° sont des constantes matérielles permettant de décrire I’effet local de la viscosité du
maténiau. Si I’on souhaite se placer dans le cadre de la plasticité indépendante du temps, le

multiplicateur plastique sera généralement déterminé par la condition de cohérence f° =0
Toutefois, ce choix a I'mmconvément de poser des problémes d’indétermination et de non
unicité, étant donnée la relative complexité du formalisme par rapport a une certaine approche
phénomeénologique macroscopique. On peut néanmoins traiter ce cas de la plasticité
indépendante du temps en choisissant les coefficients K et ) de mamére i rendre la
confrainte visqueuse faible et constante. En effet, le comportement plastique peut étre
pratiquement décrit en choisissant relativement une grande valeur d’exposant z° et une petite

valeur du coefficient K°, 1.e_, réduisant au mimimum 1’effet de viscosité.

of=K° }}5

¥

1
Z: (3.53)
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III. 2. 3 Homogéneisation

La problématique de I’homogénéisation des maténaux hétérogénes réside dans la
méthode employée pour effectuer 1’opération de « moyenne » qui est sensée nous permettre
d’aboutir aux grandeurs macroscopiques recherchées. Le recours a des moyennes
élémentaires sera privilégié. En effet, I’hypothése d’umformmté de la déformation au niveau
des systémes de glissement n’étant pas réellement établie, la description statistique de
I’agrégat n’est donc pas indispensable [Zaom, 1990]. Dans ce fravail, le VER étant supposé
monophasé, on peut donc appliquer les opérations de moyenne classique. Ainsi, la vitesse de
déformation macroscopique (inélastique et élastique) est considérée comme une simple
moyenne de toutes les vitesses de déformations inélastiques et élastiques granulaires sur tout
I’agrégat:

. Ng
E,=3 ffin (3.54)
g=1
. Ng
E,=3 ffé; (3.55)
g=1

ot f. est la fraction volumique du grain. Donc la vitesse de déformation totale s’écrit -

E=E,+E, (3.56)

IIL. 2. 4 Validité thermodynamique du modéle

Au niveau d’un monocristal, la relation d’interaction conduit 4 ¢ ° =X . La dissipation

mfrinséque se présente comme:

in

N,
M =¥ 8-SR ¢ =20 (3.57)
=l

En remplacant les équations (3.46, 347, 3.48, 349 et 3.50) dans (3.57), nous pouvons alors
montrer l'admussibilité thermodynanuque du modéle a cette échelle, pourvu que les

paramétres b*, OF et k, soient positifs aussi. Cette condition est toujours vérifiée si les termes
de la matrice H,; sont toujours positifs. L'adnussibilité thermodynamique peut étre vénfiée a
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I’échelle globale. Pour généraliser I'équation (3.57), la dissipation intrinséque macroscopique

s’écrit comme -

r in 2% X 5 -5
R,= 2 E"->S>SRq =20 (3.58)
g=1s=1

Cette étude peut étre rangée en trois miveaux, a savoir . le mveau macroscopique,
représenté par le VER, le niveau meésoscopique représenté par le pramn et le mivean
microscopique représenté par le systeme de glissement (Fig. 3.3). Ce modéle de référence a
déja fait I’objet de plusieurs publications [A. Abdul-Latif et al, 2009 ; J. P. Dingh et al_,
2000]. Il constitue donc a cet effet une base fiable sur laquelle nous allons batir notre futur
développement. Notre étude porte surtout sur un certam nombre de parameétres juges
nécessaires, 1l s’agit de I’influence du parametre de couplage s, de I'influence de I’agrégat sur
la réponse macroscopique, de I'mfluence de la wvitesse de sollicitation sur la réponse
macroscopique et enfin de la stabilité du modéle par rapport aux types de maténaux.

IIL. 3. Quelques résultats et discussions

En effet, le paramétre de couplage joue (ou peut jouer) un role clé dans cefte
modélisation et dans toute la swmte. Dans la mesure ou il joue la transition entre le
comportement élastique et plastique, 1l peut servir de valeur d’justement dans le cas de I’étude
de I’évolution de la texture (Chapitre suavant).

|4

5
T
£
-
z
2
-
g

Localisation

C55
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Fig. 3.3 — Schéma des différentes échelles du modéle.
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ITI. 3.1 Résultats bibliographiques

Le role de ce paramétre a déja été étudié par Abdul-Latif [Abdul-Latif et al | 2002] en
choisissant trois valeurs de  dont deux extrémes (le{]'?j leﬂé, leﬂi')_ La Fig 4.4 montre
ainsi la contrainte macroscopique pour ces trois valeurs.

P
= &0 {;;
£ |
7
B
]
g A0
B |
g
i
i
% 00 r B :
l,-‘l i _“-IIHTJH__I',I
Xr T as=lid
n ——re—w—
o T 0004 0,005 3E0E 0.1 0,012 o.014 olé
Axinl macro-strain E;,

Fig. 3.4 La sensibilité duo modéle au paraméire de couplage élasto-plastique sous traction uniaxiale,
[Abdul-Latif et al., 2002]

Elle montre une évolution totale de 1'écrouissage avec deux réponses extrémes et une réponse
intermédiare On note une forte hétérogénéité de la déformation plastique granulaire lorsque la
valeur de  est la plus grande possible (Sx]l‘f‘) (Fig. 3.5). En plus, d’aprés 1'équation (3.34),
le terme _  _ représentatif du comportement plastique est dominant par rapport aux
termes représentatifs de 1'élasticité. La réponse élastique instantanée dewvient par conséquent
négligeable exhibant au passage une hétérogénéité considérable du comportement mélastique
granulaire. Pour 5x10”, on note un certain équilibre entre les deux termes élastiques de
I'équation (3.34). L hétérogénéité de la réponse élastique granulaire nstantanée provoque une
augmentation progressive des systémes glissements. Par conséquent, la relaxation
viscoplastique a 1’état stationnaire devient homogéne (Fig. 3.5 et 3.6), condmsant a un
adoucissement relatif des interactions entre les grains et la matrice. A ce fitre, ’existence du
comportement élastique hétérogéne dans la loi1 d’interaction conduit & une description
naturelle de I'écrouissage cinématique global. Cec1 peut s’interpréter par le fait que I’espace
mtergranualire est de nature élastique [Rougier et al | 1994].
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Fig. 3.5 — Influence du paraméire de couplage élasto-plastigue

sur I'hétérogénéité de la déformation

inélastique granulaire de chaque grain du polycristal, [Abdul-Latif et al., 2002]
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Fig. 3. 6 -Influence du paramétre de couplage élasto-plastique

sur I’hétérogénéité de la déformation

inélastique granulaire de chaque grain du polycristal, [Abdul-Latif et al., 2002]

ITI. 3.2 Reésultats pour I’étude actuelle

Une nouvelle configuration des paramétres identifiés du modéle a cependant été
utilisée dans toute la smite du travail. Nous avons choisi en effet d’abord quatre agrégats de

100, 200, 300 et 400 grains tirés au hasard afin d’étudier
la texture.

la stabilité du modéle en fonction de
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Module d" Young E 210000 MPa
Coefficient de poisson v 0.312 -
Coeff d’écrouissage cinématique z 10 -
Coefficient d’ écrouissage K 90 MPa
Contramnte d’écoulement(mono..) k, 15 MPa
Module isotrope Q 200 -
Coef. de non linéarité isotrope b* 20 -
Coefficient de couplage 0.2E-07 -
Coeffs. d’écrouissage 1sotrope hl=h2=h5 1 -
Coeffs. d’écrouissage 1sotrope hé 25 -

Aiunsi, les parameétres du modéle, donnés dans le table 4.1, ont été identifiés a partir
d’un échantillon de Nickel L’étude de la stabilité du modéle en fonction de la texture
(I’agrégat) montre une stabilité de la réponse macroscopique a partir de 200 gramns (Fig. 3.7).

350.00

J0.00

250.00

20y

150,00

100,00

Contrainte axiale (MPa)

50,00

0.00 4
0.00 0.02 0.04 0.06 0.08 010 0.12

Déformation axiale

Fig. 3. 7 Erude de I'influence du nombre de grains (agrégat) sur la réponse mécanique.

On peut donc considérer que le modéle est fiable dans cette gamme des grains. Entre
la plus grande vitesse de déformation imposée et la plus petite, on note une différence de
confrainte d’écoulement d’environ 176 MPa (Fig. 3.8). Il y a, en effet, une grande sensibilité
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du modéle a la vitesse de sollicitation qu peut étre comprise sur la base de la lo1 pmssance
définie a 1’équation (3.38) et caractérisée par le paramétre z° = 10.
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XM 0HY
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Contrainte axiake (MPa)

10000
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0.00 002 .04 .06 n.og 010 012

Déformation axiale

Fig. 3.8 — Sensibilité du modéle a la vitesse de sollicitation.

Enfin, ce chapitre avait pour but de baliser la route afin d’introduire 1’étude sur les grandes
déformations car, I’évolution de la texture via 1’évolution des angles de I’euler (rotation des
grains) n’a pas été prise en compte. Néanmoins, 1l a servi a batir un fondement théonique plus
ou moins solide appuyé par des publications scientifiques [Abdul-Latif et al., 2009 ; Abdul-
Latif et al_, 2000, Abdul-Latif et al . 2004].

ITI. 4 Prise en compte des grandes deformations

L’étude de la déformation mécanique avec une attention appuyée sur 1’évolution de la
texture cristallographique a intéressé les physiciens et mécaniciens des matériaux depus le
début du XXe siécle. Les méthodologies de modélisation proposées a cette époque constituent
toujours de nos jours des bases solides dans la compréhension de 1a déformation plastique.
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Fig. 3. 9 — Diagramme schématique de la cinématique de déformation d’un monocristal,[Wei et al., 2006]

L’étude de la déformation élasto-plastique en grandes déformations est basée sur le
calcul du tenseur gradient de la transformation _ tel que :

(3.59)

ou _ est le tenseur unité d’ordre 2 et le gradient du vecteur déplacement dans la
configuration mitiale du solide. En se basant sur ’hypothése de la déformation plastique
gouvernée par les mécanismes de glissement cristallographique, le réseau cristallin subit une
déformation élastique de sorte que, le gradient de la transformation totale peut se décomposer
multiplicativement smivant la relation -

(3-60)

ou _ est le “"gradient’ de la transformation plastique di au cisaillement sur les plans de
glhissement cristallographique. La transformation plastique s’effectue a volume constant et
I’orientation du réseau reste inchangee de telle sorte det = 1 (incompressibilité plastique).
_ est le pradient de déformation élastique incluant, entre autres, la rotation rigide du réseau.
1l peut étre détermuné par la relation -

- _ (3.61)

Le pradient des vitesses dans la configuration courante s’écnit sous certames conditions:

(3.62)



ou _ est le pradient des vitesses plastiques qui peut étre expnimé en fonction des directions et
normales aux plans de glissement cristallographque (Eq. 4.5).

(3.63)

_est la partie anisymétnique du tenseur d’onentation de Schimd. Les relations élastiques
constitutives du maténau cristallin sont défimes dans la configuration mtermédiaire. Ce qu
donne :

(3-69)

__ est le tenseur des contraintes de Cauchy, _ le tenseur des coefficients et _ le tenseur des
déformations de Green ayant pour expression :

- (3.65)

La procédure de muse 4 jour de la texture cristallographique d'un polycristal peut
s'avérer trés complexe. Pourtant, plusieurs méthodes existent dans la liftérature [Anand et
Kothan, 1996 ; Wei et al |, 2006 ] avec des intégrateurs de plus en plus précis (Runge-Kutta,
Newton, Raphaél, ._).

ITL. 5 Mise a jour de la texture cristallographique

Le comportement des matériaux poly cristallins soumis a de trés grandes déformations
a été 'objet de beaucoup d’études a caractére expérimental et théorique [Beausir, 2007 ;
Duchéne et al |, 2007]. Ces grandes déformations font apparaitre, entre autres, des propnétés
amisotropie reconnues comme significatives dans beaucoup de procédés de muse en forme
(emboutissage, extrusion, laminage, tréfilage ) [Duchéne et al , 2007]. 1l est évident que la
compréhension des réponses macroscopiques en contrainte - déformation des poly cristaux est
particuliérement importante et utile dans la modéhisation numeérnique de ces opérations de mise
en forme des métaux. L introduction des grandes déformations dans le modéle précédent (vorr
paragraphe IIT 2. 2) s’est faite sur la base du schéma présenté sur la Fig. 3.10. En effet, lors
des grandes déformations de la structure cristalline par les mécanismes de glissement, le
réseau cristallin tourne par rapport au réseau fixe (échantillon) [Dommelen et al., 1999]. La
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rotation sera supposée étre due a la fois au glissement sur les systémes de glissements locaux

et 4 la rotation ngide du réseau cnstallin. La rotation totale se décompose en deux parties
additves _ _ _ ou__ estlarotation du réseau cristallin qua s’écrit :
(3.66)
Avec _ - la partie antisymétrique du tenseur d’orentation de Schomd
déja énoncée précédemment.
[]
N T
D+ i D40

Fig. 3.10 — Schéma repreésentatif des différentes composantes de la rotation cristalline, [Dommelen, 1999].

Le taux de vanation des axes cnistallographiques  peut ainsi se calculer par la relation

smvante -

(3.67)

La rotation totale étant considérée un simple étirement, la rotation du réseau cristallin sera
essentiellement gouvernée par la rotation plastique granulaire. La solution de 1’équation (3.67)
pour tout incrément de temps  est la smvante :

- (3.68)

Le théoréme de Cay-Hamulton permet de linéariser le terme et I’on obtient les expressions

smvantes :

- (3.69)



avec et — (3.70)

La relation (3.69) permet déja de procéder a la nuse a jour des systémes de glissement (&, n°)
apartirde  par les relations :

et (3.71)

ou et sontrespectivement la direction de glissement et 1a normale au plan de glissement
dans la configuration mitiale du matérian. Nous rappelons, en plus que notre étude porte sur
des maténaux polycristallins de type CFC comme le Nickel Ce qu nous autonise a définir un
systéme d’axes (X; i = 1,3) hié au systéme cristallographique de directions (100), (010) et
(001). Le cristal est repéreé dans ce systéme d’axes (repére de 1’éprouvette) par trois angles
dits d’Euler (Fig. 4. 3). Dans le formalisme de Bunge, la matrice de la
transformation __ obtenue aprés trois rotations successives autour des axes (X7) :

(3.72)

D’autres formalismes existent dans la hittérature [Zamin et al | 2007]. Notre étude se
limitera au formalisme de Biinge. En effet, le formalisme de Biinge consiste a repérer un
cristal smivant frois axes cristallographiques par trois angles appelés angles d’Euler. Lors de la
déformation du cristal en chargement, celum-c1 tourne d’abord autour de 1’axe vertical (axe Z
de la Fig. a gauche) puis autour de I’axe horizontal transformé (axe x de la figure au centre)
et enfin autour de 1’axe vertical transformé (axe z de la figure a droite). Ces trois rotations
permettent donc de construire trois transformations du cristal dont la transformation globale

donne la transformation __ de I’équation (3.72).



Fig. 3.11. - Angle d’Euler dans la notation de Bunge
En plus, nous considérons vraie la relation (3.67) pour la matrice de transformation (matrice

de passage) . Ainsi, nous écrirons:
(3.73)

La résolution de cette équation permet de trouver la lo1 d’évolution de ces angles d’Euler et
par conséquent la relation d’évolution de la texture cristallographique. Les pnincipales
mconnues dans cette équation sont les angles d’Euler . On obtient aprés résolution
les différentes équations smivantes [Kowalczyk et al., 2003]:

(3.714)

La muse a jour des angles d’Euler, et donc de la texture cristallographique, s’effectue

selon la relation suivante :
i=13 (3.75)

avec

ITI. 6 Influence de la rotation cristallographique

L’ensemble des modifications liées & la prise en compte de 1'évolution de la texture
cristallographique a travers la rotation cristallographique peut se résumer dans la réécriture
des équations ci-dessous, en ne considérant que celles qui sont véritablement affectées par la

rotation cnistallographique. Cette évolution se fait a deux mveaux, d’abord au miveau des
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vanables du modele au mveau microscopique et granulaire. Enswite, au miveau des angles

d’Euler.

o Au mveau local les équations principalement affectées sont -

; (3.76)

Ici, et représentent les valeurs imtiales de la direction et de la normale des systémes de
glissement en 1’absence de toute rotation cnistalline

- GB.77)

o Au mveau des angles d’Euler, le calcul de la rotation cristallographique affecte
directement 1’équation (3.66) qui s’écrira:

- (3.78)

II1.7 Résultats et discussion

IT1.7.1 Caractéristiques de 1’essai numérique

Avant I’application du modéle sur le Nickel, un agrégat de 200 grains tirés au hasard a
été utilisé. Chaque gram est repéré dans I'espace de I’échantillon par les trois angles d Euler.
Dans un premier temps, nous avons choisi les caracténistiques d’un Nickel conventionnel pour
simuler numériquement un essai de fraction et de compression a 100% de déformation.

Fig. 3.12 —Texture théorique initiale pour 200 grains.



La raison d'un tel choix, repose sur la possibilité de comparer au moyen des figures de pdles
mverses, nos résultats a ceux fournis par le modéle de Taylor (déformation plastique umiforme
pour tous les grains), ceux fourms par le modéle de Sachs (contrainte uniforme pour tous les
grains) et & ceux fournis par le modéle VPSC de I’approche auto-cohérente.
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La figure de pdle inverse de la texture imtiale pour un échantillon représentatif d’agrégat de

200 grains est donnée Fig. 3.12 ci-dessus. Dans cette nouvelle configuration, les parameétres
du modeéle ont été choisi tels que définis dans le Tableau 3.2 ci-dessus. Tous les calculs sont
effectués 4 la méme vitesse de déformation de 0.001 5™

IT1.7.2 Resultats selon les modéles de Taylor, Sachs et VPSC

Les cntéres de plasticité de Taylor et de Sachs suggérent qu’a 100% de déformation en
traction, tous les gramns du maténaun nugrent vers deux poles par formation de deux fibres
localisées plus particuliérement aux poles de direction <100> et <111>. L’ intensité des poles
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différe d’un critére de plasticité a 1’autre mais, la tendance reste la méme. En compression par
confre, les migrations sont concentrées vers les poles <110>. On obtient une seule fibre qu
change d’intensité selon la méthode. La fibre a une grande longueur et une grande intensité
avec Taylor alors que I'intensité est petite avec Sachs et plus concentrée autour du pole
<110>. Mais, toutes ces observations cachent une insuffisance de possibilités d’ailleurs hées
aux limitations constitutives de ces deux demiers modéles. C’est pourquoi, le modéle VPSC
avait été proposé afin de combler ces msuffisances, la texture étant gérée par un paramétre
n?. Ce paramétre dépend de la formulation choisie et fut introduit dans le modéle auto-
cohérent par Lebensohn et Tomé, [1993]. Il peut prendre différentes valeurs et défimt
I'imntensité du couplage entre les contraintes déviées et les vitesses de déformations déviées.
Les résultats de ces différentes méthodes se trouvent consignés dans le Tableau 3.3. Le
paramétre de couplage élasto-viscoplastique de notre modéle auto-cohérent permettra de
migrer enfre ces trois modéles.
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II1.7.3 Résultats de notre modéle

Des simulations numénques de traction et de compression a 100% de déformation sont
réalisées pour plusieurs valeurs du parameétre . Dans la pratique, peu d’expéniences
mécaniques atteignent 100% de déformations. Pourtant, afin de valider I'évolution de la
texture cristallographique, cette possibilité est numénquement acceptable [Taylor, 1938].
Nous considérons ensuite que les valeurs 0.2x10” et 0.2x10™ constituent les valeurs minimale
et maximale de  ufilisées 1c1.

Le Tableau 3.4 donne les différentes figures de poles inverses de notre modéle en traction et
en compression pour différentes valeurs de . Ces résultats montrent une bonne tendance,
compares a ceux fourms par les modélisations de Taylor, Sachs et VPSC (viscoplastique self-
consistent). Pour des conditions extrémes, c’est-a-dire en prenant le coefficient de couplage
élasto-viscoplastique plus petit (proche du critére de Taylor) ou plus grand (proche du cnitére
de Sachs), on obtient les figures poles inverses correspondant aux tendances de Taylor et de



Sachs respectivement excepté |'mtensité des fibres. Mais ceci peut avoir plusieurs
explications dont on peut citer par exemple entre autres :

e la lo1 d’interaction grains-matrice dont la nétre, prenant en compte a la fois le
comportement élastique et plastique contre une plasticité visqueuse ngide [M’Guul,
2006],

¢ les constantes du modéle qu ne sont pas forcément les mémes pour le méme maténau,

e enfin la méthode d'mntégration des relations d’évolution de la texture
cristallographique peut dans certaines circonstances mdwire des variations susceptibles
d’engendrer des différences conséquentes.

Tableau 3.4 — Différentes figures péles inverses de notre modéle.

Auteur ¥ Traction Compression
02x10°
02x107
111
0 hl[rﬁ @ =02E06
Notre modéle w e
02x107

82




0.15x10°

e 3104

Comarenian
100k de del

0.2x10*

180 110

111

Compress oo
o= 0.5E-3d

100 110

0.5x10™*

Le paramétre de couplage élastoplastique [Abdul-Latif et al | 2002] peut influencer
considérablement le comportement mécanique macroscopique (contramnte-déformation), selon
que 1’on considére la contrainte mécamque uniforme dans le maténau [Sachs, 1928] ou 1’on
considere le champ des déformations plastiques uniforme dans le maténiau [Taylor, 1938].
Ces deux comportements se fraduisent dans notre étude par le choix d'une valeur plus petite
ou plus grande du parameétre de couplage élastoplastique . Ceci peut se vénfier en calculant
la contrainte macroscopique pour différentes valeurs de

I11.7.4 Influence du paramétre de couplage sur la contrainte d’écoulement

Se servant des parameéfres du Tableau 3.2, plusieurs calculs en fraction et en
compression sont réalisés a 100% de déformation (Fig. 3.13).
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Fig. 3.13 — Influence du paramétre de couplage sur la contrainte mécanique
macroscopique en traction.

Contrairement au calcul en petites déformations [Abdul-Latif, 2002], 1’écart entre les deux
réponses meécaniques macroscopiques extrémes est petit. On note une évolution de
I'écromssage alors que la conframte mécanique globale attemnt vite un régime asymptotique
autour de 60% de déformation. Ceci, lorsque le paramétre de couplage devient de plus en
plus petit. En compression, on constate une hétérogénéité élevée. L’évolution de I'écrouissage
présente plusieurs scénarios pour les valeurs extrémes de . En effet, le matérian présente un
écrouissage léger au début de la simulation ( =02 10”) pour se durcir davantage  la fin de
la simulation alors qu’il est résistant au début de la simulation ( =0.2x10") pour s’adoucir a
la fin de la ssmulation. En réalité, peu d’essais mécaniques dépassent les 50% de déformation
pour les maténaux UFG. C’est pourquoi, une étude a été réalisée visant a évaluer la
corrélation la déformation et la vanation de la texture cnstallographique. Pour ce fare,
plusieurs ordres de déformations ont été défims dont 30%, 50%, 60% et 80% pws, des
simulations en traction et en compression du matériau ont été réalisées. Le Tableau 3.5 fourmt
les différentes tendances partant des plus petites valeurs des déformations aux plus grandes.
Le choix du paramétre de couplage a été fait de mamere a s’approcher davantage du modéle
de Sachs. Cec1 se fraduit dans notre modélisation par la prise d’une valeur de  plus grande
( =0.2x10"). Nous constatons que la migration vers les pbles augmente avec le degré de

déformation.



600

o )2 08
i {).2E 05
sees ILIE-06
s00 — 2E 0T
‘"
=
400
S
-
L
= 300
=
=
‘=
= 200
=
=
'
100
0
0 0.2 0.4 0.6 0.8 1 1.2

Déformation axiale

Fig. 3.14 — Influence du paraméire de couplage surla contrainte mécanique en compression.

IT1.7.5 Comparaison simulation numeérique - expérience

Dans la partie smivante, nous nous sommes procurés du Nickel conventionnel (300
nm) déformé en fraction umi-axiale [Dutel, 2013]. Les fichuers de données constfituées des
confraintes et déformations pour chaque merément de temps ont été comparés au résultat de la
simulation aprés des processus d’idenfification avec le logiciel d’optimisation SIDOLO
[Pilvin, 1983] (Fig. 3.14).
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Les parametres identifiés avec le logiciel SIDOLO sont regroupés dans le Tableau 3.2. La
valeur de déformation a été adaptée afin de faciliter la comparaison des résultats
expérimentaux aux résultats numeénques obtenus par la modélisation. La vitesse des
déformations était prise égale 4 3.0 10 s'. On observe une bonne capacité du modéle a
reproduire 1’essai de fraction. Enfin, i1l n’est pas raisonnable d’étudier le comportement
meécanique des maténaux UFG sans évoquer 1'influence de la taille des grains, celle-c1 jouant
en effet un role capital dans le processus de déformation plastique. Dans le chapitre qum va




smvre, nous allons coupler I'nfluence de la taille des gramns aux comportements
élastoplastiques définis ci-dessus.
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Fig. 3.15 : Identification des paraméires - comparaison enire I’expérience et la simulation
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L’étude des maténiaux poly cristallins avec un focus sur les effets de taille de gramns
est d'un intérét scientifique et technologique majeurs. L’élaboration puis la caracténisation de
ces maténaux avec des tailles de prans de plus en plus petites a révélé des propnétés
physiques et mécaniques intéressantes, comme par exemple une résistance mécanique élevée
telle que décnt dans les chapitres précédents. Plusieurs modéles historiques (que nous
citerons 4 tifre indicatif) ont été proposés pour caracténiser la lo1 de Hall-Petch dans les
matériaux UFG (100 nm -1000 nm) et NC (< 100 nm). 1 s’agit principalement du modéle
d’'impilements développé par Eshelby et Nabarro (1951), du modéle de stockage des
dislocations aux joints de grains responsables du durcissement cnstallin par les contraintes
mternes qu’elles induisent a I'inténieur des grains [Kocks et al, 2003] et du modéle d’Ashby
encore appelé modéle d’accommodation dans lequel la lo1 de Hall-Petch est explicitement
supposée éfre un effet de taille intrinseque.

Tous ces modéles mettent en avant la notion des dislocations et, dans le cas des
maténiaux dont les tailles des gramms sont de plus en plus petites, la dynamique des
dislocations s’annonce détermunant dans 1’étude puis la caractérisation de ces derniers

matériaux.
IV. 1 Variation de la densité des dislocations

La densité de dislocation est réputée étre a 'onigine des mécamismes d’annihilation
[Kocks, 1979; Caillard et Martin, 2003] et de restauration dynamique tels qu’exprimés dans

I"équation ci-dessous :

—_ - - (4.1)

ou est la densité des dislocations stockées aux joints de gramns, b le vecteur de Burgers, le
coefficient de restauration dynamique et L le libre parcours moyen. La plasticité cristalline
mdute par 1’activité des dislocations représente presque la totalité des pnincipaux mécanismes
de déformations pour des tailles de grains entre 30 nm et 100 nm [Cheng et al , 2003]. S1 la
plupart des auteurs s’accorde sur ces résultats, 1l apparait cependant que la plasticité cristalline
mdute par I’activité des dislocations ait été observée jusqu’a des tailles de grains de 10 nm.
Au-dessous de cette taille, I'activité des dislocations disparait peu a peu [Swygenhoven et al |
1997].



Afin d'étudier la relation entre densité des dislocations et plasticité cristalline des
maténaux UFG, nous avons considéré une distribution uniforme des dislocations [Galindo-
Nava et al, 2008 ; Li et Soh, 2012]. L’évolution de la densité moyenne p. en fonction du
glissement y s’écrit :

2 = ky\Jps = (ka + kp)ps @2

ot kr est le coefficient de stockage de dislocation et f =k; +kp le coefficient de
restauration dynamuque ; k,; le coefficient d’anmihilation des dislocations wvis par les
mécanismes de glissement et détermine I'intensité de la restauration dynamique du métal
déformeé, k;, le coefficient d’anmihilation des dislocations vis accumulées aux joints de grains.
Ces coefficients peuvent étre obtenus a partir des données expénmentales en décrivant le
comportement d’allages spécifiques. La résolution de I'équation 52 aprés quelques
hypothéses et introduction de la relation d’Orowan donne -

ple) =

2

-l e (-2 ket ) e (-2 (ke 7))

(4.3)

avec p,, la densité des dislocations mobiles en régime d’équilibre (saturation), v la norme de
la vitesse moyenne des dislocations, d la taille des grains et B fonction de (T, 1, £) est une
constante liée au mécanisme d’activation thermuque. Tous les maténiaux CFC ont des valeurs

de B trés proches les unes des autres. En fonction de 1’activation thermique, elle a pour
exppression - B = %?E, avec Dy, le coefficient de diffusion aux jomnts de grams dont la
valeur 4 température ambiante varie entre 107 et 10 m’/s [Kim et al, 1999 ; Li, 1963;
Mevyers et al , 2006 |, = H f.':3/ kgb le coefficient d’activation thermuque. Dans cette nouvelle

expression, b est le vecteur de Burgers et b? le volume d’activation, 8 la température et i le
module de cisaillement.
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Ce calcul représente un mécanisme de déformation continue couplant les mécanismes
mternes et externes sans faire exister une certaine barnére physique entre les deux comme
souvent présenté par certamns auteurs [Malygin, 2008]. L’équation 5.3 montre que B a la
dimension d'une taille de gramns a la pmssance deux. Des études montrent que pour les
maténaux CFC, 1l a des valeurs comprises entre 100 nm et 200nm en racine carrée. Dans cette
hypothése, les deux valeurs du coefficient de diffusion obtenues sont 3.8303x10*! m™” et
1.5583x10” m” respectivement pour une vitesse de déformation de 3 x10” s i la
température ambiante. Ces valeurs sont trés proches des valeurs citées plus haut. L'étude de la
vanation de la densité des dislocations en fonction de la déformation plastique mtéresse
plusieurs auteurs. Des résultats caracténistiques existent dans la littérature [De Sansal, et al |
2010]. Ces derniers ont étudié la vanation de la densité des dislocations en fonction de la
déformation plastique pour différentes tailles de grans (937 nm, 1250 nm, 1560 nm, 1875
nm) (Fig. 4.1).

0.937 um
1.25 pm

1.56 pm
1.875 um

p (10" m?)

0 t : . :
0 0.02 0.04 0.06 0.08 0.1

Fp 1“4 )

Fig. 4.1 — Densité des dislocations totale en fonction de la déformation axiale plastique pour différentes
tailles de grains [De Sansal et al., 2010].

Cette courbe montre que la densité des dislocations augmente avec la déformation plastique.
Aussi, cette densité est d’autant plus grande que la taille des gramns est petite, ce qu s’accorde
bien avec les observations expénmentales. En choisissant les mémes tailles de gramns que
cellles reportées par I’étude de C. de Sansal pour la méme déformation, on obtient les résultats
de la Fig 5.2. Les paramétres utilisés pour le calcul ont été pour la plupart obtenus dans les
publications de la hittérature [Meyers et al, 2006 ; Malygin, 2008 ; Ronald, 2009] et défims
dans le Tableau 4.1 :



Tableau 4.1 : Différents coefficients du modéle de dynamique des dislocations.

Variable Valeur
ka 34
£ 0.001s™
Dgp 3.8303x107'm™ / 1.5583x10°m™>
Bo 0.01
Kg 1.3806503x10™
bk 0.01
8 (Cu, Ni, Al) | 25°C / 42.1GPa, 76 GPa, 26 GPa
b(Cu ?Ni ?Al) 0.256 nm, 0.24918 nm, 0.2862 nm
12
x 10
8 T T T
=—0.937 pm
TR 1250 m
OF 1
===1.560 um

Densite de dislocations (m'Z)
o I

=

0 0.02
D

Fig. 4.2 — Variation de la densité des dislocations en fonction
de la déformation plastique, p_=9.75 x 10" m™.

La modélisation reprodut efficacement le comportement observé par Kubin pour la
meéme vitesse de déformation (0.001 5'1)_ L’ordre de grandeur de la densité des dislocations
est cepeandant différente. Cette différence peut-étre justifiée par le choix de la densité de
dislocation imtiale. L’autre élément important a signaler est 1’augmentation considérable de la
densité des dislocations lorsque la taille de grans dimunue, et la chute brutale a partir d’une

0.04 0.06
¢formation plastique

taille de grains critique (entre 30 et 60 nm) ( Fig. 4.3).
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Fig. 4.3 — Variation de la densité des dislocations en fonction de la déformation
plastique pour un matérian UFG ( 10 nm-500nm)

Cheng et al, [2003] démontrent que I’activité des dislocations est plus importante pour des
tailles de grams entre 30 nm et 100 nm Nous avons étudié via notre modélisation ce
phénomeéne en calculant la vanation de la densité des dislocations en fonction de la taille des
grains. D’abord, pour trois maténaux CFC qu sont Cu, Al et Zn (Fig. 44) puis pour
différentes vitesses de sollicitations (Fig. 4.5). L’activité des dislocations est trés prononcée
dans la gamme de taille de grains entre 30 nm et 100 nm. Au-dessous de 30 nm, I'activité des
dislocations est quasiment nulle pour le Nickel alors que pour les deux autres matériaux, elle
est nulle au-dessous de 10 nm. Ces résultats s’accommodent bien des observations de [Cheng
et al, 2003]. On constate en plus que, la densité des dislocations est moins importante dans
le Nickel que dans les deux autres maténaux (Fig. 4.4). On rappelle que ce calcul a été fait en
prenant la valeur du coefficient de diffusion thermique égale a 3.8303x10™' m’/s pour une
vitesse de déformation égale a 3x10™* s™! 3 1a température ambiante.

Toujours et grace a notre modélisation, on constate que 1'imntervalle d’activité des dislocations
varie et se déplace légérement en fonction de la vitesse de sollicitation (Fig. 4.5) .
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Fig. 4. 4 — Variation de la densité des dislocations en fonction de la taille des grains pour des matériaux
UFG, CFC(Cuivre, I'alumininm et le Nickel).

Ces résultats consignés Fig. 4.4 et Fig. 4.5 apportent la preuve de la nécessité d’inclure la
densité des dislocations dans le développement du modéle élastoplastique prenant en compte
I'effet taille de gramns sur la contrainte d’écoulement du matériau.
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Fig. 4.5 — Influence de la vitesse de sollicitation sur la variation de la densité des dislocations dans un
matérian UFG, CFC (Nickel).



IV. 2 Nouvelles modélisations de 1’effet taille de grains.

Dans les maténiaux UFG, la lo1 de Hall-Petch qu prévoit une augmentation linéaire de
la contrainte d’écoulement a mesure que la taille de grains diminue, présente des
msuffisances. Des phénomeénes tels que 1’adoucissement de la contrainte d’écoulement et
I'mversion de la pente de la relation de Hall-Petch apparaissent. Nous proposons a cet effet
deux modélisations de ces phénomeénes impliquant la mucrostructure et la contrainte

d’écoulement du métériau.

IV. 2.1 Modélisation a zones de transitions : modéle 1.

Ce modéle a été développé dans ’esprit de la Fig. 2 1(a) telle que publiée par Kumar
et al., [2003]. Cette figure montre qu’il est possible de délimiter la microstructure UFG a
partir de 10 nm et 100 nm en frois zones de transition de la conframnte d’écoulement.
Considérant ces deux tailles de gramns fixes, nous avons proposé ce premier modéle dont les

principales équations sont :

(4.4)

sont les pseudo-constantes de Hall-Petch dépendant de la constante de Hall-Petch et
ayant pour expressions respectives :

— @5)

ou et sontdeux paramétres du modéle, I'une ayant la dimension d’une taille de grains et
I’autre celle d’une confrainte. Les valeurs de différentes constantes et paramétres du modéle
sont donnés dans le Tableau 4. 2.
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Deux modélisations ont été proposées par conséquent : (1) une prenuére, basée sur une
extension de la lo1 de Hall-Petch et (u) une deuxiéme basée sur la dynamique des
dislocations et la prise en compte des phénoménes mtergranulaires tels que la diffusion
thermique au joint de gramns. Ces parameétres ont été identifiés a partir des donnés
expérimentales conformément aux résultats de la Fig 2.1(a). et représentent
I'influence des mécanismes des déformations aux joints de grains ou I'influence du voisinage
pour un gramn donné. Toutefois, 1l est impossible de considérer les tailles et  fixes en
raison d’autres publications contradictoires. Ceci constitue donc une faiblesse voire une
limitation de cette modélisation. De méme, 1’absence d’un parameétre incluant explicitement la
densité des dislocations constifut une faiblesse du modele étant donné son rdle non
négligéable dans le processus de plasticité cnistalline des maténaux UFG. Afin de constnure
un modéle qu fasse sortir naturellement ces limites et inclure le role non néghgéable de la
densité des dislocations, nous avons proposé une deuxiéme modélisation basée sur I’équation

d’évolution de la densité des dislocations moyenne (Eq.5.2).

IV. 2.2 Prise en compte des mécanismes de diffusion thermique : modéle 2.

L’équation (4.2) représente en effet plusieurs phénomeénes physiques liés les uns aux

autres et, on peut se réécrire comme suit

— (4.6)

cette équation appartient a une famulle d’équations dites de « Bernoulli » dont la forme la plus
explicite est , pour tout r différent de 1 et de 0 et se résout en

procédant a un changement de toute fonction non nulle telle que :

— — 4.7)



Cec1 donne une équation différentielle du second degré de la forme -

— — (4.8)
On peut considérer par la suite que — — et par conséquent -
— — a— — (4.9)
En posant en plus :
— —_ (4.10)
on obtient 1a forme la plus condensée suivante -
— — — — 4.11)
La constante B a été défim précédemment et les autres constantes A, C et D ont
respectivement pour expressions :
T (4.12)

est la contrainte de frottement ou conframnte du monocristal et m le coefficient
d’orientation de Taylor.

L’implémentation de ces deux derniers modéles d’effet de taille de grains dans le modéle
micromécamque s’est faite en s'inspirant de 1'1dée développée par Jiang et Weng, [2004]. En
effet, dans ce modéle on considére le joint de grains comme une phase amorphe dont le
comportement dépend de la pression hydrostatique et le coeur de gramn st une lo1 de plasticité
cristalline. Dans ce qu swft, 'on considére que le coefficient de couplage élasto-
viscoplastique  msensible a I'influence de la taille de grains contrairement aux travaux
d’Abdul-Latif et al., [2011] dans lequel 1l était établi un lien direct entre celui-ci et 1a taille des
grains. En revanche, nous considérons cette influence se situer uniquement au mveau de la

surface de plasticité (Eq. 5.14 et 5.16).



o Pour le modéle 1:

- = (4.13)
) - = (4.14)
o Pourle modéle 2 :
) - h - (4.15)
) - h - (4.16)

Enfin, ces deux modéles ont été implémentés de mameére a prendre en compte I’influence de
la taille des grains dans le modéle micromécamque élasto-viscoplastique retenu.

IV. 3 Résultats et discussions.

Les paramétres identifiés dans cette partie sont ceux donnés dans le Tableau 4.3. On
rappelle que ces paramétres prennent en compte les aspects liés a I'influence de la taille de

grains sur la résistance mécanique.

IV. 3.1 Variation de la contrainte d’écoulement en fonction de la taille des grains :

modéle 1



Se servant, des données consignées dans les tableaux 5.2 et 5.3, nous avons étudié
I’évolution de la confrainte d’écoulement du nickel par le modéle 1. Ce modéle ne prend pas
en compte explicitement les mécamsmes de déformation aux joints de grains qu soient

gouvernés par la diffusion thermique (Fig. 4.6)
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Variable Valeur

34
3.010% 5!

3.83 10 m’s™/ 1.56x102" m’s”
107

2.0 107

0.01

25°C / 76 GPa

0.249 nm

3.05

0.24

18.08

1

K HP
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Fig. 4.6 Evolution de la limite d’élasticité du nickel : modélisation 1

IV.3.2 Influence de la vitesse de sollicitation et du coefficient de diffusion sur la

contrainte d’écoulement

Des études montrant I'mfluence de la witesse de sollicitation sur la contramnte
mécanique de la mucrostructure UFG ont été menées par Kim et Estrin, [2005]. Ceux-c1
démontrent en effet que I’effet Hall-Petch observé dans les matériaux conventionnels se casse
dans les microstructures et I'on observe une imnversion de cette lo1 pour des vitesses de
sollicitation et tailles de grains plus petites. Pour des vitesses de déformation plus petites, 1l
n’y a aucune inversion de la lo1 de Hall-Petch. L’onigine de cette inversion semble résulter des
processus gouvernés par la diffusion thermique sur la déformation totale (Fig. 4.7). Afin de
procéder a des éventuelles comparaisons entre les résultats de ces dermiers et ceux fournis par
notre modélisation, nous avons décidé d’évaluer d’abord I'influence du coefficient de
diffusion thermique sur la contrainte d’écoulement. Pour cela, nous avons fixés les deux
coefficients de diffusion calculés précédemment et avons balayé une gamme de taille de
grains allant de 5 nm a 2000 nm.

La Fig. 4.8 montre la sensibilité de la contrante d’écoulement du matériau au coefficient de
diffusion thermique.
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Fig. 4.7 — Dépendance taille de grains - conirainte d’écoulement
pour le Cu i 5% de déformation [Kim et al., 2005]

Amsi, un coefficient de diffusion faible tend a durcir le maténau alors qu'un coefficient plus
grand a tendance  1’adoucir. Les mécamismes de diffusion thermique jouent un role important
dans la déformation cristalline aux joints de grains. Afin d’étudier I'influence de la vitesse de
déformation sur la contrainte d’écoulement du matériau, nous fixons les valeurs du coefficient

de diffusion calculées précédemment (3.8303.107 m’s™ et 1.5583.10% m’s™).

Ces résultats donnent une bonne tendance comparés aux résultats de Kim et al, [2005], car
nous constantons qu’il n’y a aucune inversion de la contrainte d’écoulement pour des vitesses
de sollicitations supérieures a 10”s™ quelle que soit la taille des grains alors qu’on constate
une inversion notable de la contrainte d’écoulement a partir de 10”s™ (Fig. 4.7).
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Fig. 4.8 — Influence du coefficient de diffusion sur la contrainte d’éconlement
et pour une microsiructure donnée.

Les fipures montrent aussi 'impact du coefficient de diffusion sur la contrainte

d’écouelement (Fig. 4.8, Figs. 5.9).
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(a ) pour Dgb = 3.8303.10-21m2s-1 et (b ) Dgh = 1.5583.10-20m2s-1.



IV. 3.3 Mise en application du modéle micromécanique
IV. 3.3.1 Comparaison des réponses mécanigques a la loi de Hall-Petch classique

Afin de comparer les résultats fourmis par les deux modélisations concernant 1’effet de
taille de grains et la lo1 de Hall-Petch, nous avons choisi des grains de taille moyenne 80 nm.
Ce choix répond a une motivation visant a identifier la phase oul commence véritablement les
mécanismes de déformations aux joints de grams (100 nm) par rapport aux mécanismes
mtragranulaires d’aprés Kumar [2003]. Les résultats des deux modélisations ainsi que ceux
du modéle de Hall-Petch sont donnés sur la Fig. 4.10.

L’écart entre les deux modélisations est relativement petit. Cet écart s’explique par une
msuffisance numénque liée entre autres a la nature et aux valeurs des certaines vaniables dans
ces différents modeéles. Il est possible de réduire considérablement cet écart en utilisant une
optinusation plus précise du calcul des mimimas. Il est possible aussi que cet écart soit di a
I’absence dans la premuére modélisation d’un paramétre incluant directement les phénomenes
de diffusion thermque aux joints de gramns. Ensuite, I'existence de deux tailles de grans
limites dont I'une & 10 nm et ’autre a 100 nm impose un comportement linéaire de la
confrainte d’écoulement pour toutes les tailles de grains au-dessus de 100nm. La modélisation
1 smt 1'évolution classique de la lo1 de Hall-Petch jusqu’a 1400 MPa environ de la contrainte
d’écoulement puisque d’aprés les hypothéses de base de celle-c1, les mécanismes aux joints de
grains ne commencent qu’autour 100 nm Ces meécamismes sont donc la cause de
I’adoucissement. Sur la Fig 5.10, calculée a 80 nm, la contrainte du modéle 1 H-P modifié
(modéle a zones de transitions) est légérement au-dessous de la contrainte calculée avec H-P
pour la méme taille de grains, justifiant I'influence des mécanismes de déformation aux joints
de grains.



Tableau 4.4 : Tableau de coefficients couplés modéle élastoplastiqgue-modélisation de I'effet de
taille de grains.

Variable Valeur Unité
E 210000 / 214000 MPa
v 0.312/0310 -
z 10 -
K a0 MPa
kS 15 MPa
o 200 —
b 20 —
a 02107 —
hil=h2=h5 1 -
hé 2.5 —

EFFET TAILLE DE GRAINS

kg 34 —
Y 3010* g1
Dgn 383107/ 1.56 107 m”
B, 107 —
: 2010 —
y -2
bl 10 -
T y 25 /76 °C/GPa
b”“ 0.249 nm
m 3.05 -
0.24 -
oy

Cependant, le comportement est tout autre pour la modélisation 2 (modéle incluant le
paramétre de la diffusion thermuque imter-granulaire) car, elle inclut naturellement les
meécanismes de diffusion thermique aux jomts de grains griace a I'existence du coefficient de
diffusion thermuque. En plus, cette dermére modélisation défimt automatiquement les tailles
de gramns d’'inversion en fonction des autres mécamismes impliqués. La confrainte
macroscopique est lépérement plus basse pour cette modélisation que les deux précédentes
pour la méme taille de gramn. Dans la suite de ce travail, seule la deuxiéme modélisation sera
considérée afin de reproduire naturellement les phénomeénes observés. Les paramétres du
modele élastoplastique et de deux modélisations ayant permus ce calcul amnsi que les calculs
suivants sont donnés dans le Tableau 4.4 ci-dessus.
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Fig. 4.10 — Etude comparée de la contrainte mécanique des trois modéles
pour une taille de grains moyenne de 80 nm.

IV. 3.3.2 Influence de la taille de grains sur la résistance mécanique

Dans la partie qu va suivre, nous allons simuler deux essais mécamques dont une
traction et une compression umaxiales. Trois tailles de grains de 3000 nm, 500 nm et 200 nm
ont été choisies. Ces tailles de grains sont choisies de mameére a constituer des échantillons
représentatifs de la microstructure UFG élaborée dans le cadre du projet MIMC comme
mdiquée sur la Fig 3.8, y compris les maténaux conventiels (3000 nm).

L’mnfluence de la taille de grains sur la contrainte mécanique macroscopique est bien visible
car, celle-c1 augmente inversement a la taille des grains. Comme sur la Fig 3.8 du Chapitre 3,
la résistance mécanique pour les grains conventiels (3000 nm) se situe autour de 400 MPa
alors que pour les grains UFG, cette résistance mécanique est beaucoup plus élevée et située
autour de 1100 MPa comme sur la méme Fig 3 8.
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Fig. 4.11 — Influence de la taille des grains sur la contrainte mécanique macroscopigue :
Dy = 3.8303x10 'm’s ™.

Ces résultats prouvent donc la capacité de notre modélisation a reprodure les

phénomeénes mécaniques observés expérimentalement.

IV. 3.3.3 Représentation et profile des figures de péles inverses

L’impact de la taille des grains sur I’évolution de la texture cristallographique s’est
faite en calculant les figures poles mverses. Le contraste des figures de poles mverses pour
ces trois tailles de grains quoique visible, reste faiblement prononcé (Fig. 4.12).

110

Fig.5.12 - Figures poles inverses en fonction de la taille de grains
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IV. 3.3.4 Influence du coefficient de diffusion thermique dans le procéssus d’inversion de

la contrainte d’écoulement : comparaison avec les résultats de la littérature

Afin d’affiner nos résultats et dans 1’objectif de les comparer a certains résulats
compilés des travaux de bibliographie, la simulation des essais de traction et de compression
umaxiales a été reprise pour le méme agrégat que précedemment pour 10 nm, 20 nm, 34 nm et
50 nm. Les paramétres du modéle élastoplastique prenant en compte 1’effet taille de grains
ains1 que la witesse de déformation sont également les mémes que précédemment En
revanche, la déformation est modifiée a 4% de facon a faciliter les comparaisons. A cause de
I'influence averée du coefficient de diffusion thermique aux faibles tailles de grains, une
étude séparée a été menée afin d’identifier celm qui reprodut au mieux les adoucissements de
la contrainte d’écoulement et de I'mversion de la loi de Hall-Petch observes
expérimentalement. Premiérement, on a choisi Dg = 3.8303x10 "'m’s’. On note une
augmentation sigmificative de la résistance mécamique a4 mesure que la taille de gramns
diminue. En plus, pour cette valeur du coefficient de diffusion thernuque, aucune mnversion de
la lo1 de Hall-Petch n’est observée (Fig. 4.13).

3500
= 50 nm e ——
____...--'
= 20 nm -
-
= — 10pm -~
£ 2500
<
& 2000
-
]
=
= 1500
E
[~
i
5 1000
500

0 0.01 0.02 0.03 0.04 0.05

Déformation axiale
Fig. 4.13 Influence de la taille des grains sur la contrainte mécanique : Dy, = 3.8303x10'm’s™.

Dans le dewaéme cas, le coefficient de diffusion thermique D, est pris égal a
1.5583x10m’s!. Dans ce dernier cas, on note une inversion de la loi de Hall-Petch autour
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de 20 nm alors qu’au-dessous de 10 nm, I’adoucissement de la contrainte d’écoulement est de
plus en plus perceptible. Pour tous les grains dont la taille de grains est supénieure a 20 nm, la
résistance mécanique est élevée et 1’évolution de la contrainte d’écoulement smt 1'évolution
classique décrite par Hall-Petch (Fig 5.14). L’explication de ces phénoménes est clairement
liée a I'mnfluence du coefficient de diffusion thermique dans le maténau aux faibles tailles de
grains. Ces résultats s’accordent bien avec ceux obtenus par Wei et al, [2006] en dépit de
quelques écarts pouvant dépendre de la préparation des données (Fig 5.15).
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Fig. 4.14 — Influence de la taille des grains sur la contrainte mécanique :
Dy = 1.5583.10 'm’s™.

La prande résistance mécanique était déja démontrée dans cette étude a travers 1'étude
expérimentale des microstructures UFG élaborées dans le cadre du projet MIMIC sur la Fig
3.8. Ce qu prouve encore une fois de plus la capacité de notre modele 2 a reprodure les

phénomeénes mécaniques observés expérimentalement.
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Fig. 4. 15— L’influence de la taille de grains sur la résistance
mécanique du Nickel NC, [Wei et al., 2006].

IV. 3.3.5 Effet de la vitesse de chargement sur la confrainte mécanique

Compte tenu de la sensibilité du maténiau et de notre modélisation a la vitesse de
sollicitation, 1l a été décidé de calculer la contrainte mécanique macroscopique pour une
gamme donnée de vitesses de déformation. La sensibilité de notre modélisation a la vitesse de
déformation est caractérisée par les parametre K* et z°, représentant entre autres la viscosité du
matériau. L’écart entre les deux vitesses limites n’est pas notable (Fig. 4.16).
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Fig. 4.16 — Influence de la vitesse de sollicitation en traction : taille moyenne des grains de 35 nm.
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Fig. 4.17 Influence de la vitesse de sollicitation sur la contrainte mécanique en traction : taille moyenne
des grains de 35 nm , [Wei et al., 2006].

En plus, la contrainte mécanique semble se stabiliser sur une position asymptotique lorsque la
vitesse augmente. Ce méme comportement est observé sur le Fig 5.17 obtenu par We1 et al |
[2006] et, confirme amnsi la capacité de nofre modélisation a caracténiser I'écrouissage
cinématique dans la microstructure.

IV. 3.3.6 Contrainte meécanique locale (grains) et variation des angles d’Euler en

fonction de la contrainte plastique granulaire

Une étude au miveau local (grain) a été aussi menée. Elle visait deux objectifs a savorr
I'étude de 1"évolution des angles d’Euler en fonction de la déformation plastique granulaire et
I'étude de 1’évolution de la contrainte locale (grain) en fonction de la déformation plastique
granulaire. Ainsi, un grain a été choisi au hasard (gramn numeéro 80). Sur la Fig 5.18, on a
représenté les frois angles d’Euler en traction et en compression. On constate que la vanation
des angles est plus importante en traction qu’en compression. Autrement dit, le matériau
durcit plus en compression qu’en traction dans les matériaux a microstructures UFG. Ce qu
confirme les observations expénmentales [Barai, 2008]. De méme, cette variation n’est pas
linéaire justifiant 1’influence des autres grains sur la rotation de celui-c1. Ceci se tradwmt par les
mversions de la vanation des angles d” Euler a certains degrés de déformation (15% par
exemple en fraction).
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Fig. 4.18 — Variation des angles d Euler en fonction de la déformation plastique: grain n® 80

Concerant la contrainte locale, quatre grains numeérotés 10, 80, 100 et 180 ont été choisis au
hasard. Les contraintes locales sont représentées sur la Fig 5.19.
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Fig. 4. 19 — Confrainte mécanique granulaire pour différents grains en iraction

Les confraintes granulaires pour quatre (4) grams 10, 80, 100 et 180 montrent une
grande disparité. Chacun de ces grains semble avoir sa propre limite d’élasticité. On peut
considérer que ce phénomeéne résulte de la position du gramn dans le polycnstal (Fig. 4.19). Le

grain 10 présente une faible contrainte par rapport aux autres.

(a)

LEY 41 (b}

®

Fig. 4.20 — Figures poles inverses du Halite & température ambiante pour une déformation :

(a) 30% et (b) 15% en traction, [Y1 et al., 2005].
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IV. 3.3.7 Influence de la taille de grains sur le profile des figures péles inverses

La réalisation des figures de poles inverses en traction et en compression donne des
tendances telles que décrites par plusieurs publications de littérature.
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Celles-c1 montrent la formation de deux fibres au mveau des poles <100> et <111>,
dans le cas de la traction um-axiale et une seule fibre au pole <110> dans le cas de la
compression uni-axiale (Tableau 4.5). Ce résultat se rapproche bien des résultats de Y1 et al
[2005] sur I'étude de la texture de Halite a 30% de déformation (Fig 5.20). Ces demiers
résultats confirment aussi les observations expénimentales sur ’évolution de la texture
cristallographique en grandes déformations.

IV. 3.3.8 Comparaison des contraintes mecaniques en traction et en compression :

recherche du phénomeéne de I’asymetrie traction/compression

Cependant, notre étude sur les microstructures ne s’est pas arrétée la car, d’autres
phénomeénes aussi importants que la nécessité de les connaitre ont motiveé le besoin de
caracténiser numériquement le phénomeéne d’asymétrie traction/compression observé dans les
maténaux UFG. Cette asymétrie est en fait un phénoméne donnant une résistance mécamque
plus grande en compression qu’en traction, trés souvent observé dans les maténaux UFG a
faibles tailles de grains. On I’observe sur le cuavre, le fer, 1’aluminium ou encore le mickel tel
que décrit par Cheng et al. [2003] sur la Fig 4.21.
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Fig. 4.21 — Prédictions de la résistance mécanique en traction
et en compression, Cheng et al., [2003].



La contrainte mécanique en traction et en compression montrent une légére différence
au mveau de la contrainte d’écoulement pour une résistance mécanique en compression
légérement au dessus de la résistance mécanique en traction (Fig. 4.22). On constate de méme
qu’au dessous de 10% de déformation, la contrainte mécanique en compression est en dessous
de la contrainte mécamque en fraction. Ce phénoméne, malheureusement, nous étions
mcapable de I’expliquer en raison entre autres de 1’absence des données dispombles dans la
littérature en la matiére concernant le nickel. On peut en revanche penser que ce phénoméne
est accéléré par la rotation cristalline en fonction de la déformation plastique granulaire.
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Fig. 4.22 : Asyméirie traction / Compression du Nickel UFG :
taille moyenne des grains d =120 nm.

Plusieurs données expénmentales reportées sur les microstructures UFG et plus
particuliérement sur celle du nickel montrent que celles-c1 dépassent difficilement le 10% de
déformation en raison de leur faible taux d’écrowissage souvent responsable des
endommagement précoces. Dans le chapitre six qui va smvre, nous allons tenter d’associer le
comportement élastoplastique des maténaux UFG aux mécamsmes d’endommagement par

décohésion.
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Les maténaux UFG et NC sont connus pour leurs propnétés exceptionnelles mais
ausst, pour leur faible taux d’écromssage caractérisé par des phénoménes d’endommagement
précoces. Plusieurs investigations ont été menées depws, afin de comprendre 1’ongine et les
meécanismes d’endommagement. Comme rappelé dans le chapitre 2, on dénombre aujourd
plusieurs mécanismes a I’ongine de celui-ci [Bieler et al., 2009], généralement concentrés aux
jomnts de gramns. Afin de pouvoir dégager quelques éléments de compréhension, nous avons
choisi de faire un bref historique de I’endommagement.

V.1 Quelques phrases et types d’endommagement des matériaux UFG

L’étude de I’endommagement des maténaux polycristalins UFG est d'un intérét
considérable dans la mesure ou I’on veut prévoirr la nucléation de celui-ci lors des essais
expérimentaux. Il est souvent déclenché par une déformation plastique intense et fortement
localisée. C’est le cas par exemple de la rupture ductile par cavitation caractérisée par une
phase de germination, de croissance et de coalescence de cavités telles qu’illustrées sur la Fig.

5.1
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Fig. 5.1 — Mécanismes de la germination, de croissancce et de coalescence de la rupiure ductile par
cavitation, Wang et al., [1984]



D’autres types d’endommagement, autres que la rupture ductile, existent. Il s’agit de
I’endommagement ductile et différé suite a des sollicitations de type fluage, fatigue,
etc.. L'usage des outils numénques peut alors s’avérer nécessaire pour étudier ce type de
comportement comme dans la présente étude. En effet, plusieurs fravaux sur
I’endommagement des maténaux UFG existent dans la littérature. On peut les repartir en trois
groupes: (1) I’approche asymptotique dans laquelle la solution du probléme se présente
comme une série de parameétres [Suquet, 1987; Michel et al , 1994 ; Lebon et al., 2004;
Mishuris et Ochner, 2004] ; (1) I’approche de régulansation visqueuse [Chaboche et al |
2001], (m1) 1'approche d’un joint de grains, interface cohésive d’épaisseur nulle [Onck et
Van der Giessen, 1997; Needleman, 1987]. Les modeles d’interfaces cohésives sont de plus
en plus utilisés pour simuler les processus de rupture discréte dans les matériaux homogenes
et hétérogénes. Ces modéles sont généralement expnimés comme des forces de séparation
normale et tangentielle [Chandra et al, 2002]. Ce sont ces derniers modéles que nous
utiliserons dans notre étude. Il existe plusieurs modéles cohésifs dans la littérature parnu les
plus connus, les modéles de Needleman dont nous nous mspirerons dans la smte du travail
Une liste plus ou moins exhaustive de ces modéles avait été proposée par [Chandra et al |
2002]. L’'mtroduction de ’endommagement dans le modéle élastoplastique est faite par le
biais de I’énergie libre de Helmholtz _ en y ajoutant un terme cohésif tel que :

- Ainsi, en fonction des forces volumques on obtient I’équation suavante :

(5.1)

ou est le déplacement effectif La contrainte cohésive est obtenue par dénvation de

I’énergie cohésive en néghgeant les forces volumiques. Nous posons :

(52)
ou est un potentiel cohésif couplant les mécamsmes d’ouverture ( =) et de
glhissement ( — ). Ces différents termes sonf définis en détails dans la suite de I’étude. La
confrainte cohésive se calculera par la formule survante

— — (53)



Dans la partie suivante, nous allons proposer I'expression du potentiel cohésif

se basant sur ce cadre thermodynamique et s’inspirant d’autres modeles cohésifs présents
dans la hittérature.

V. 2 Les modéles de Needleman, Lee et Kim

Il existe deux fammlles de modeles cohésifs de Needleman, 1l s’agit des modéles dits
polynomiaux et exponentiels construits en fonction des besomns. Mais, tous ces modeles ont
un seul fondement théonique physique. Il est donc nécessaire avant de proposer notre modéle,
de donner quels éléments de motivations sur la base des résultats obtenus par celmi-c1. Le
cadre théorique de ce développement est emprunté des ftravaux de Needleman, (1990). Il
s'apit d’une approche énergétique basée sur le principe des travaux virtuels dont 1'équilibre
statique global se rédwmt a :

(54)

ou  sont les composantes contravariantes de la contrainte de Kirchhoff ( ) avec

la contrainte de Cauchy et le détermunant du gradient de la transformation. V, S et Spr
respectivement le volume, les surfaces externe et mteme (inter faciale) de la particule dans la
configuration de référence.

el (5.5)

avec les composantes du vecteur déplacement ; ; les différentielles des composantes
covariantes dans la configuration de référence et est un potentiel cohésif dont on donnera
la forme dans la suite. Ce modéle est supposé étre continu. On défimit un vecteur unitaire
paralléle a la direction x> et un vecteur tangent paralléle a la direction x;. Le déplacement
mitial de la matrice particule sur I'interface peut s’écrire,

: (5.6)

ou  sont les composantes contravanantes du vecteur contrainte de séparation nonunale
(force par umité de surface de référence).

On défimit en outre pour 1'mterface (joint) une relation constifutive dont les forces cohésives
dénivent d'un potentiel = dépendant de et  que sont la différence de déplacement sur



I'mterface. Les contraintes d’ouverture et de glissement sont calculées a partir des équations
(5.4) swmvantes :

—. — .7
L’énergie cohésive ou énergie de séparation  se calcule par la relation :
(58

ou estle déplacement effectif.

Ces modéles ont été maimtes fois cités et parfois ufilisés en fonction des besoms de
I"'utilisateur. Dans ce qui va suivre, on va s’intéresser aux récentes modifications proposées
par Lee et Kim, [2002] dans lesquelles se trouvent condensées tous les autres modéles
cohésifs exponentiels de [Needleman, 1990]. Ces dermiers s’étaient inspirés du modéle de Xu
et Needleman 6 [1994] dans lequel un paramétre cohésif  avait été introdwmt, donnant le
potentiel cohésif suvant :

— — — (5.9)

Les composantes normale et tangentielle de séparation ont pour expressions respectives :

(5.10)

Ces expressions safisfont aux conditions quand — et quand —



Fig 5 2a est représenté, pour différentes valeurs du paramétre . le potentiel cohésif pour
I’ouverture en fonction du déplacement effectif normé. L’énergie de séparation (représentée
par la aire au-dessous de la courbe) décroit au méme titre que le paramétre . La Fig5.2b
représente, pour différentes valeurs de  , I’'ouverture en fonction du déplacement effectif. La

valeur maximale de est et est atteinte pour . Contrairement au cas

précédent, la diminution de la valeur de  conduit 4 un haut niveau d’énergie en

ouverture. Le glissement  est inversement dépendant du parameétre . Il se produit

lorsque le déplacement effectif vérifie la relation : —_

Ce modéle d’endommagement peut étre d'un grand intérét mais, la difficulté réside
dans le comment faut-1l I'mtégrer dans un modele élastoplastique ? A quel moment faut-l
considérer que I'énergie de séparation normale ou tangentielle est suffisante pour déclencher
le processus d’endommagement ? Quel doit en étre le facteur déclencheur, quelle peut étre
I'influence de la microstructure dans le processus d’endommagement du modeéle tel que décnit
par ces équations ?
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Fig. 5.2 — (a) Potentiel de séparation normalisé  en fonction de — pour différentes valeurs de ;

{b) Séparation normale en fonction de — pour différentes valeurs de , [Lee et al., 2002]
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Fig. 5.3 — Séparation tangentielle ou glissement en fonction de — pour différentes valeurs de | [Lee

et al., 2002].

Afin de répondre & ces interrogations, nous privilégions 1’hypothése selon laquelle
I’'endommagement est exclusivement dii aux mécamsmes d’endommagement d’ouverture et
de glissement tels qu’illustrés sur les Figs. 3.7 et 3.9. Vu donc I'tmportance de 1’aspect taille
de grains et de la densité des dislocations dans les maténaux UFG, aspects que ce dernier
modele ne prenait pas en compte, nous avons décidé de proposer un nouveau modéle incluant
entre autres, une variable sur I’effet de la taille des grains (le diamétre moyen des grains) et
une variable représentant I’influence de la densité des dislocations (densité des dislocations

moyenne).
V. 3 Le nouveau modele cohésif : ouverture et glissement

Considérant les mécamsmes d’ouverture et de glissement comme domunants dans le
processus d’endommagement des maténiaux UFG et NC et; s'inspirant des modéles cohésifs
de type exponentiel proposés par [Needleman, 1990], nous avons proposé le modeéle smivant



(5.11)
ou
S11’on pose en plus :
M — - ; (5.12)
On obtient la forme simplifiée smvante :
—_— A
(5.13)
- — sont respectivement les déplacements effectifs normaux et tangents

caracténistiques de 1’ouverture et du glissement des grains durant une sollicitation mécanique,

la wvitesse moyenne des dislocations selon la loi1 d’Orowan, la densité des dislocations



mobiles, le vecteur de Burgers, le diamétre moyen des grans, le coefficient de
restauration dynamique, le déplacement effectif crifique en ouverture,  le déplacement
effectif critique en glissement et un entier désignant le numéro du potentiel cohésif dans
cette formulation,  le coefficient de dilation 1sotherme du matériaux.

Ce potentiel représente deux mécamsmes d’endommagement que nous avons décidé
d’étudier d’abord séparément.
V. 3.1 Cas d’une simple ouverture

Dans le cas d'un endommagement par ouverture, les déformations ainsi que les
déplacements relatifs — induits par le glissement sont supposés nuls, la rotation des grains

étant négligeable (hypothése des petites déformations). Le potentiel cohésif par mécanismes
d’ouverture devient :

(5.14)

La séparation normale (ouverture) se calcule par le biais des équations (5.7), en considérant
qu’elles dérivent d'un potentiel cohésif en fonction du déplacement effectif normal. On

obtient ainsi la relation suivante -

(5.15)



ol —

Il est n’est pas possible de négliger la rotation des gramns durant une sollicitation mécamque
en grandes déformations. Les mécamsmes des déformations par glissement sont a cet effet
mévitables, d’on la nécessité d’inclure une contrainte cohésive gouvernant 1’endommagement

par glissement.

V. 3.2 Cas d’un simple glissement

Dans le cas d'un endommagement par simple glissement, les déformations amnsi1 que
les déplacements relatifs — provoqués par 1’ouverture des grains sont nuls. La forme rédute

du potentiel par glissement s’écnt alors :

- — (5.16)

L’ensemble des séparations tangentielles dues au mécamisme de glissement peut ainsi se

calculer comme suit :

— — - — (5.17)

Dans la pratique, ces deux mécamismes sont indissociables méme s1 souvent leurs ordres de
grandeurs alternent pendant un essa1 mécanique couplé a I'endommagement. Nous avons a cet
effet, utilisé le principe de la lo1 de mélange afin d’essayer de caracténiser |’endommagement
couplant les deux mécamsmes (Eq. 6.18).

—_ —_ (5.18)

Avant I’'implémentation de la partie cohésive dans le modéle général (couplant a la
fois 1'élastoplasticité, les grandes déformations, effet taille de grains et I’endommagement),
nous avons étudié de maniére séparée le comportement de celle-c1 afin de pouvoir comparer
les résultats au modeéle de référence cité au début de ce chapitre [Needleman, 1990]. Pour ce
faire, les parameétres optinusés du nickel pour cette partie incluant I’endommagement cohésif,
ont été défimis et représentés dans le Tableau 7.1. On rappelle que certains paramétres ont été
mspirés des publications présentes dans la hittérature [Malygin, 2008 ; Ronald, 2009].
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Tableau 5.1 - Coefficients de la partie cohésive

Variable Valeur Unité
a, 0.24 S|
U 210 GPa
0.13 |
Pm 3.50 10" m™
Ac /A, 0.1 SI
v 1 nm.s™

V. 4. Résultats et Discussions
V. 4.1 Etude des différents potentiels et contraintes cohésives

Des valeurs de g sont fixées dans cette partie afin d’étudier d’abord le comportement
au mveau des potentiels et forces cohésives. Pour ce faire, deux valeurs de g (2 et 4) ont été

choisies afin d’obtemr les expressions ci-dessous :

Pour q =2,

g _ Saphc (30 b
P9 (x,y) —— 3f, -
e Cas du glissement

$900,y) = 22 [3g,2 [exp (— Z2my7) - 1] (5.20)

&= —tauss [36y7 y exp(~=22y?) (5.21)

ex;:r+%(1—ex,t:r(—w3 ))Jl—exp(—w‘ﬂ’" —1] (5.19)

s Cas de 'ouverture

PB(x,0) = i:;i‘ ||3[3u§|(1 —exp (— %x)) Jl — exp (— %x)| (5.22)
trfu =au ||3[3¢.§ exp (— %x) Jl — exp (— %x) (523)

Pour g4,

s Cas de 'ouverture

127



- - - —  — (5.24)

_ S S (5.25)

Ces deux potentiels ont été tracés afin de fixer celm qui nous servira de potentiel de
référence dans la smte. A cause de sa plus grande intensité en force a été choisi
(Fig 6.4). Avyant fixé amnsi ces deux grandeurs, nous avons défim plusieurs densités des
dislocations et avons tracé les potentiels et forces cohésives respectives, afin de faciliter la
comparaison avec les résultats obtenus précédemment. L’énergie de séparation normale
augmente lorsque la densité des dislocations dinmunue, les séparations normales sont
maximales aux points de déplacements . On constate que lorsque la
densité des dislocations dimimue, 1’énergie de séparation augmente (Fig. 5.5). On note en
outre que les déplacements pour lesquels la séparation normale est maximale dépendent de la
densité des dislocations.
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Fig. 5.4 — (a) Potentiels cohésifs en séparation normale en fonction de — ;
{b) Séparations normales en fonction de —.
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Fig. 5.5- (a) Influence de la densité des dislocations sur le potentiel de séparation normale;
{b) influence de la densité des dislocations sur le potentiel de séparation tangentielle.

Contrairement a la séparation normale, la séparation tangentielle dépendent
mversement de la densité des dislocations. De méme, la séparation tangentielle est maximale
au point de déplacement — . Ala différence du modéle de Kim [2002], les
déplacements pour lesquels la séparation tangentielle est maximale dépendent de la densité
des dislocations (Fig. 5.6).
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Fig. 5.6 - Influence de la densité des dislocations sur le potentiel de séparation tangentielle.



Ces résultats montrent tout 1’mntérét et le role de la densité des dislocations dans cette
modélisation tout comme, par analogie, le role joué par le paramétre o dans les modéles de
Lee, [2002].

V. 4.2 Influence de la taille de grains sur I’intensité des forces cohésives

Notre modéle reprodmt amsi les mémes comportements a coté du fait que nous
prenons en compte 1’influence de la taille des grains. En effet, on constate que plus la taille
des grains est grande, plus I'intensité des séparations (normale et tangentielle) est grande et, le
meécanisme d’endommagement par ouverture est lent a s’affirmer (Fig. 5.7).
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Fig. 5.7 — Influence de la taille des grains sur I'intensité des forces de séparation normale.

V. 4.3 Application de ’endommagement au le modéle élasto-plastique.

L’implémentation de ce modéle cohésif d’endommagement dans le modéle
élastoplastique a été faite par I'introduction d’une contrainte cohésive g%, additive a la
confrainte locale résultant de la lo1 de comportement élasto-viscoplastique définie au chapitre
4. On proposera alors :
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(5.26)

Le processus d’endommagement est supposé débuter lorsque la contrainte cohésive  attemnt
sa valeur maximale appelée contramnte de décohésion. Ces contramntes maximales peuvent se
calculer en considérant qu’elles correspondent aux déplacements pour lesquels les séparations

— sont maximales (I = n, 1).

Combmant tous les paramétres optinusés du modéle relatifs au comportement élasto-
viscoplastique, a l'effet de taille de gramns et a I’endommagement, nous avons étudié
I'mfluence de la densité des dislocations dans le processus d’endommagement. La taille
moyenne des gramns a été fixée a 200 nm (taille proche de nos microstructures UFG) et
considérée que celle-ci n’avart aucun hen direct avec la densité des dislocations. Cette
démarche avait pour but de faciliter le calcul et le choix d'une densité des dislocations qu
resterait constante quelle que soit la taille des grains. Autrement (et ce qui semble évidement
puisque nous avons prouve dans le chapitre précédent le lien direct entre ces deux grandeurs),
1l faudra faire correspondre a chaque densité des dislocations une taille de grains appropriée.

Les parametres couplant modéle élastoplastique, effet taille de gramns et endommagement sont
donnés dans le Tableau 4.2

V. 4.3.1 Comportement endommageé en ouverture : comparaison avec la littérature

La Fig. 5.7 montre I'influence de la densité des dislocations sur I’endommagement en
ouverture des joints.



Tableau 5.2 - Tableau de coefficients couplé modéle élastoplastique, effet de taille de grains et
endommagement.

Variable Valeur Unité
E 210000 / 214000 MPa
v 0.312/0.310 -~
z 10 -
K 90 MPa
kS 15 MPa
o 200 —

b 20 _
a 02107 _
hi1=h2==h5 1 -
h6 25 _

Effet taille de grains

kq 34 —

£ 3010 s
Dgn 3.83107'/1.56 107 m’/s
B, 102 —

& 2.0 107 —
bk, 107 —
T 25/76

5 0.249 °C/GPa

. 3.05 nm

0.24 _
iy
Paramétres sur I’endommagement

r 0.13 _
Pm [0.1-0.3] 10" m”
Ac/ s, 0.1 -
v 1.0 nm. s
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Fig. 5.8 — Influence de la densité des dislocations dans le processus d’endommagement par ouverture des
@oints de grains pour des grains de taille 200 nm.

On constate sur la Fig. 5.8 que, plus la densité des dislocations est grande, plus le processus
d’endommagement est précoce, ce qu correspond bien aux observations expérimentales pour
cette taille de grains car les maténiaux UFG dans cette gamme de taille de gramns sont connus
pour avoir une forte densité des dislocations et.en méme temps, une faible ductilité telle
qu’énoncée au début de notre étude.

V. 4.3.2 Comportement endomimagé en glissement : comparaison avec la littérature

La décohésion par ouverfure condwmt a un adoucissement controlé de la réponse
globale alors que la décohésion par glissement condut, au-déla d'un sewil de déformation, a
une chute quasi-instantanée de la contrainte globale telle qu’illustrée sur la Fig. 59 ci1-

dessous.
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Fig. 5.9 — Mécanismes d’endommagement compareés:

ouverture et glissement avec la réponse non endommagée.

Cette étude peut étre comparée a celle menée par Needleman, [1990] dans le cadre d’une
piéce rectangulaire contenant un paramétre d’imperfection car, ce paramétre joue le role de la
densité des dislocations dans notre cas (Fig. 5.10).
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Fig. 5.10 — Réponse mécanique avec endommagement par décohésion, [Needleman 1990].
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Des résultats de 1’endommagement du nickel NC (20 -120 nm) existent et semblent fourmr
des résultats proches des comportements de notre modélisation (Fig. 5.11). C’est le cas de
I'étude numénique menée par Wei et al, [2006] puis comparée aux données expénmentales
fourmies par Zhu et al | [2005].
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Fig. 5.11 — Endommagement du nickel pour différentes vitesses de sollicitations :

taille movenne des grains 20 nm, [Wei et al., 2006]

Quoique les tailles de grains n’alent pas été les mémes pour simuler I’endommagement du
Nickel nanométnique, nous pouvons au regard de ces résultats [We1 et al, 2006] dire que
notre modéle d’endommagement reprodmit bien les comportements observés

expérimentalement.
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Fig. 5.12 — Typique Siress -Strain plots for AR material at :
RT. 473 K, 573 K with 2x 107 s and 5x10°s™, [Sun et al., 2008].



La difficulté dans notre démarche réside dans la mesure de la densité des dislocations
mobiles, de la vitesse moyenne des dislocations amsi que du coefficient de restauration
dynamque. En outre, la détermination de la contramnte a partir de laquelle 1’endommagement
débute (nucléation) pose de nombreuses complications. Le calcul de 1'énergie de nucléation
s'avere souvent fastidieuse [Sun et al |, 2008] tel qu’illustré sur la Fig. 5.12 Ceci pose donc un
sérieux probléme d’optinusation de ce modéle d’endommagement. Enfin vu la gamme
importante des mucrostructures du projet MIMIC dont entre autres les mucrostructures
bimodales, tous nos modeles sur I’effet de taille de gramns et I"endommagement devront étre
adaptés afin de pouvorr caracténiser la déformation plastique des maténaux bi-phasiques ou
multi-phasiques.



Chﬂpitl‘E V1 : Conclusions generales et Perspectives

Cette étude a permis de mettre en évidence tout I'mmtérét d’une modélisation
micromécamque intégrant les prandes rotations, les transitions d’échelle de taille de grains et
I’endommagement par décohésion des maténiaux UFG. Les principaux mécamismes de
déformations sont la plasticité cnstalline indwmte par I'activité des dislocations intra-
granulaires et les mécanismes de déformation aux joints de grains. Cependant, dans le cas des
microstructures dont la taille des grains est inférieure 4 10 nm, de nombreuses études [Cheng
et al., 2003; Conrad, 2003] démontrent la naissance de mécamismes de deformation inter-
granulaire en ’absence de toute plasticité cristalline indwite par ’activité des dislocations.
Bien que nofre modéle numérique soit en mesure de caracténiser les comportements
meécaniques des microstructures de taille supénieure, inférieur ou égale 10 nm, 1’élaboration de
microstructures extrémement fines (< 10 nm) n’était pas a I'ordre du jour du projet ANR
MIMIC [Dutel, 2013]. Cec1 nous a donc conduit a faire usage des données présentes dans la
littérature [Zhu and al | 2005; Wei et al_, 2006] et a estimer les limites fonctionnelles de nos
modeles, plus précisément sur I'effet de taille de grains et I’endommagement par décohésion.
L’étude des microstructures bi-phasiques (bimodales) ou multiphasiques (multimodales), se
présente comme une perspective d’évolution qu’il faudra aborder dans un futur proche. Nous
entendons aussi, toujours dans le cadre des perspectives, réaliser un certain nombre d’essais
expérimentaux bien ciblés: pour différents maténaux, pour différentes trajectoires de
chargement, a différentes échelles microstructurales, afin de fournir une fonctionnalité plus
optimale et une validation de notre modéle.

De méme, s1 I'impact du paramétre de  couplage élasto-viscoplastique  sur le
comportement mécanique ainsi sur 1’évolution de la texture cristallographique a été bien
abordé, il reste encore & évaluer le role d’autres parameétres du modéles tels que les

coefficients d’écrouissage 1sotropes et cinématiques.

L’étude de la dynamique des dislocations a été mfrodumite dans cette étude afin
d’étudier la vanation de la densité moyenne des dislocations en fonction de la déformation
plastique d’une part (Fig. 4.2) et la vanation de la densité des dislocations moyenne en
fonction de la taille des microstructures (Fig. 4.4) d’autre part. De méme, 'activité des
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dislocations est plus présente dans les microstructures entre 20 nm et 100 nm ; ce qui est en
accord avec les observations de Cheng, [2003]. Nous avons aussi démontré que ce résultat
dépend de la vitesse des déformations (Fig.5.5). Il conviendra donc de procéder par une séne
d’essais mécamiques afin de vénfier s1 les résultats prodwts par la modélisation pour

differentes vitesses de sollicitation sont en accord.

Dans 1'équation (5.12), lorsqu’on néglige 1’influence du coefficient de diffusion, on
retrouve la lo1 de Hall-Petch défime au chapitre I Le paramétre B regroupant quelques
meécanismes (diffusion, activation thermuque,_ ), joue un role déterminant dans les différentes
phases de comportement mécanique observées. Il sera nécessaire d’étudier la sensibilité de ce
modele a la température puisque dans ce cas présent, nous avons considéré les conditions
d’étude normales (3 température ambiante).

Notre modéle d’endommagement a été construt a partir des mécamsmes de la
dynamque des dislocations sur la base de laquelle nous avons ensuite développé une série de
potentiels traduisant la vanation de la densité des dislocations en fonctions de la déformation.

Enfin, ce travail de thése répondait 4 une volonté forte visant a développer et
compléter un savoir-faire dans le domame de la modélisation micromécamique du
comportement des maténaux poly cnistallins (CFC) a grains ultrafins élaborés dans le cadre
du projet MIMIC. Aprés avoir développé un outil numérnique capable de survre 1’évolution de
la texture mitiale, de caractériser I'mmfluence de la taille moyenne des grains sur la contrainte
d’écoulement ainsi que I’endommagement par décohésion en ouverture et/ou en glissement,
nos résultats ont été comparés aux différents travaux de la littérature. Les résultats de la
modélisation confirment les observations expénmentales sur 1'évolution de la limite
d’élasticité dans les maténaux UFG élaborés dans le projet MIMIC.

Ce travail nous a permus aussi, d’étudier et de proposer un modéle numénque hant
taille de grains et densité des dislocations dans les microstructures. Comme attesté par
plusieurs résultats expérimentaux, notre modéle est capable de fournir une explication de la
plasticité cristalline induite par 1’activité des dislocations a travers la vanation de la densité
des dislocations en fonction de la microstructure. Cependant, des phases d’optimisation et de
validation restent encore a mener afin de dégager toute la pertinence et la puissance de cette
nouvelle modélisation.
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Annexes

Annexe 1 : Calcul de la matrice de transformation

Dans cette thése, nous avons traité exclusivement des maténaux polycristallins cubiques face
cenfrée. Cela nous a pernus de considérer trois axes principaux du maténau [100], [010] et
[001] pour calculer aprés des rotations spéciales de celu, la matrice de la transformation,

Représentation de la maille cubique face centrée (CFC)



A — Transformation de Bunge

La matrice de la transformation se calcule par larelation: g=gs x g x g1

B — Transformation de Kocks : définie par les angles | et
C — Transformation de Roe : définie par les angles | et©
s s s
s s s
s s s





