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RESUME

Les travaux de cette theése concernent le développement d’'un modéle par éléments
discrets du comportement thermo-mécanique d’un alliage d’aluminium et de
son évolution microstructurale lorsqu’il est soumis a des conditions de grandes
déformations et/ou de grandes vitesses de déformation (soudage par friction-malaxage
ou FSW). Le procédé de « soudage par friction malaxage » (Friction Stir Welding,
FSW) est un procédé de soudage récent, inventé en 1991 par « The Welding Institute
(TWI) ». Ce procédé se distingue des autres par sa capacité a souder la matiére a
I’état visqueux, sans atteindre le point de fusion. Le principe est relativement simple
et comparable a une opération de fraisage, si ce n’est que l'outil coupant est remplacé
par un outil malaxant composé d’un pion et d'un épaulement. Ce procédé revét un fort
intérét pour I'industrie aéronautique, car il offre la possibilité de souder des alliages
d’aluminium des séries 2XXX et 7XXX, réputés difficiles a souder par d’autres procédés.
Le soudage par friction-malaxage étant un procédé récent, il demeure encore un sujet
de recherche actif, pour mieux appréhender certains points comme I’écoulement de la
matiere, I'influence des parametres du procédé (vitesse de rotation, forme de l'outil, ...)
et la modification de la microstructure. Ce dernier point est particulierement important
pour les alliages a durcissement structural comme ceux des séries 2XXX et 7XXX. Pour
ces alliages d’aluminium, les propriétés mécaniques dépendent étroitement de leur état
de précipitation, lui-méme influencé par 'apport de chaleur généré lors du soudage.
L’optimisation des parameétres de soudage par rapport aux propriétés mécaniques passe
obligatoirement par la prédiction de I’état de la précipitation le long du joint soudé. Le
travail de la these vise a mettre en place des modeles a I’échelle de la microstructure
permettant de prévoir la modification des propriétés de la matiere liées aux parametres
du procédé.

Mots clés : méthode des éléments discrets, précipitation, soudage par friction
malaxage

ABSTRACT

The work of this thesis concerns the development of a model using the discrete
element method, for the thermo-mechanical behavior of an aluminum alloy and its
microstructural evolution when exposed to conditions of large deformations and/or
high deformation rates (Friction Stir Welding or FSW). Friction stir welding is a recent
welding process invented in 1991 by "The welding Institute" (TWI). This process is
different from the others by its ability to weld material in the viscous state, without
reaching the melting point. The principle is relatively simple and similar to a milling
process except that the cutting tool is replaced by a rotary tool composed of a pin and
a shoulder. This process is of great interest in the aircraft industry because it offers the
possibility to weld aluminum alloys 2XXX and 7XXX series, known to be difficult to
weld by other processes. Since friction stir welding is a recent process, it still remains
a subject of active research, to better understand certain issues such as material flow,
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influence of process parameters (rotation speed, tool shape, ...) and the modification of
the microstructure. This last point is particularly important for structural hardening
alloys such as those of the 2XXX and 7XXX series. For these aluminum alloys, the
mechanical properties are highly dependent on their state of precipitation, which is
itself influenced by the heat generated during the welding. The optimization of welding
parameters in order to obtain good mechanical properties requires the prediction of
precipitation state along the welded joint. The work of this thesis is to develop required
models at the scale of microstructure allowing to predict the modification of material
properties related to the process parameters.

Keywords : discrete element method, precipitation, friction stir welding
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ETAT DE L’ART

L’objectif de ce chapitre est d’introduire le sujet et le cadre de I’étude, puis de
faire un état de I’art sur les travaux ayant été réalisés. L’état de I’art portera sur
la modélisation du FSW, les techniques actuelles utilisées pour sa simulation, et
les phénomenes mis en jeu. De plus, le matériau étudié et ses caractéristiques,
notamment métallurgiques, seront aussi présentés.
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PROCEDES IMPLIQUANT GRANDES DEFORMATIONS ET
GRANDES VITESSES DE DEFORMATION ET LEURS SIMULATIONS

De nombreux procédés utilisés en industrie impliquent de grandes déformations, de
grandes vitesses de déformation, et des gammes de températures élevées (quelques
centaines de degrés Celcius). La simulation de ce type de procédés nécessite de
mettre en place des modeles numériques avec des lois de comportement non linéaires,
dépendantes de la vitesse de déformation, et adaptées a des gammes de températures
élevées. La prise en compte du comportement des matériaux en grandes déformations
est nécessaire pour la modélisation des procédés de mise en forme, les instabilités de
structures et les crashs, ou les vitesses de déformations sont aussi trés élevées. De
nos jours, beaucoup de produits métalliques passent généralement par au moins une
phase de mise en forme a chaud (forgeage, laminage, emboutissage, extrusion) pendant
leur fabrication. La mise en place de modéles mathématiques et de techniques de
simulation numérique adaptés peut permettre d’analyser et d’améliorer ces procédés
tout en réduisant considérablement leur cotit. Le développement de modeles pertinents
est tres difficile, et fait encore de nos jours 'objet de plusieurs études, du fait de la
complexité des phénoménes mise en jeu, notamment pour les procédés impliquant des
matériaux métalliques (précipitation, restauration, recristallisation, couplage thermo-
mécanique, etc.).

La simulation numérique des procédés devrait idéalement inclure non seulement
le caractere multiphysique des phénoménes mis en jeu, en prenant par exemple
en compte les caractéristiques mécaniques, métallurgiques, mais aussi le design
et 'optimisation de la structure. Les développements récents dans le domaine
de la simulation numérique s’inscrivent dans cette optique. Plusieurs techniques
de simulation allant de ’échelle microscopique a I’échelle macroscopique existent
(dynamique moléculaire, modele a champs de phase, dynamique des dislocations, les
méthodes d’homogénéisation, les méthodes sans maillages, la méthode des éléments
discrets, la méthode par éléments finis, etc. ).

Dans le cadre de ce travail de recherche, nous avons choisi de nous concentrer sur le
soudage par friction malaxage (friction stir welding, FSW) comme support de I’étude.

FSW

Le soudage par friction malaxage est un procédé de soudage récent, qui permet
d’effectuer des soudures par le biais d’'un outil rotatif malaxant la matiére dans un
état pateux grace a la chaleur produite par friction et déformation plastique. Les
températures atteintes sont de 'ordre de quelques centaines de degrés et les vitesses
de déformations sont trés importantes (jusqu’a 1000 s~ ).

HISTORIQUE DU FSW

Bien que l'assemblage des pieces remonte a plus de deux millénaires, le soudage
n’est devenu un procédé viable qu’a partir de la fin du 19e siécle. Plusieurs autres
découvertes et inventions s’en sont suivies telles que le soudage au gaz, le soudage
entre 2 électrodes de carbone conduisant plus tard au soudage a l'arc, le soudage
par effet joule conduisant au soudage par résistance. Au début des années 1990, le
soudage au gaz, qui était jusqu’a lors le plus répandu, a progressivement laissé place
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au soudage a I’arc qui devint la technique de soudage la plus populaire. Le soudage
au gaz et le soudage a I'arc étant des techniques de soudage par fusion, les deux
matériaux a souder sont localement fondus puis solidifiés dans le joint de soudure. Pour
le soudage a l'arc, la densité surfacique d’énergie thermique est généralement faible,
entrainant un noyau de soudure étendu, de larges zones affectées thermiquement et un
niveau élevé de défauts liés a la solidification. Pour y remédier, plusieurs techniques
ont été développées a partir de 1950 comme le soudage plasma et le soudage laser.
Certaines techniques de soudage évitant le passage a I’état fondu (soudage par friction
par exemple) ont aussi été développées, mais leurs applications industrielles sont
longtemps restées limitées. Le principe thermomécanique du soudage par friction
a conduit plus tard a l'invention du soudage par friction malaxage (FSW). Pendant
plusieurs années, I'institut de soudure anglais (The Welging Institute, TWI) a mené de
nombreuses études sur diverses variantes de soudage par friction ("friction extrusion”,
"friction hydropillar processing”, "third-body friction joining processes"). En 1991,
Wayne Thomas et ses collegues ont découvert qu'en utilisant un pion rotatif, les
matériaux a souder pouvaient étre plastifiés, et que cette plasticité pouvait étre utilisée
pour souder les deux matériaux. Le premier brevet li¢ au FSW sera déposé par la suite
par Thomas et al. (1991) [2] .

Downward force elding directio

Tool rotation

Friction stir
welded region

gget

Retreatin " J«—— Advancing side

Figure 1.1: lllustration schématique du FSW [3]

1.2.2 MATERIAUX SOUDABLES PAR FSW

Certains matériaux sont réputés difficilement soudables par les procédés de soudage
traditionnels par fusion. Le FSW, en restant un soudage a 1'état solide, supprime
cette difficulté. Par ailleurs, les soudures hétérogénes sont plus faciles, car, d’une part,
I'utilisation de métal d’apport n’est pas nécessaire, et, d’autre part, une éventuelle
surchauffe est moins problématique du fait que la température de fusion des matériaux
ne sont pas atteintes. Selon TWI, les matériaux suivants sont soudables par FSW :

a) les alliages d’aluminium des séries 2000, 5000, 6000,7000 et 8000,

b) le titane et ses alliages,

c) le plomb,

d) le cuivre et ses alliages,
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e) les alliages de magnésium,

f) le zinc,

g) les alliages de nickel,

h) les aciers inox,

i) les aciers doux et aciers au carbone-manganeése,

j) les matériaux plastiques.

Toutefois, le soudage par FSW de matériaux comme les aciers et le titane reste
délicat. De plus, 'usure rapide de l'outil rend difficile I'utilisation du FSW pour certains
matériaux.

POINTS FORTS ET POINTS FAIBLES DU FSW

Le FSW qui est un procédé de soudage a I’état solide a été tres utilisé avec les
alliages d’aluminium, plus difficiles a souder par des techniques conventionnelles.
Des développements sont toujours en cours afin de ['utiliser pour d’autres types
de matériau. Les températures atteintes lors du FSW étant plus faibles qu’avec des
techniques de soudage a l'arc, les distorsions transversales et longitudinales sont
réduites. De plus, ces niveaux de températures et de contraintes résiduelles réduits
sont des facteurs qui peuvent améliorer les performances en chargement cyclique.
Par ailleurs, la tenue a la corrosion est améliorée. L’aspect esthétique des joints de
soudures obtenus par FSW est aussi un des facteurs qui justifient son utilisation. En
effet, les joints obtenus par FSW sont souvent plats, relativement lisses, et peuvent
étre pratiquement invisibles aprées peinture. Le FSW apparait comme une alternative
intéressante aux techniques de soudage conventionnelles et présente des avantages
techniques, économiques et environnementaux.

Pour les alliages d’aluminium, les principaux avantages du FSW sont entre
autres [4] :

— contrairement aux techniques conventionnelles, le soudage se fait a 1’état solide
ce qui évite les problémes de fissuration a chaud, les porosités, la perte de matiére,
et de maniere générale, les défauts de solidification des joints de soudure réalisés
par les techniques de soudage en phase liquide;

- l'intervention d'un opérateur manuel est rarement nécessaire ce qui rend le
procédé facilement automatisable;

- I'utilisation de gaz de protection ou de fil d’apport n’est pas nécessaire;

- les propriétés mécaniques résultantes rivalisent avec celles obtenues par les
autres procédés. Les assemblages réalisés en soudage FSW ont une résistance
mécanique égale en moyenne a 80% de celle du matériau de base [5].
Comparativement aux autres techniques de soudage, les soudures FSW ont une
resistance a la fatigue nettement supérieure [6].

- I’énergie nécessaire pour la soudure est moins importante que pour une soudure
MIG (metal inert gaz), mais, tout de méme plus importante que pour une soudure
laser;

— la soudabilité est augmentée;

— les joints de soudure obtenus ont une meilleure qualité esthétique.

Le FSW présente néanmoins certains inconvénients :
- des montages spéciaux sont nécessaires,
— les efforts de soudages requis sont importants.
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JUSTIFICATION ECONOMIQUE DU FSW ET DOMAINES D’APPLICATION

Comparer le FSW par rapport aux autres procédés sur le plan économique est
délicat, car, chaque procédé a ses avantages. Les principaux facteurs qui justifient
économiquement |'utilisation du FSW sont:

— la durée d’opération,

— le volume de production,

— le faible nombre de défauts.

Le FSW est aujourd’hui utilisé dans divers secteurs industriels pour des applications

de plus en plus nombreuses :

A. Industrie aéronautique : de par sa répétabilité, sa fiabilité, et, sa capacité a
assembler des alliages légers, le FSW est un procédé trés intéressant pour
le secteur aéronautique. Les matériaux les plus utilisés dans le domaine
aéronautique, comme les alliages d’aluminium des séries 2xxx et 7xxx, donnent
des soudures de meilleure qualité avec le FSW comparativement aux autres
techniques de soudage. Les techniques de soudage par friction malaxage ont été
adoptées par plusieurs entreprises [7] : Dassault Aviation sur les appareils de
type Falcon (panneaux de fuselage), Eclipse Aviation sur le E550 (figure 1.2a),
avion d’affaire et de loisir de 4 a 6 passagers (assemblage des différents éléments
de structure et du fuselage), Airbus sur les planchers de I’A400M, Boeing sur
C-17 Globemaster II et la version cargo du 747, etc. Par ailleurs, pratiquement
tous les grands fabricants de cellules d’avion étudient la possibilité d’utiliser le
FSW (et d’autres procédés comme le soudage laser) pour remplacer le rivetage
des structures actuelles.

B. Industrie automobile : le FSW est intéressant pour le soudage des alliages
d’aluminium des séries 6xxx qui sont tres utilisées pour la fabrication des
carrosseries automobiles;

c. Industrie ferroviaire : le soudage par friction malaxage apparait comme idéal
pour des wagons de train a grande vitesse en aluminium comme le Shinkansen
(figure 1.2b) au Japon. Les trés faibles distorsions sont citées comme un des
principaux avantages [4];

D. Industrie marine : les constructeurs des navires transbordeurs a grande vitesse,
des aéroglisseurs et des bateaux de croisiere (figure 1.2c) sont de plus en plus
interessés par les structures obtenues par FSW. Plusieurs entreprises comme
Mazda, Alstom ou Ford ont financé de nombreuses études expérimentales et
théoriques.

CARACTERISTIQUES

Le soudage par friction malaxage est un procédé ou la soudure est effectuée grace a un
pion rotatif qui rend la matiére pateuse sous l'effet de la chaleur produite par friction et
déformation plastique, la rendant ainsi malaxable par I'outil. Les pieces sont chauffées
sans passer par le point de fusion, ce qui permet d’éviter plusieurs difficultés souvent
rencontrées avec les techniques de soudage par fusion.

Comparé aux techniques de soudage a I’arc, le FSW est plus automatisable mais les
efforts a appliquer sont plus importants.

La forme de loutil est un parameétre crucial pour le FSW. Plusieurs formes existent
et 'étude de la forme de 'outil est un sujet de recherche actif depuis l'invention du
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(a) Eclipse 550 (b) Train a grande vitesse
Shinkansen: FSW employé
pour les planchers

(c) Bateau de croisiére: FSW
employé pour l’assemblage
des panneaux

Figure 1.2: Quelques applications du FSW

FSW. A T'origine, l'outil était constitué d'un épaulement au contact de la surface des
piéces, et d'un pion de petit diameétre pénétrant 1égérement les matériaux a souder.

Le FSW peut étre décomposé en trois phases : la phase de plongée qui correspond a
I'initiation du soudage, la phase principale (phase d’avance) ou la soudure est réalisée,
et une derniére phase ou l'outil est retiré des piéces. Les propriétés des soudures
obtenues dépendent des parameétres du procédé (surtout lors de la phase d’avance).
La phase de plongée correspond a la phase ou l'outil rotatif pénetre dans les pieces
avec une vitesse ou une force donnée.

La section transverse d’un joint de soudure FSW peut étre décomposée en quatre
parties: le métal de base (MB), la zone affectée thermiquement (ZAT), la zone affectée
thermomécaniquement (ZATM), et le noyau. Le métal de base, plus ou moins proche
de la zone de soudure, présente les mémes propriétés que les piéces avant soudage
bien que soumis a un cycle thermique. Aux abords de la zone soudée, se trouve la zone
affectée thermiquement (ZAT), qui subit un cycle thermique suffisant pour modifier
ses propriétés sans déformation plastique de la structure initiale. Les modifications
des propriétés dans la zone affectée thermiquement sont par exemple la résistance
mécanique, la dureté, la susceptibilité a la corrosion, ou la ductilité. Généralement, la
taille de grain et la composition chimique restent inchangées. Concernant les alliages
d’aluminium, le cycle thermique dans la ZAT entraine des phénomeénes de précipitation
ou de vieillissement qui sont la principale cause des changements de propriétés dans
cette zone. Dans la zone affectée thermomécaniquement, la déformation plastique est
non nulle, la microdureté est généralement faible et la susceptibilité a la corrosion
augmente. Le noyau est la zone ou le matériau est suffisamment chauffé, transformé
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Figure 1.3: Outil conventionnel de FSW et parameétres clés [8]

en état pateux et malaxé. Dans le noyau, la déformation plastique est trés élevée et les
phénomenes de recristallisation sont importants.

PHENOMENES THERMO-MECANIQUES ET METALLURGIQUES PRESENTS

Les phénomenes mis en jeu qui conduisent a la formation du cordon de soudure lors du
FSW font encore I'objet de recherches actives. Néanmoins, ces phénoménes peuvent
étre classés en trois types :

- mécaniques,

— thermiques,

- métallurgiques.

Les phénomenes mécaniques concernent surtout la déformation plastique du
matériau sous I’action de 'outil, et le frottement qui se produit entre la matiere et I'outil.
Les phénomeénes thermiques concernent principalement la génération de la chaleur,
les phénomeénes de conduction et de convection de chaleur. La chaleur est générée
d’une part, par une source de chaleur volumique due a la déformation plastique et
d’autre part, par une source surfacique due au frottement a I'interface outil/matiére
(contacts épaulement-tdle et tole-pion). Notons cependant que la répartition de
chaleur entre ces deux sources n’est toujours pas bien déterminée. Le transfert de
chaleur s’effectue essentiellement par conduction, selon la conductivité thermique
du matériau a souder et la résistance thermique des interfaces, mais aussi par
convection entre l'outil, le support, les plaques a souder et le milieu extérieur.
Par ailleurs, les gradients thermiques apparaissant lors du soudage causent des
dilatations thermiques qui provoquent ’apparition d’incompatibilités de déformations.
La compréhension des phénomeénes qui interviennent lors du FSW est d’autant
plus complexe que plusieurs phénoménes physiques sont couplés. En outre, les
phénomenes mécaniques et thermiques modifient la microstructure du matériau. En
effet, plusieurs transformations microstructurales se produisent et sont gouvernées
par I’échauffement de la matiere. Ces transformations microstructurales modifient
aussi les propriétés mécaniques. La modification de la microstructure est due a des
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phénomenes métallurgiques qui concernent surtout la précipitation, la coalescence, la
recristallisation et la restauration.

Concernant les alliages commerciaux qui sont généralement ceux utilisés
pour le soudage, plusieurs phénoménes contribuent au durcissement (écrouissage,
durcissements par précipitation, par effet de taille de grains). De plus, dans le
cas des alliages a durcissement structural, 1’état métallurgique final du joint soudé
est déterminé par I’évolution de la température lors du soudage. Par ailleurs,
durant 'opération de soudage, les phénomeénes de restauration et de recristallisation
interviennent surtout dans la zone proche de 'outil.

Interactions lors du soudage
De maniere générale, les différentes interactions a prendre en compte lors du soudage
sont :

« les interactions thermique-métallurgique : les différentes phases présentes
influent sur les propriétés thermo-physiques par exemple la diffusivité ou la
conductivité (thermique -> métallurgique) et la distribution de température
dépend des effets de chaleur latente qui accompagnent les transformations
métallurgiques qui s’opérent (métallurgique->thermique). Cependant, I'effet des
chaleurs latentes peut étre négligé pour un procédé tel que le FSW, car 'opération
de soudage est réalisée a I’état solide

« les interactions thermique- mécanique : les propriétés mécaniques varient avec
la température qui crée aussi des dilatations et contractions. Par ailleurs, la
déformation irréversible conduit a une dissipation d’énergie sous forme de
chaleur. Ainsi, la variation de température est due a la fois a la dissipation
d’énergie plastique mécanique, mais aussi a 'apport de chaleur résultant du
frottement outil/matiére. Dans le cas d'un procédé tel que le FSW, avec de
grandes déformations et grandes vitesses de déformation, la dissipation d’origine
mécanique ne peut étre négligée devant I'apport de chaleur provenant du
procédé.

« les interactions métallurgique-mécanique : I’histoire métallurgique influe sur
I’histoire mécanique (plasticité de transformation, contraction et dilatation dues
aux transformations, restauration, hétérogénéité du matériau). D’autre part, les
phénomenes mécaniques, en modifiant I’énergie stockée dans le matériau et sa
structure atomique, peuvent influencer les transformations métallurgiques.

Déformation plastique

Le soudage FSW peut étre considéré comme une opération de mise en forme comme
le forgeage ou l'extrusion, car le soudage est réalisé a 1’état solide. Les mouvements
de translation et de rotation de I'outil ont une influence sur la déformation plastique.
L’écoulement de la matiére autour de I'outil est cylindrique du fait du champ de vitesses
tangentielles crée par le mouvement de rotation de I'outil 1.4a. La translation de I'outil
produit un mouvement horizontal de matiére 1.4b. Pour un outil fileté, I’écoulement
de matiere est vertical et peut se déplacer vers le bas ou vers le haut selon la géométrie
des filets et du sens de rotation. La matiére, confinée entre I’épaulement, le support
inférieur et le matériau froid, est soumise a une succession de déplacements ascendants
et descendants. 1.4c. Ainsi, I’écoulement de la matiere est en forme de spirale et résulte
de la combinaison de ces trois mouvements 1.4d[9, 10]. Pour des conditions de forces
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et de températures données, la déformation maximale que peut subir le matériau ne
peut excéder une certaine valeur a cause de la résistance du matériau a se déformer.

 (rotational speed) V (welding speed)
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b 3
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(d) Ecoulement de la matiére lors du FSW

Figure 1.4: Description cinématique de I’écoulement de la matiere [9, 10]

MATERIAU D’ETUDE
LES ALLIAGES D’ALUMINIUM A DURCISSEMENT STRUCTURAL

Du fait de leurs bonnes propriétés de mise en forme, les alliages d’aluminium sont
de plus en plus utilisés dans divers secteurs comme |’aéronautique, ’automobile,
I'industrie nucléaire. La nécessité de prendre en compte 'empreinte écologique, de faire
des économies de carburants et d’améliorer I'efficacité structurale sont des facteurs qui
poussent les secteurs aéronautiques et automobiles a concevoir des structures de plus
en plus légeres. L’aluminium, métal le plus abondant sur terre (sous forme de bauxite),
est aussi I'un des plus légers utilisé dans I'industrie [11]. Les alliages d’aluminium sont
tres utilisés en industrie aéronautique de par leur bon compromis entre les propriétés
physiques, mécaniques, thermiques, de corrosion et économique. IIs sont en général
employés pour:
« leurs propriétés spécifiques ou propriétés statiques
« leur bonne résistance a la corrosion, déterminante en milieu marin, et appréciée
dans de nombreuses applications
« leurs propriétés en fatigue (initiation des fissures)
« leur résistance a la propagation des fissures
+ leur durabilité
+ l'expérience accumulée suite a leur utilisation. En effet, les alliages d’aluminium
sont relativement bien connus, ont déja fait 'objet de nombreuses études si bien
que le milieu industriel et académique en a une bonne connaissance.
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Malgré les avancées récentes et prometteuses concernant notamment les matériaux
composites a matrice polymeére (notamment utilisé pour le Boeing 787 Dreamliner), les
alliages d’aluminium sont encore majoritairement utilisés de nos jours et composent
par exemple plus de 60 % de la masse structurale de I’Airbus 380.

Les alliages d’aluminium corroyés sont généralement classés en deux groupes selon
qu’ils soient traitables thermiquement ou non. Les alliages des séries 1xxx, 3XXX, 5XXX
ne sont pas traitables thermiquement et sont durcis par écrouissage. Les alliages des
séries 2xxx, 6xxx, 7xxx et certains de la série 8xxx sont traitables thermiquement et
durcissent majoritairement par précipitation. Plus particuliérement, les alliages des
séries 2xxx et 7xxx sont les plus utilisés en industrie aéronautique, car ils sont a la
fois légers et résistants . Les éléments d’alliages les plus utilisés sont le cuivre, le
magnésium, le zinc et le silicium. Les principaux alliages d’aluminium sont ceux des
systémes aluminium-cuivre-magnésium (Al-Cu-Mg), aluminium-zinc-magnésium (Al-
Zn-Mg) et aluminium-zinc-magnésium-cuivre (Al-Zn-Mg-Cu). Les propriétés statiques
des alliages d’aluminium sont influencées par leur état structural (précipitation,
recristallisation) résultant du traitement thermique. Les alliages des systemes Al-Zn-
Mg et Al-Zn-Mg-Cu présentent de meilleures caractéristiques statiques que les alliages
Al-Cu-Mg. De plus, ces alliages sont principalement traités a ’état T6, ce qui leur
confére de bonnes propriétés statiques et une résistance a la corrosion sous tension
plutot basse, ou a I’état T7 qui leur confére des propriétés statiques plutot faibles et
une bonne résistance a la corrosion sous tension.

Les alliages traitables thermiquement (Al-Cu-Mg, Al-Mg-Si, Al-Zn,Mg, Al-Li) ont
leur dureté qui augmente suite a des mécanismes de durcissement par précipitation. Les
propriétés mécaniques des alliages traitables thermiquement dépendent des revenus
effectués, si bien que des revenus spécifiques sont choisis de telle maniére a obtenir le
meilleur compromis entre les propriétés mécaniques.

Parmi les alliages existants, ceux dits a durcissement structural se distinguent des
alliages a durcissement par écrouissage. En effet, les alliages a durcissement structural
ont des propriétés mécaniques influencées par le traitement thermique tandis que les
alliages a durcissement par écrouissage sont plutdt sensibles a 1’état de déformation
plastique. Le réseau cristallin d’'un métal contient des défauts comme les lacunes qui
permettent I'introduction d’atomes étrangers (éléments d’alliages), et leur déplacement
dans le réseau. Les éléments ajoutés (par exemple le magnésium, le cuivre, le zinc ou le
silicium) peuvent se combiner entre eux et/ou avec I’aluminium pour former un réseau
spécifique plus stable et différent de celui de la matrice d’aluminium qui contiendrait les
atomes étrangers en solution solide. Ces entités possédant leur propre réseau cristallin
sont appelées composés intermétalliques ou précipités. Les précipités jouent le role
d’obstacles aux glissements susceptibles de se produire dans le réseau cristallin. Les
précipités fins et bien dispersés sont plus efficaces pour bloquer les glissements. A
température ambiante, un alliage a durcissement structural est généralement composé
d’une solution solide en contact avec des précipités ce qui permet une augmentation de
la dureté du matériau en s’opposant a la propagation des dislocations. Les traitements
thermiques controlent la dispersion et la taille des précipités afin de moduler leurs
effets. Cela permet d’obtenir par exemple la résistance mécanique maximale que peut
offrir 'alliage. Les précipités sont formés durant la maturation ou le revenu qui suivent
les étapes de mise en solution et trempe. La mise en solution consiste a maintenir
I’alliage a haute température durant un certain temps (fonction de la taille de la piece).
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Cette étape permet de dissoudre la plupart des intermétalliques et précipités grossiers
formés lors de la mise en oeuvre de I’alliage . Puis, un traitement thermique de trempe
est appliqué a l'alliage. Celui-ci va étre refroidi rapidement pour étre généralement
amené a température ambiante. La solution solide est alors dans un état hors équilibre
dit sursaturé.

Applications dans I'industrie
Les alliages d’aluminium sont tres utilisés dans les industries aéronautique, automobile,
militaire, et navale.

De maniére générale, la conception des ensembles aéronautiques doit tenir compte
de deux notions de base :

« la conception "fail-safe" ou la propriété importante est la résistance a la
propagation des criques, car la rupture ne doit pas mettre en danger 1'appareil
méme lorsqu’une fissure s’initie

« la conception "safe-life" ou la propriété principale est la résistance a I'initiation
des criques, la fissuration étant prohibée pour une durée de vie donnée.

MATERIAU ETUDIE: L'ALLIAGE D’ALUMINIUM 2024

L’alliage d’aluminium 2024 présente un bon compromis entre la résistance mécanique
et la tenue a la fatigue, le rendant intéressant pour les applications aéronautiques. La
famille d’alliage 2XXX dont est issue le 2024 présente généralement une dureté plus
élevée dans des états sous-revenu . Les principaux éléments d’alliages de la série 2xxx
sont le cuivre et le magnésium. Ces éléments forment dans certaines conditions des
précipités de taille nanométrique qui conférent la plus grande partie de la résistance
mécanique de ces alliages. Grace a sa haute résistance mécanique et en fatigue, I’alliage
2024 est largement utilisé dans les structures d’aéronefs, notamment des structures
d’ailes et de fuselage.

La décomposition d’une solution solide sursaturée dans le AA2024 lors de la
précipitation est trés controversée [12, 13, 14, 15, 16, 17, 18, 19, 20] et fait encore de
nos jours l'objet de recherches actives. Selon Wang et Starink [21] , la séquence de
décomposition de la solution solide sursaturée (SSSS) est la suivante :

SSSS—Cu: Mgco — clusters/zonesGPB — GPB2/S” — S’/S (1.1)

Les zones GPB signifient zones de Guiner-Preston-Bagaryatsky, et sont différentes des
zones de Guinier-Preston observées dans les alliages Al-Cu. La phase d’équilibre S a
pour composition Al,CuMg et une maille orthorombique de groupe d’espace Cmcm
avec comme parametres a=0.40 nm, b=0.923 nm, et c=0.714 nm [22] . La phase S’ est
une version un peu distordue de la phase S [23] et n’est généralement pas considérée
comme une phase distincte de la phase S. Une phase intermédiaire cohérente avec la
matrice est notée dans la littérature soit GPB2 ou S” [24] .

Pour notre étude, ’alliage 2024 utilisé est a I’état T351 ce qui correspond a une mise
en solution a 495 °C * 5 °C, suivie d’une trempe, d’'un détensionnement (déformation
permanente de 1% a 3%), et finalement d’une maturation a température ambiante. Cet
état est généralement I’état dans lequel se trouve les téles d’aluminium 2024 utilisées
pour le soudage en industrie aéronautique. Sa composition chimique est indiquée dans
la table 1.1.
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Table 1.1: Composition chimique [fournisseur ALCAN, projet ADSAM]
Composition chimique | Cu | Mg | Si |Mn|Fe |[Zn |Ti |Cr |Zr | Ni | Pb

% massique 4.11| 1.3 | 0.08] 0.47| 0.18| 0.22| 0.03| < < < <
100 | 100 | 100 | 100

ppmj ppm ppi ppm

MODELISATION ET SIMULATION DU FSW
MODELISATION

Le procédé de soudage par friction malaxage est un procédé complexe ou des
phénomenes thermiques, mécaniques, et métallurgiques interviennent. Du fait des
multiples phénomeénes mis en jeu, la simulation numérique du soudage par friction
malaxage doit prendre en compte non seulement I'action de chaque phénomeéne
(thermique, métallurgique, mécanique), mais aussi les différents couplages associés.

Selon les résultats attendus, diverses approches peuvent étre utilisées. Les premiers
modeles étaient analytiques et portaient surtout sur le champ de température [25,
26]. Les modeles analytiques sont peu flexibles et ne donnent que des indications
thermiques.

Contrairement a la premiere approche qui repose uniquement sur la prise en compte
des aspects thermiques, une seconde approche consiste a modéliser I’écoulement du
matériau, et peut tenir compte de différents couplages thermo-mécanique ou thermo-
mécano-métallurgique lors du procédé. Les sources de chaleur induites lors du FSW
proviennent d’une part de la friction entre 'outil et la matiére, et d’autre part de la
dissipation thermique due a la déformation plastique, les phénomeénes thermiques et
mécaniques étant fortement couplés. De plus, le contact entre 'outil et la matiére ayant
une grande influence sur la chaleur générée, la bonne prise en compte de 'aspect
tribologique est primordiale.

Les modélisations du FSW portent sur différents aspects, et, dans la littérature, il
existe plusieurs modeles concernant la thermique, la loi d’écoulement du matériau,
des modeles métallurgiques, des modeles thermo-mécaniques, et des modéles thermo-
mécano-métallurgiques.

Par ailleurs, certaines études ont porté sur des modéles numériques simplifiés,
notamment avec des modeles réduits qui sont basés sur I'identification des parameétres
dominants [27, 28].

De maniere générale, les modeles peuvent étre classés en 3 catégories: thermique
(analytique et numérique), mécanique, et thermo-mécanique. De plus, deux approches
sont fréquemment utilisées :

« une approche basée sur la mécanique des solides, avec une formulation
lagrangienne dans laquelle les grandes déformations du matériau et I'histoire
du chargement sont pris en compte. Dans cette approche, la matiere est assimilé
a un solide élastoplastique ou élastoviscoplastique.

« une approche basée sur la mécanique des fluides, en formulation eulérienne,
dans laquelle I’écoulement de la matiere autour de l'outil est étudié. Dans
cette approche, la matiére est considérée comme un fluide purement visqueux
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ou viscoplastique, avec une viscosité qui varie entre la zone proche de I'outil
(chaude) et la zone plus éloignée (froide)

Aspect thermique

La prédiction du champ de température étant primordiale, les premieres tentatives de
modélisation concernant le FSW portaient essentiellement sur ’aspect thermique. De
plus, les difficultés liées a la mesure expérimentale de la température (précision limitée
et difficulté d’effectuer des mesures dans les zones déformées) renforcent I'intérét pour
la simulation numérique. Ainsi, afin de modéliser les cycles thermiques, 'apport de
chaleur a été étudié. Certains auteurs [29, 30] relient la puissance totale fournie par
I'outil au flux de chaleur surfacique, issu du frottement outil/matiére.

La premieére approche pour estimer les flux de chaleur est basée sur la déduction du
flux a partir des mesures expérimentales de la température. La deuxiéme approche est
basée sur la détermination du flux de chaleur par des modeles analytiques. Ces modeles
ne prennent pas en compte la forme des outils et ne s’intéressent qu’a l'effet thermique

[31, 32, 33]. .

Aspect mécanique

La connaissance ou la modélisation de I’écoulement plastique du matériau permet de
déterminer plus précisément la puissance de déformation plastique en se basant sur le
champ de vitesses de déformations. Divers modéles de comportement mécanique ont
été proposés pour la simulation du FSW. Plusieurs auteurs ont considéré un modéle
de fluide visqueux pour la modélisation de I’écoulement de matiére, notamment dans
le voisinage de l'outil. De maniére générale, les lois de fluide non-newtonien de type
Norton-Hoff ou Sellars-Tegart sont les plus utilisées. Cependant, les modeles basés
sur une approche fluide ne permettent pas directement d’avoir accés aux contraintes

résiduelles. Des modéles basés sur la mécanique des solides sont utilisés a cet effet.

Dans ces approches ou le matériau est supposé se comporter comme un solide, des lois

de comportement élastoplastiques ou élastoviscoplastiques sont souvent considérées.

L’une des lois les plus utilisées est la loi de Johnson-Cook, classiquement utilisée pour
les phénomenes d’impact ou de mise en forme a grande vitesse de déformation. Afin
de tirer parti des avantages des deux approches, certains auteurs [34, 35] ont proposé
des modeles mixtes, dans lesquels les approches basées sur la mécanique des fluides et
sur la mécanique des solides sont utilisées.

Sources de chaleur et échanges thermiques

Lors du FSW, les températures induites jouent un role clé pour 'obtention d'une bonne
soudure, et les valeurs maximales atteintes sont de 'ordre de 80% de la température de
fusion du matériau [36]. Une partie de travail plastique au sein du matériau est converti
en chaleur (géréralement supposée égale a 90%). Concernant 'interaction outil/matiére,
le flux de chaleur peut étre calculé a partir de la chaleur dissipée par frottement [33]
ou par la puissance totale fournie par 'outil [37].

Les échanges thermiques a prendre en compte sont :

+ les échanges thermiques de la piéce avec lair ambiant : communément
modélisés en prenant en compte une convection naturelle avec un coefficient
d’échange thermique h. Ce coefficient varie généralement entre 10Wm 2K™!
et 30Wm 2K~ [38, 30]

« les échanges thermiques entre la piece et 'outil
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« les échanges entre les pieces et le montage : défini en tenant compte d’un
coefficient de partage de chaleur entre I'outil et la matiére en contact. Certains
auteurs determinent ce coefficient en se basant sur leffusivité des deux
matériaux en contact. Cependant, d’autres auteurs estiment la puissance totale
perdue dans l'outil 4 13 % [37] et 5% [39].

Aspect métallurgique

Dans un procédé tel que le FSW, les cycles thermiques modifient la microstructure
ce qui influence les propriétés mécaniques. Afin d’avoir des modéles plus complets, la
prise en compte des phénomenes métallurgiques qui contribuent a la modification de la
microstructure est primordiale. Dans le cas du FSW, les matériaux les plus utilisés sont
les alliages d’aluminium a durcissement structural. Pour ces alliages, la précipitation
est le phénomeéne prépondérant. Ainsi, la majorité des études se concentrent sur les
alliages d’aluminium a durcissement structural et sur la précipitation.

quelques éléments sur la modélisation de la précipitation
Durant le traitement thermique, trois types de particules sont généralement présentes
[40, 41, 42] :

« les intermétalliques qui se forment durant la solidification et ont une taille allant

de quelques microns a plusieurs dizaines de microns
« les dispersoides, qui se forment durant I’homogénéisation et ont une taille
comprise entre 0.05 et 0.5 micron.

« les précipités, qui se forment pendant la maturation ou le revenu.
Les phénomeénes de durcissement par précipitation dans les alliages d’aluminium,
ont fait 'objet, depuis leur découverte il y a plus de cent ans, de trés nombreuses
études expérimentales et théoriques. Plusieurs auteurs ont contribué a la mise en
place des théories classiques du durcissement par précipitation [40, 43, 44, 45, 46] .
La modélisation de ’évolution de la microstructure est généralement basée sur des
approches physiques qui consistent a bien identifier les mécanismes mis en jeu puis a
les traduire en équations mathématiques décrivant quantitativement le processus [47,
48] . Les mécanismes mis en jeu étant trés complexes, les modeéles sont développés
avec plusieurs parameétres inconnus qui nécessitent tout d’abord une calibration avec
des données expérimentales. Ces parametres de méme que les données expérimentales
utilisées pour la calibration ont ainsi une grande influence sur la qualité des résultats
obtenus. La modélisation de I’évolution de la microstructure peut étre scindée en deux
composantes : les modeles de précipitation et les modeéles de durcissement structural.
Les modéles de précipitation permettent de prédire I'effet des traitements thermiques
sur ’état de précipitation, et ont fait 'objet de nombreuses études qui ont conduit a
des modeles éprouvés comme les théories classiques de germination et de croissance
(nous reviendrons sur ces modeles dans 2.2). Un modele de précipitation comprend un
modele thermodynamique et un modeéle cinétique (pour la prédiction de I’évolution de
la fraction transformée en fonction du temps et de la température). La modélisation
thermodynamique de la précipitation nécessite la connaissance précise du diagramme
de phase qui est souvent difficile a déterminer. Plusieurs logiciels et techniques de
calcul permettent de déterminer les diagrammes de phases [49, 50, 51] . Cependant,
ces méthodes de calculs nécessitent 'accés a des bases de données thermodynamiques
extrémement précises qui sont souvent privées. Les alliages industriels Al-Cu-Mg
sont généralement suffisamment dilués pour permettre I'utilisation d’'un modele de
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solution réguliere afin de déterminer la solubilité des différents précipités [52, 53, 54].
Concernant la modélisation de la cinétique de précipitation, plusieurs modéles ont été
développés lors des quarante dernieres années [55, 56, 57, 58, 59, 60, 61, 62]. Dans le cas
de la germination homogéne, Wagner, Kampmann, and Voorhees [57] ont proposé une
expression du flux de germination en fonction de plusieurs parameétres qui dépendent
de la morphologie des précipités. Russel et Aaronson [63] ont déterminé les expressions
de ces parametres pour des précipités sphériques.

Le FSW est un procédé ou s’opérent divers phénoménes complexes et fortement
couplés. De plus, les parametres des échanges de chaleur qui dépendent directement
du type de contact choisi ont un réle clé au cours du soudage. Les grandes déformations,
le malaxage, les lois de comportement, la thermique, le contact et les lois de frottement
doivent donc étre mieux compris et pris en compte. La modélisation et la simulation
du FSW sont d’autant plus délicates que tous ces aspects qui ne sont pas toujours bien
compris doivent étre considérés.

SIMULATION DU FSW

Motivation, objectifs et intérét de la simulation numérique du FSW

Le FSW est un procédé complexe, et 'obtention d’une soudure optimale dépend du
choix des bons parameétres du procédé. Afin d’avoir une meilleure compréhension
du procédé et d’améliorer ses performances, plusieurs études ont été menées. Les
premieres études ont été expérimentales, mais, du fait des avantages que procureraient
des analyses numériques pertinentes, de plus en plus d’études numériques sont aussi
effectuées sur le sujet. Les outils numériques peuvent permettre de mieux comprendre
I'influence des parameétres du procédé sur les phénomenes qui interviennent lors
du FSW. De plus, avec la simulation numérique, la visualisation et I’analyse de
I’écoulement de la matiere, du champ de températures, des contraintes durant
I'opération est plus simple que lors d’essais expérimentaux. Par ailleurs, compte-
tenu des changements microstructuraux importants (précipitation, recristallisation,
etc.), les outils de simulation numérique apparaissent comme des moyens aidant a
une meilleure compréhension du procédé, car ils peuvent fournir I'historique des
sollicitations thermo-mécaniques nécessaires pour déterminer la microstructure finale
des soudures.

Revue des techniques de simulation du FSW
Le développement des techniques de simulation numériques a fait l'objet de
nombreuses études ces vingt dernieres années. Plus particulierement, dans le cadre
d’un procédé tel que le FSW, I'intérét croissant pour les techniques de simulation
numérique font qu’elles sont toujours 'objet de recherches actives. La simulation
numérique permet en effet d’éviter les contraintes liées aux essais expérimentaux
(observation durant la soudure impossible, etc.). La simulation d’un procédé tel que
le FSW est trés complexe, car en plus des trés grandes déformations et vitesses
de déformation principalement dans la zone de malaxage proche de loutil, elle
implique aussi la prise en compte de multiples phénoménes physiques, mais aussi
leurs couplages. Le challenge que représente la simulation d’un tel procédé a conduit la
communauté scientifique a proposer diverses solutions de simulation pour améliorer
la compréhension du procédé et réduire les temps de calcul.

La résolution des équations aux dérivées partielles associées a un probléme
thermomécanique passe par des méthodes de discrétisation du domaine (éléments finis,
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volumes finis, etc.). Ainsi, ces méthodes nécessitent la construction sur le domaine d’un
maillage qui contribue a la qualité des résultats numériques.

Méthode des éléments finis

La plupart des études concernant la modélisation et la simulation du FSW ont été
effectuées avec des approches numériques basées sur la méthode des éléments finis.
La méthode des éléments finis est une méthode disposant d’une base théorique forte
et est largement utilisée pour traiter un grand nombre de problemes. Les équations
peuvent étres décrites par deux formulations classiques différentes: lagrangienne et
eulerienne, ou par des formulations hybrides (Arbitraire langrangienne eulerienne).
Dans la formulation eulerienne, le maillage est fixe et n’est pas lié aux points matériels,
mais plutdt aux points spatiaux, tandis que dans la configuration lagrangienne, le
maillage est attaché aux particules et suit ’écoulement de la matiére. L’utilisation des
deux formulations I'une a la suite de 'autre est aussi possible.

Formulation lagrangienne La formulation lagrangienne est plus utilisée en
mécanique du solide du fait de I'écoulement de matiére qui reste limité. Faisant
suite aux premiers travaux qui étaient surtout analytiques, des études basées sur la
méthode des éléments finis appliqués a la mécanique des solides ont été effectuées
[64, 65, 66]. La formulation lagrangienne présente deux caractéristiques principales qui
sont que chaque particule est identifiée a partir de sa position dans sa configuration
initiale et que toute grandeur physique est évaluée en fonction du temps et de la
position dans sa configuration de référence (qui correspond a la configuration initiale).
Ainsi, lhistoire thermo-mécanique de chaque particule est connue. Cela fait donc
de la configuration lagrangienne une description judicieuse pour la simulation d’un
procédé tel que le FSW, car les propriétés mécaniques du joint soudé dépendent de
son état métallurgique qui lui-méme dépend de la sollicitation thermo-mécanique des
particules. Pour étudier les problémes liés a I’évolution des champs de température, a
la distribution des contraintes résiduelles, la formulation lagrangienne a été utilisée
par plusieurs auteurs [67, 68, 69, 70, 71, 72, 73, 74]. Par ailleurs, en plus de I'état
résiduel de la soudure [29, 35], les efforts sur les outils peuvent étre déterminés [75].
Cette formulation, outre le fait qu’elle permette de déterminer directement ’histoire
thermomécanique de chaque particule a I'avantage de permettre de suivre la surface
libre, de modéliser les bavures le long de 'outil. Cependant, dans le cadre d'un procédé
tel que le FSW, les distorsions importantes dues aux grandes déformations nécessitent
l'utilisation de remaillages fréquents, qui sont par ailleurs généralement réalisés dans
une zone proche de outil. Ainsi, certains auteurs s’intéressent a la zone de malaxage, et
utilisent une formulation lagrangienne avec un remaillage intensif [76, 70]. Toutefois,
cela entraine une augmentation importante des temps de calcul et augmente les
risques de diffusion numérique, car d’une part, la nouvelle répartition des noeuds doit
étre déterminée, mais d’autre part, le transfert des champs thermo-mécaniques entre
I'ancienne configuration et la nouvelle doit aussi étre effectué. Toutes ces difficultés
liées au traitement des grandes distorsions du maillage surtout dans la zone proche
de l'outil font aussi que I'approche lagrangienne n’est pas adaptée pour représenter
I’écoulement de matiére.
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Formulation eulerienne  Afin de pouvoir simuler de maniere adéquate I’écoulement

de la matiére lors du FSW, la prise en compte des grandes déformations est nécessaire.

Ainsi, les méthodes basées sur la mécanique des fluides numériques (CFD) ont été
étudiées. La formulation eulérienne est généralement plus utilisée en mécanique des
fluides. Pour un procédé tel que le FSW, cette formulation permet la description de
I’écoulement de la matiére en s’affranchissant des problémes de distorsions du maillage
notamment dans la zone proche de I'outil. Cette formulation est généralement utilisée
pour analyser I’écoulement de la matiere [77, 78, 79, 80] et les facteurs influents comme
le design de loutil [77, 81, 28]. Avec une approche basée sur la mécanique des fluides,
le matériau est représenté comme un fluide visqueux [82, 83, 28, 84]. Cependant, cette
formulation présente aussi des inconvénients. L’histoire thermo-mécanique n’étant
pas connue directement, les contraintes résiduelles et les distorsions des toles ne
peuvent étre déterminées. Des calculs complémentaires sont alors nécessaires. De plus,
la gestion du contact et des surfaces libres avec cette méthode restent difficiles. En effet,
la matiere s’écoulant dans un maillage fixe, cette formulation ne permet pas de prendre
en compte le mouvement des surfaces libres. Ainsi, les défauts tels que les cavités sont
difficilement simulables. Un autre inconvénient de cette formulation est le fait de ne
pas pouvoir prendre en compte des géométries d’outils de formes complexes.

Formulation ALE La formulation arbitraire lagrangrienne eulerienne (Arbitrary
lagragian eulerian) ou ALE est une formulation mixte qui permet de combiner
I'avantage des formulations eulérienne et lagrangienne. Le maillage est modifié
pendant I’écoulement et sa vitesse peut étre différente de celle de la matiére. Des termes
convectifs supplémentaires apparaissent dans les équations d’équilibres et dépendent
des vitesses de maillage et de la matiere. Cette méthode a été utilisé pour simuler le
FSW [8s5, 86, 87, 88] .Cependant, méme avec 'utilisation de cette technique, le malaxage
de la matiére reste tout de méme trés difficile a simuler [89] . La simulation numérique
avec la formulation ALE fait toujours 'objet de nombreuses études en cours.

Méthodes sans maillage

Les difficultés liées a la gestion du maillage et qui sont associées a la méthode des
éléments finis, et plus généralement aux méthodes basées sur la discrétisation du
domaine, ont conduit a des développements actifs dont certains orientés vers d’autres
méthodes telles que les méthodes sans maillage.

Les méthodes sans maillage reposent uniquement sur la position des noeuds. Parmi
les méthodes sans maillages, se retrouvent aussi les méthodes particulaires ou la
matiere est considérée comme un ensemble de particules en interaction.

Ainsi, parmi les alternatives que représentent les méthodes particulaires
lagrangiennes, plusieurs études ont porté sur ['utilisation de méthodes comme
la méthode SPH [90] , la méthode des éléments naturels (NEM) [91] ou la méthode des
élements discrets (DEM) [92]. Par ailleurs, pour I’étude des phénomeénes a 'interface
outil-matiére, certaines études ont porté sur le couplage de la méthode par éléments
finis et de la méthode par éléments discrets [93, 94]

SPH La méthode SPH ou Smoothed Particle Hydrodynamics en anglais est une
méthode développée en 1977 par Gingold et Monaghan [95, 96] et initialement utilisée
en astronomie. La premiere utilisation de cette méthode pour la simulation du FSW
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date de 2006 [97] , ou a été développé, selon les auteurs, un « modele simpliste » pour
étudier 'adéquation de la méthode au FSW. D’autres travaux concernant I'utilisation
de cette méthode pour le FSW ont aussi été effectués [9o, 98].

NEM Les travaux Alfaro et al. [91] sont a notre connaissance la premiere tentative
de simulation numérique du FSW avec une méthode sans maillage. Ces travaux sont
basés sur la méthode des éléments naturels [99] . La précision de cette méthode n’est
pas affectée par la distorsion du maillage donc elle est naturellement adaptée aux
grandes déformations et au comportement thermo- mécanique fortement couplé et
non-linéaire du procédé de soudage par friction malaxage. Néanmoins, cette méthode
n’est pas naturellement adaptée a d’autres phénomeénes tres présents dans le procédé
FSW, notamment celui du contact. Ainsi, les auteurs supposent dans ce travail que le
pion et le matériau sont parfaitement collés, ce qui conduit a surestimer la déformation
créée au niveau du contact outil-matiere.

MODELISATION ET SIMULATION AVEC LA METHODE DES
ELEMENTS DISCRETS (DEM)

DIFFERENCES ENTRE LA METHODE DES ELEMENTS DISCRETS ET LES METHODES
BASEES SUR LA MECANIQUE DES MILIEUX CONTINUS: AVANTAGES ET
INCONVENIENTS

La méthode des éléments discrets (DEM), originellement utilisée pour étudier les
matériaux granulaires, permet d’aborder des problémes pour lesquels les modeles
basés sur la mécanique des milieux continus sont peu adaptés. Cependant, plusieurs
études ont été menées pour modéliser des matériaux continus avec la DEM.
En revanche, I'une des difficultés réside dans le choix de lois d’interactions
pour retrouver un comportement macroscopique satisfaisant. Parmi les méthodes
numériques récemment développées, nombreuses sont celles qui concernent des
échelles microscopiques, voire nanoscopiques. Cependant, a cette échelle, 'hypothese
de continuité de la matiére n’est plus valable, et, il est alors nécessaire de prendre en
compte dans le comportement d'un matériau, son comportement local. Les modéles
de dynamique moléculaire permettent de prendre en compte la discontinuité de la
matiere a 1’échelle nanoscopique, mais le passage de cette échelle a I’échelle de la
mécanique qui permet de simuler le comportement d’une piece ou d’un procédé n’est
pas possible avec les moyens de calcul actuels. Une des solutions consiste donc a batir
un modele mésoscopique qui prend en compte un grand nombre de discontinuités,
mais a une échelle permettant de simuler ensuite un volume compatible avec une
étude mécanique. Les modeles par éléments discrets, historiquement développés pour
modéliser les matériaux granulaires [100, 101], s’inscrivent dans cette optique.

Depuis quelques années, plusieurs études ont été menées afin d’utiliser la méthode
des éléments discrets pour la simulation de matériaux continus [102, 103].

CALCUL DES INTERACTIONS ENTRE ELEMENTS DISCRETS

La méthode des éléments discrets est une méthode ou, a la différence des méthodes
continues, la loi de comportement est définie a I’échelle microscopique (échelle
des éléments discrets). Ainsi, pour définir une loi de comportement, les forces
d’interactions doivent étre définies a ’échelle des éléments discrets. Les travaux qui
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1.5 MODELISATION ET SIMULATION AVEC LA METHODE DES ELEMENTS DISCRETS (DEM)

utilisent la méthode des éléments discrets pour faire des simulations mécaniques des
matériaux continus peuvent étre classés en deux groupes différents selon le type de
loi d’interaction utilisée pour calculer les forces exercées sur chaque élément discret :
I’approche basée sur des forces issues d’un potentiel et celle basée sur des forces issues
de liens microscopiques. L’équation générale qui donne cette force est sous la forme :

— N — - 5 5 5

=N R (5,6,6,6)

Dans cette équation, Fj; est la force que I'élément discret j exerce sur son voisin i; 6
est le vecteur entre les barycentres des deux éléments discrets ; O est la vitesse relative
entre les éléments discrets; O représente un angle caractéristique entre les éléments

discrets 1 et j et, finalement, O représente sa vitesse angulaire relative.

(a) Vue macroscopique

Discrete Element 2

Discrete Element 1

(b) Echelle des éléments discrets

Figure 1.5: Interaction entre éléments discrets

Force issue de liens microscopiques

Avec cette approche, les éléments discrets sont liés par différents types de liens
cohésifs (poutres, ressorts-amortisseurs, cordes, etc.). Les positions, rotations et
vitesses relatives définissent un torseur d’actions mécaniques et les interactions entre
éléments discrets qui en découlent. Le torseur résultant dépend par ailleurs de la
géométrie des liens et des éléments discrets, mais aussi des propriétés mécaniques
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Figure 1.6: Poutre cylindrique d’Euler-Bernoulli

des liens. Les propriétés mécaniques microscopiques (a 1’échelle des liens) doivent
étre déterminées pour obtenir les propriétés macroscopiques du matériau désiré. La
méthode de détermination des propriétés microscopiques est soit analytique, soit
empirique ou par calibration. Dans les travaux de André et al. (2012) [102] , une
méthode de calibration est mise en place pour des matériaux élastiques isotropes en
utilisant des poutres cylindriques d’Euler-Bernoulli (figure 1.6).

force issue d’un potentiel

Dans cette approche inspirée de la dynamique moléculaire (DM), les forces
d’interaction dérivent d’un potentiel. Pour un ensemble de particules (atomes en DM,
éléments discrets en DEM), I’énergie potentielle totale du systéme est:

_ interaction extérieur
q)‘ptotal - (Dp + (Dp (1.2)
ou CI)“{)”J‘”‘ICJ”On et @;"te”e‘” sont respectivement [’énergie d’interaction entre

tous les éléments du systéme et 1’énergie potentielle d’origine externe (champ
électromagnétique, champ de gravité, ...) . La force F; sur une particule i est égale au
gradient de I’énergie potentielle totale du systeme par rapport a la position r; de la
particule.

Fi = —grad(®y(ry)) (1.3)

L’énergie potentielle d’interaction entre les différentes particules du systéme peut étre
décomposée selon les contributions suivantes :
- une énergie potentielle Qinteraction de paires due aux interactions entre chaque
paire de particules. Elle s’exprime en fonction de potentiels de paires noté V;

1 i
ODinteraction de paires = 7 Z Z Vz) (i, rj)
-

« une énergie potentielle ¢¢orrection correspondant a la correction des interactions
de paires, car I’énergie potentielle d’'une paire de particules dépend de la
présence simultanée d’autres particules. Cette énergie potentielle de correction
est une somme de termes de corrections. Parmi ces derniers, le plus courant
est un potentiel a trois corps V3, les termes d’ordre supérieur étant souvent
négligés pour des raisons de temps de calcul. L’énergie potentielle de correction
Gcorrection peut s’exprimer sous la forme suivante :

1 .
$eorrection = 3 Z Z Z Vg? (ry, Ty, i)+

LA kA
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L’énergie potentielle d’interaction peut ainsi se mettre sous la forme :

interaction __
) - cDmterac’aon de paires + (Dcorrectlon

De maniere générale, I'énergie potentielle totale d'un ensemble d’atomes ou d’un
ensemble d’éléments discrets (a I’échelle mésoscopique) est donc sous la forme :

Dpiorate = Zvl i)+ 5 Z Zvl T, 1)+ Z Z ZV] (ri, 5, 1) +-

ij#A i j#L k#
(1.4)

Potentiel d’interaction

Le potentiel d’interaction est souvent exprimé uniquement par des potentiels de
paires pour minimiser les temps de calcul. Ce potentiel doit représenter les forces
d’attractions et répulsions entre les particules. Parmi ces forces, deux catégories
sont distinguées : les forces a faible rayon d’action (essentiellement les forces
nucléaires répulsives) et les forces a long rayon d’action (forces électrostatiques,
forces d’induction, forces de dispersion). De maniére générale, I’énergie potentielle
d’interaction d’une particule i peut s’exprimer sous la forme suivante :

sz T, Tj) = 2 Z D paire(Tij) + F( Zf Ti5)) (1.5)

j# j# j#

avec @pqire fonction de paire représentant les forces a faible rayon d’action
et électrostatiques
F fonction tenant compte des forces d’induction et de dispersion

Tij distance entre la particule i et la particule j

Si F n’est pas nulle, V; n’est plus un potentiel de paire, mais est plutét qualifié de
fonctionnelle de paire. Les potentiels les plus souvent utilisés sont des potentiels de
paires. Les potentiels de paires sont adoptés pour les particules dont les interactions
dominantes sont dues aux forces de Van Der Waals [104].

Exemples de potentiels de paires simples :

« Hard Sphere Potential
« Soft Sphere potential
« Square Well Potential
« Potentiel de Morse

Les potentiels de paires les plus utilisés sont ceux proposés par J.E. Lennard-
Jones [105]. IIs contiennent deux termes représentant pour I'un, les forces attractives et
pour l'autre, les forces répulsives. Un exemple est illustré sur la figure 1.7. Le potentiel
®r_j de Lennard-Jones est décrit ci-dessous:

n 5\ ™ m 5\ "
OLye) =e (m—n) (a) —<m—n) (a) 06
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avec 0 distance entre deux particules
deq  distance d’équilibre entre deux particules, correspondant au minimum
d’énergie potentielle
€ lié au minimum d’energie potentiel (—e€)

m,n  exposants liés aux parties répulsives et attractives de la force

Figure 1.7: Exemple d’un potentiel de Lennard-Jones

CHOIX DE LA METHODE DEM
INTERET DE LA DEM COMME METHODE PARTICULAIRE

Certaines difficultés liées a l'utilisation des méthodes par éléments finis ou par
différences finies, typiquement la difficulté liée au calcul des termes convectifs, la prise
en compte dans le calcul des grandes déformations, ’analyse du transfert de matiere,
ont conduit a un certain nombre de travaux portant sur d’autres méthodes. Parmi ces
alternatives figurent les méthodes particulaires qui prennent en compte de maniere
naturelle les termes convectifs et le transfert de la matiére [106]. Ainsi, les méthodes
particulaires sont adaptées pour observer le malaxage du matériau et s’affranchissent
de certaines difficultés liées aux grandes déformations.

Par exemple, Terreros et al. (2009) [107] ont présenté un modele ou la loi mécanique
est basée sur des forces d’adhésion. L’idée principale de cette loi est que I'adhésion
décroit avec la température et augmente avec le déplacement. Les auteurs ont comparé
la cohésion des particules a la dureté expérimentale le long du joint de soudure
(figure 1.8) et ont montré que la cohésion est plus élevée dans le noyau (zone rouge
sur la figure 1.9) que dans le métal de base(zone bleue sur la figure 1.9), mais aussi,
que la cohésion est minimale (zone verte sur la figure 1.9) dans la région délimitée par
le noyau de soudure et le métal de base. De plus, un exemple de réarrangement des
particules aprés passage de 'outil est illustré (figure 1.10).



1.6.2

1.6.3

1.6 CHOIX DE LA METHODE DEM

JUSTIFICATIONS

Les modeles par éléments discrets permettent d’aborder de nombreux problémes
tels que la multi-fissuration lors d’impact, I'usure et la tribologie pour lesquels les
modeles basés sur la mécanique des milieux continus sont peu adaptés [108, 109,
110, 111]. La DEM est une méthode qui présente de nombreux avantages pour
simuler le FSW, notamment a cause de sa gestion des aspects tribologiques et de sa
simplicité lagrangienne. Chaque élément discret transporte ses propres propriétés,
ce qui facilite aussi la gestion des aspects multiphysiques (mécanique, thermique,
métallurgique, électrique, etc.). De plus, la méthode des éléments discrets permet
d’allier certains avantages de la formulation lagrangienne (I’histoire de chaque
particule) et de la formulation eulerienne (pas de déformation du maillage). Quelques
études préliminaires ont été effectuées par Terreros et al. [107, 92], et, ont permis
de montrer que la méthode pouvait étre une alternative pour la simulation du
comportement thermomécanique soumis a une sollicitation dynamique (impacteur
ou outil dans le cadre du FSW ou de l'usinage). Le choix de lois d’interactions afin
de retrouver les comportements macroscopiques désirés reste cependant 'une des
difficultés de la méthode DEM.

Figure 1.8: Comparaison entre dureté expérimentale et cohésion entre les particules dans le
joint de soudure

OBJECTIFS

Dans le cadre des alliages des séries 2XXX, les sollicitations thermomécaniques
conduisent a une évolution métallurgique locale qui aura un impact certain sur la
tenue résiduelle de la piece a des sollicitations ultérieures en statique ou en fatigue.
La description lagrangienne naturelle de la matieére par la méthode des éléments
discrets permet a chaque élément de transporter sa propre histoire métallurgique.
Dans un premier temps, les travaux porteront sur une modélisation DEM rigoureuse
et pertinente du comportement macroscopique plastique d’'un matériau continu.
Dans une deuxiéme étape, le modéle devra prendre en compte le couplage mécano-
métallurgique dans la loi de comportement du matériau a ’échelle des liens entre
éléments discrets.

Des travaux antérieurs [112] ont permis de valider un modéle DEM pour la
conduction thermique 3D entre les éléments discrets sur un domaine compact
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Figure 1.9: Cartographie de la cohésion entre les particules dans le joint de soudure: cohésion
maximale (zone rouge), cohésion minimale (zone verte), cohésion du métal de base
(zone bleue)

Figure 1.10: Visualisation du réarrangemeent des particules apreés passage de I'outil



1.7 SYNTHESE ET OBJECTIFS DE L’ETUDE

homogeéne et isotrope représentant de la matiére continue. Dans ces travaux, Terreros
et al. décrivent une méthode qui associe un solide platonique virtuel a chaque élément
et permet de résoudre les problémes rencontrés liés a la nature granulaire du domaine
discret, notamment les difficultés dues aux vides internes relatifs a la masse du matériau
continu d’une part et aux contacts entre éléments discrets relatifs a la conductivité du
matériau continu d’autre part. La comparaison des résultats obtenus a des simulations
par éléments finis a montré que I'erreur relative était acceptable et que cette méthode
était valide méme dans les cas complexes avec de forts gradients de température.

A terme, l'enjeu scientifique sera le développement d’un modéle par éléments
discrets couplant le comportement thermomécanique élasto-plastique a 1’évolution
métallurgique locale en fonction des sollicitations thermomécaniques.

SYNTHESE ET OBJECTIFS DE L'ETUDE

Nous avons vu dans ce chapitre, d’'une part, l'intérét que présente un procédé
comme le FSW pour différents secteurs industriels, notamment la possibilité de souder
certains alliages d’aluminium des séries 2XXX et 7XXX, réputés difficiles a souder
pour d’autres procédés, et, d’autre part, 'intérét d’'une méthode numérique comme
la méthode des éléments discrets pour simuler le procédé et donc apporter des
outils permettant d’optimiser les parameétres de soudage par rapport aux propriétés
mécaniques. Par ailleurs, pour ces alliages d’aluminium, leur état métallurgique,
notamment de précipitation, doit également étre pris en compte car leurs propriétés
mécaniques y sont étroitement liées.

Les travaux présentés dans ce manuscrit s’inscrivent dans la lignée de modélisation
du FSW ou des procédés de transformation de la matiere dans lesquels la matiere subit
de grandes déformations et est dans un état pateux. Pour arriver a cet objectif, certains
travaux antérieurs basés sur la méthode des élements discrets ont été effectués. Ils ont
permis de mettre en place une méthode efficace sur la partie thermique, et de proposer
un modéle mécanique basé sur des liaisons cohésives mais qui ne permettait pas de
simuler les grandes déformations. La mise en place d’un modéle DEM complet mécano-
thermo-métallurgique, nécessite la mise en oeuvre d'un modéle métallurgique et d'un
modéle DEM mécanique valable en grandes déformations.

Les travaux exposés dans ce manuscrit ont donc pour objectifs de mettre en place,
d’une part, un modéle de précipitation dépendant du cycle thermique, et, d’autre part,
un modele mécanique par éléments discrets valable en grandes déformations, afin de
tendre vers un modéle complet mécano-thermo-métallurgique.
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MODELE METALLURGIQUE

All models are wrong but some are useful.

— George Box

L’objectif de ce chapitre est notamment de présenter le modeéle métallurgique
concernant la modélisation de la précipitation. Les caractéristiques du matériau
de I’étude seront rappelées, de méme que les mécanismes de précipitation et les
phénomenes a prendre en compte pour la modélisation. Dans un premier temps,
le modeéle de précipitation dans un alliage d’aluminium sera présenté. Ensuite, la
création d’'une plate-forme de calcul basée sur ce modeéle sera décrite. Enfin, les
résultats obtenus et les évolutions du modele métallurgique seront discutés.
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PRECIPITATION DANS LES ALLIAGES A DURCISSEMENT
STRUCTURAL
IMPORTANCE DE LA PRECIPITATION

La précipitation est généralement tres exploitée pour des procédés impliquant
'utilisation d’alliages d’aluminium ou de certains métaux non-ferreux. L’étude de
la précipitation pour ces alliages dits a durcissement structural est importante, car
leurs propriétés mécaniques sont modifiées par 'apparition de certaines particules
appelées précipités. Cependant, cela n’est possible que sous certaines conditions
thermiques, d’ou 'importance des traitements thermiques. Ainsi, pour des procédés
de soudage d’alliages a durcissement structural ou les gradients thermiques sont tres
marqués, la compréhension et la prise en compte des phénomenes de précipitation sont
particulierement nécessaires.

INFLUENCE DE LA PRECIPITATION SUR LES PROPRIETES MECANIQUES- INFLUENCE
DU CYCLE THERMIQUE

De maniére générale, les propriétés mécaniques (limité d’élasticité, dureté, ...) de
certains alliages peuvent étre modifiées par les interactions solutés-dislocations, le
contrdle de la taille de grain, le formage a froid, mais aussi par l'effet d’'un traitement
thermique dont les premieres découvertes de 'influence sur le durcissement datent
du début du 20e siecle. Les changements de propriétés mécaniques sous leffet des
traitements thermiques, sont induits par des changements de phase dans la solution
solide. En effet, la variation de température a pour conséquence une modification de la
limite de solubilité du systéme, favorisant ainsi les changements de phases comme la
précipitation. Or, les propriétés telles que la limite d’élasticité et la dureté sont tres
dépendantes de la taille, de la fraction volumique et de la distribution des phases.
Par exemple, le durcissement lié a la précipitation résulte de linteraction entre le
mouvement des dislocations et les précipités du fait que les champs de déformation
autour des précipités et les précipités eux-mémes sont des facteurs influencant les
mouvements des dislocations. Par ailleurs, en fonction de la taille des précipités et
du type d’alliage, une distribution critique ou les propriétés sont maximales existe

(figure 2.1).

MECANISMES DE PRECIPITATION

Le moteur principal de la précipitation est 'écart a 1’équilibre du systeme. La
précipitation permet donc au systeme de tendre vers son état d’équilibre. En effet, si
la solution solide est dans un état d’équilibre sursaturé, les solutés en sursaturation
devront diffuser pour faire tendre le systeme vers son état d’équilibre. La solution solide
se déchargeant, les éléments chimiques supplémentaires seront mis a contribution pour
former des précipités. Toutefois, pour former des précipités, les conditions pouvant
favoriser la diffusion (comme la température) sont tout aussi importantes pour faire
passer le systéme d'un état sursaturé a un état d’équilibre.

Les traitements thermiques de durcissement des alliages d’aluminium
correspondent aux traitements thermiques qui font suite aux étapes de solidification,
d’homogénéisation et de mise en forme a chaud des alliages de corroyage. Pendant
les étapes antérieures aux traitements thermiques, différentes phases peuvent se
former. C’est le cas, d’'une part, des composés intermétalliques grossiers (contenant
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Figure 2.1: Variation de durcissement en fonction de la taille des particules déformables et non
déformables [113]

des éléments tels que Ialuminium, le fer, le manganése, etc.) formés lors de la
solidification, et, d’autre part, des dispersoides (contenant des éléments tels que Mn,
Fe, Cr, Zr). La séquence de traitements thermiques est généralement composée d’une
mise en solution, d’une trempe, d’un éventuel écrouissage juste apres la trempe, d’'une
maturation ou éventuellement d’un revenu. La mise en solution consiste a chauffer le
matériau jusqu’a une certaine température (495 °C pour l'alliage d’aluminium 2024,
et, de maniére générale, entre 400 °C et 550 °C) supérieure a la température du solvus
de facon a mettre en solution les atomes de solutés. L’étape de trempe ultérieure
permet, d'une part, de refroidir I'alliage suffisamment rapidement pour éviter la
décomposition de la solution solide en précipités grossiers, et, d’autre part, de figer
ou de piéger les lacunes qui étaient trés nombreuses a haute température pendant la
mise en solution. La solution solide est alors sursaturée en solutés et en lacunes, donc
dans un état hors équilibre. Cela favorisera plus tard la décharge de la solution solide
en éléments d’alliages conduisant ainsi a la précipitation. Au cours de la maturation,
ou le matériau est maintenu a température ambiante, la solution solide se décompose
généralement en précipités tres fins qui sont de petites zones d’amas d’atomes de
solutés, communément appélées "zones de Guinier-Preston". Par ailleurs, ces zones
sont telles que la continuité du réseau cristallin est assurée (voir 2.2.1.2), et ont une
forme et une structure cristallographique qui varie selon les alliages considérés.
L’opération de revenu qui consiste en un chauffage a température limitée (entre 100
°C et 200 °C pour les alliages d’aluminium) accentue la décomposition de la solution
solide, et pousse le systeme dans un autre état d’équilibre métastable qui favorise la
dissolution des zones de Guinier-Preston et I’apparition d’autres types de précipités.
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MODELISATION DE LA PRECIPITATION

La modélisation de la précipitation distingue de maniere idéale trois étapes :
germination, croissance, et coalescence. Dans un premier temps, le nombre de
précipités augmente, c’est la germination. Au cours de la croissance (pure c’est-a-
dire sans germination), il n’y a plus de nouveaux précipités créés et leur nombre
n’augmente pas. Enfin, les plus gros précipités grossissent au détriment des plus petits
et ainsi le nombre de précipités diminue, c’est le stade de coalescence. Ce découpage
est surtout conceptuel, et dans la réalité ces étapes se superposent.

Avant d’aborder la modélisation de ces différentes phases, il est nécessaire de
bien comprendre les concepts thermodynamiques fondamentaux nécessaires a leur
modélisation.

Rayon/
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Densité . . ) .
! Fraction volumique

t32___—— T des précipités

Rayon des précipités

“.. Densité des précipités

— - > Log t
Germination Croissance Coalescence

Figure 2.2: Evolution de la précipitation durant un traitement isotherme
[114]

THERMODYNAMIQUE

Parmi les concepts fondamentaux liés a la thermodynamique de la précipitation,
lenthalpie libre de Gibbs est trés importante, car elle permet la description
thermodynamique du systeme. L’énergie libre de Gibbs ou enthalpie libre G est une
fonction d’état résultant des premier et second principes de la thermodynamique qui
permettent d’étudier I’évolution d’un systeme :

G=H-TS (2.1)

avec, H, l'enthalpie, S, l'entropie, et T, la température. Lorsque la variation de
I’enthalpie libre de Gibbs est négative (AG < 0), la réaction se déroule de maniére
spontanée. Par contre, si la variation d’enthalpie libre de Gibbs est positive (AG >
0), un apport d’énergie externe au systéme est nécessaire. Pour que la germination
soit possible, I’énergie libre de Gibbs du systéme (dans notre cas, la solution solide
sursaturée) doit nécessairement diminuer. L’enthalpie libre comprend une partie liée a
I’enthalpie molaire de formation d’un précipité, mais aussi une partie liée aux barriéres
thermodynamiques s’opposant a la germination.
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Enthalpie libre molaire de formation d’un précipité
Afin de mieux comprendre les principes liés a la modélisation de 1’énergie libre de
changement de phase, un rappel des certains concepts est nécessaire.

Quelques concepts thermodynamiques

Le potentiel chimique Le potentiel chimique est une grandeur qui traduit son état
d’énergie au sein d’'une phase donnée.

Thermodynamiquement, le potentiel chimique d’un atome peut s’interpréter comme
la variation d’énergie libre de Gibbs associée a une modification infinitésimale de la
quantité de matiére n de cet atome dans le systéeme, le tout a entropie et a volume
constant.

3G
T o

i (2.2)

D’une maniere générale, dans un systeme polyphasé, le potentiel chimique ou
enthalpie libre molaire partielle u)f" d’un constituant j dans une phase « est la variation
d’énergie libre du systeme, lorsque la quantité de matiere (n{) de ce constituant varie
infinitésimalement (dny), et lorsque la température, la pression et la composition du
systeme restent constants :

0G

X
i ane) @)
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Par ailleurs, le potentiel chimique (s ou ga) d’'un atome A dans un milieu de type
solution solide peut aussi s’exprimer a partir du potentiel chimique standard pOA de ce
constituant, de son activité ap . dans la solution solide et de la température T :

HA(T) = 1y +RTIn(aa,,) (2.4)

avec R, la constante des gaz parfaits.

Condition d’équilibre dans un systéme polyphasé L’équilibre de phase est obtenu
dans un systéme polyphasé dés lors que le potentiel chimique de chaque atome est
identique dans ’ensemble des phases. De plus, il est bien connu que si dans un systeme,
le potentiel chimique des atomes est différent dans chaque phase, alors, le transfert de
matiére se fait vers la phase ou le potentiel chimique est le plus bas : c’est le principe
d’évolution spontanée.

Enthalpie libre molaire

Enthalpie libre molaire et changement de phase Lorsque la solution solide est
sursaturée en soluté, le mécanisme de germination de nouvelles phases riches en
solutés peut débuter et se déroule en plusieurs étapes. Tout d’abord, au hasard
dans 'espace et dans le temps, quelques amas nanométriques riches en solutés se
développent (état 1, figure 2.3a) par diffusion atomique, ce qui tend a modifier la
composition chimique de la solution solide environnante. La composition de ces amas
est celle du précipité stable ou métastable, mais leur structure reste celle de la solution
solide. Si les amas ont une composition plus riche en élements chimiques que la

31



32

MODELE METALLURGIQUE

solution solide sursaturée "initiale", alors cette derniére s’appauvrit légérement.
Ensuite les amas stables vont changer de structure cristalline pour adopter celle
du précipité (état 2, figure 2.3b) . Ceci s’accompagne alors d’'un gain d’enthalpie
libre appelé enthalpie libre de changement de phase AG,. Finalement, le nombre de
précipités stables va progressivement augmenter jusqu’a ce que la solution solide
atteigne sa composition d’équilibre (état 2).

L’enthalpie libre molaire AGy; (ou volumique AGy) de changement de phase
correspond donc au gain d’enthalpie libre lors du passage de I’état 1 a I’état 2, c’est
a dire lors de la germination.

;
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Figure 2.3: Germination d’un précipité

Modélisation de I’enthalpie libre molaire

Hypothése de solution idéale ou de solution réguliére et énergie libre molaire de la
solution solide Supposons une solution solide binaire A-B. Son énergie libre de Gibbs
dépend :

« de I'énergie libre molaire de Gibbs gf de I'élément pur A;

« de I'énergie libre molaire de Gibbs ggde I’élément pur B;

« d’un terme de mélange AG, iy traduisant I'interaction entre les atomes A et B.
Dans le cas totalement théorique d’une solution ou il n’y aurait pas d’interactions entre
les atomes A et les atomes B, I'énergie libre de la solution solide s’exprimerait comme
suit :

G =n7(XagQ + Xpgh)

avec Nnp (respectivement ng) le nombre de moles de A (respectivement de B), Xa
(respectivement Xp) la fraction molaire de A (respectivement de B) et nt (n =
na +ng).
Dans une solution solide ou les atomes A et B interagissent entre eux, un terme
d’énergie libre de mélange AGy,ix vient modifier I'énergie libre de la solution solide
qui s’exprime alors comme suit :

G = nT(XAgOA + XBQ%) + AGmix
= n1(Xag +Xpgh) + AHpmix — TAS nix

L’entropie de mélange AS iy est exprimée comme suit :

ASiix = —N7R (XA In XA + Xg In Xp)
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Pour une solution réguliere, le terme d’enthalpie de mélange AHix ne dépend que
des enthalpies des liaisons A-A, A-B, et B-B entre premiers voisins, et s’exprime en
fonction des coefficients d’activités (3o et 3g) comme suit :

AHmix = TLTXBRT In E)B + TITXART In BA

Pour une solution idéale, le terme d’enthalpie de mélange est nul (AH,,ix = 0), car les
enthalpies de liaisons sont égales entre elles (Ha_A = Hg_g = Ha_3p).

En tenant compte des expressions de I’enthalpie de mélange et de I’entropie de mélange,
I’énergie libre de Gibbs de la solution solide réguliére s’exprime par :

G = nyXa (g% +RTIn BAXA> FnXp (g% +RTIn 6BXB> (2.5)

Si la solution solide est supposée réguliere et suffisamment diluée alors :
« le solvant A se comporte comme un composé pur (ag = PaXa =1);
« la concentration du soluté B est suffisamment faible et son coefficient d’activité
est égale a 'unité (g = 1).
En conséquence, pour une solution solide réguliére diluée, I’énergie libre G®° et
I'énergie libre molaire G;’de Gibbs s’expriment comme suit :

G = nrXagd + nrXp (g% +RTIn XB) (2.6)
GSS = Xngd + Xz (g% +RTIn XB> (2.7)

Energie de Gibbs molaire d’un précipité de rayon infini (interfface plane avec
la solution solide) Soit un précipité AyBy en équilibre avec la solution solide de
composition Xqu au travers d’une interface plane. L’enthalpie libre molaire g (J/moles
précipité) s’exprime comme suit :

gh = xgh +Yygh (2.8)

avec gT/)\ le potentiel chimique de A dans le précipité (J/mole A)

gg le potentiel chimique de B dans le précipité (J/mole B)

. o mole A
X coefficient steechiométrique | ————
mole précipité

. . mole B
y coefficient stoechlometrlque _—
mole précipité

Si la solution solide est en équilibre avec le précipité, alors le potentiel chimique de
chaque éléments chimique est identique dans chaque phase (voir 2.2.1.1) donc:

P _ SSeq
da = 9a
P _ 43%eq

95 = 93
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Par conséquent, 'equation 2.8 devient :

Ss SS
gh =xga ' +ygg "’
Et si de plus la solution solide est supposée réguliére diluée, I’enthalpie libre molaire
est alors exprimée comme suit :

gh = xg% + (9§ + RTIn (X)) (29)

Détermination des concentrations d’équilibres La stabilité thermique d'un
précipité est tres dépendante de son solvus. Les solvus d’équilibre de phases stables
ou métastables a une température donnée sont difficiles a déterminer et ne sont
pas toujours disponibles. A cet effet, des méthodes numériques et logiciels ont été
développés. Cependant, dans le cas de I'alliage 2024 comme dans la plupart des alliages
d’aluminium industriels, les solutés a l'origine de la précipitation durcissante sont
introduits en concentration suffisamment faible ce qui permet d’utiliser le modele de
la solution réguliére pour déterminer les solvus d’équilibres des phases et prévoir leur
stabilité[53, 115]. Dans ce modeéle, il y a précipitation si le produit des concentrations
volumiques des solutés est supérieur au produit de solubilité du précipité.

Soit un précipité de composition fixe Ahs] Azaz"'Anan en dissolution suivant la
réaction :

P = A]£1 AZEZ"'Anan — Z‘t—viAi
i

avec A7, le constituant principal, et Aj, A3, ..., An, les éléments d’alliages. A
I’équilibre, la constante d’équilibre ou produit de solubilité est exprimée comme suit :

. H?ﬂ (aqui) "

KP —
eq ap

(2.10)

avec ap représentant I'activité du précipité P et les acqa, les activités des éléments
A dans la solution solide d’équilibre. Pour une solution réguliére suffisamment diluée,
activité du solvant est égale a 1 (aeqa, = 1) et les activités des éléments d’alliages
peuvent étre remplacées par les concentrations molaires d’équilibres (acqa; = Xega,)-
D’autre part, ap, = 1 (composé solide pur). Il en découle que :

n

Keq = H (Xqui)ai (2.11)

i=2

Par ailleurs, I’énergie libre standard de Gibbs d’une réaction de précipitation effectuée
a température et pression constante est reliée a la constante d’équilibre par la relation

AGP = AH? —TAS” = —RTInKg, (2.12)

ott AHP est I'enthalpie standard de la réaction ou I’enthalpie de formation du précipité
P, ASP Ientropie standard de la réaction ou I'entropie de formation du précipité P, R
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la constante universelle des gaz parfaits et T la température absolue.
Il s’ensuit finalement que :

n
£ AHP  ASP
i)\ L (ean)™ | ==+
= . AHP
& [T Xeqn) ™ =Kpexp (_W> (2.13)
2

avec Kp une constante lié a I’entropie standard de la réaction.

Cette relation permet d’estimer le solvus d’équilibre d'un précipité en fonction de la
température. Bien que la relation 2.13 permette d’estimer le solvus d’équilibre d'un
précipité en fonction de la température, elle n’est pas suffisante pour déterminer
chaque concentration d’équilibre. Dans le cas d’un précipité ternaire, une deuxieme
relation est nécessaire. Cette relation provient soit de I’hypothése de I'égalité des
vitesses de croissance du précipité quelque soit le soluté considéré, soit de I’hypothese
pseudo binaire [53] dans le cas d’un alliage pseudobinaire. Dans le cadre de notre
modele, cette deuxieme relation sera établie en supposant une égalité des vitesses de
croissance du précipité quelque soit le soluté considéré (voir la relation 2.31 dans la
section 2.2.2.1).

Energie totale de germination et barriéres thermodynamiques

Pour qu’une transformation puisse s’effectuer, il est nécessaire que ’enthalpie libre AG
du systeme diminue. Lors de la germination a partir d’'une solution solide sursaturée,
trois types de contribution énergétique composent I’enthalpie libre du systéme. Tout
d’abord, un terme d’ordre chimique correspondant a l'enthalpie libre volumique
de changement de phase AGy (ou Energie libre de Gibbs pour le changement
de phase), et, représentant le changement de réseau cristallin d’'un certain volume
de matiére initialement de type solution solide et devenant le précipité. Ensuite,
deux autres termes représentent pour I'un, 'enthalpie libre surfacique AGg et, pour
I'autre, 'enthalpie libre volumique de distorsion élastique AGgj. Généralement, la
transformation d’'une phase en une autre phase se manifeste par ’apparition de germes
de la nouvelle phase, c’est-a-dire de petits éléments de volume qui sont séparés de
la phase mére par une interface d’énergie superficielle yp/ss et qui sont déformés
élastiquement a cause du désaccord entre le réseau du précipité et celui de la matrice
ou a cause de leur volume molaire différent. La germination s’accompagne donc d’une
variation globale d’enthalpie libre AG qui est la somme de ces trois contributions.

Energie libre de changement de phase AGy,
De maniere générale, dans le cas de la précipitation d’'un composé P steechiométrique
dans une solution solide suivant la réaction de précipitation

D EAIP=Ar Ay nAng,

1

avec A1 le solvant et A, A3, ..., A, les éléments d’alliages.
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L’énergie de Gibbs volumique AGy (J/m?) de changement de phase est donnée par
la relation :

RT H (aqui) E’i
AGV = In -

Vim—p I1 (aSSAi) b

1

(2.14)

avec (Qgsp;  activité de I'élément chimique A; dans la solution solide sursaturée
GeqA; activité de I'élément A; dans la solution solide d’équilibre
&i coefficient stoechiométrique de I’élément A; dans le précipité P
Vin—p volume molaire du précipité (m3/mole précipité)
R constante des gaz parfaits

T température

Energie libre de surface AGg
L’énergie de surface AGs ou y (J/m?) résulte, d’une part, de la modification des
liaisons chimiques a travers I'interface entre le précipité et la solution solide, d’autre
part de I'énergie stockée dans les dislocations interfaciales. En effet, les atomes de
part et d’autre de l'interface ne peuvent pas toujours étre arrangés de maniere a
ce qu’ils soient tous séparés par leurs distances habituelles dans la solution solide.
L’énergie de liaison entre ces atomes est donc modifiée et correspond a une partie
de Iénergie d’interface. L’autre partie correspond a lintroduction d’éventuelles
dislocations venant accommoder les écarts de réseaux cristallins des deux entités
précipités et solution solide. Notons par ailleurs que 1'énergie d’interface dépend
de la température. Cependant, dans la plupart des cas, une énergie d’interface
indépendante de la température est considérée. Dans certains alliages comme le
2024-T351, il pourrait étre nécessaire de complexifier la dépendance de 1'énergie
d’interface par rapport a la température et a la taille des précipités[116]. L’interface
précipité/matrice est caractérisée par sa cohérence cristallographique, définie par le
degré d’adéquation entre les deux réseaux cristallins. Différents types d’interfaces sont
rencontrés (figure 2.4) :
« Les interfaces cohérentes : le parameétre de maille de la matrice est égal a celui
du précipité, et leurs réseaux cristallographiques sont similaires. Dans ce cas, il
n’y a pas de dislocations a I'interface, et I'énergie d’interface est alors tres faible;
« Les interfaces semi-cohérentes : il existe a l'interface, quelques dislocations
venant accommoder les écarts de réseaux cristallins. Les parameétres de maille
de la matrice et du précipité sont légerement différents;
 Les interfaces incohérentes : a linterface entre la matrice et le précipité,
un trés grand nombre de dislocations viennent accommoder les désaccords
entre les parametres de maille, mais aussi I'inadéquation entre les orientations
cristallographiques. Cela induit une grande quantité d’énergie stockée a
I'interface et donc une énergie d’interface y élevée.
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(c) Précipité incohérent

Figure 2.4: Types de précipités selon I'interface matrice/précipité

Par ailleurs, I’éventuel changement d’interface est aussi une conséquence de
I’évolution de la précipitation (figure 2.5). En effet, puisque d’une part I’évolution de
la précipitation correspond a la croissance de précipités existants, et, d’autre part, a
I’apparition éventuelle de nouveaux précipités de composition chimique différente, une
accommodation est necéssaire a 'interface entre les précipités et la solution solide. Cela
explique le changement d’interface.

44

Figure 2.5: Changements d’interfaces durant la précipitation

Energie élastique de distorsion des réseaux
L’énergie de distorsion élastique résulte du désaccord entre le réseau de la matrice
et celui du précipité, de la différence entre le volume molaire du précipité et celui

de la matrice, mais aussi de la forme du précipité et la cohérence de l'interface.

Si les parametres de réseaux entre la matrice et le précipité different légérement,
le réseau se déforme élastiquement prés de l'interface engendrant une certaine
énergie de déformation. Avec I'augmentation de cette énergie de déformation, il peut
devenir énergétiquement plus favorable de remplacer I'interface cohérente par une
interface semi-cohérente dans laquelle la déformation élastique est accommodée par
des dislocations interfaciales. Cela conduit a une baisse de I’énergie de déformation et
a une augmentation de I’énergie d’interface. Au fur a mesure que la taille du précipité
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augmente, I'énergie d’interface par unité d’aire augmente (car progressivement
I'interface cohérente devient semi-cohérente puis incohérente) et I’énergie élastique
due a l'écart de paramétre de maille diminue, conduisant ainsi & une énergie de
distorsion élastique uniquement due a la variation de volume molaire. Quelques
modeles issus de la littéraure sont recensés ci-dessous :
« Selon Barnett et al. (1974) [117] , U'expression de I'énergie de distorsion par unité
de volume AGg pour un précipité sphérique et cohérent est donnée par :

—1
_ 352 (e Xm (30 =vm)
AGer = 385pXp [1 (1 + o ( T v 1 (2.15)

dmp> Xms> Xp»> Hm €t 1y sont déterminés comme suit :

_Gp-m. o (JEvm ) Hp(T V)
6mp_ am 4 Xm_um<]_2‘vm)/ P — 1_2Vp
Em E,

ST Ry T

avec Wm (Tesp. up) le module de cisaillement de la matrice
(resp. du précipité);
Vi (Tesp. vp) le coefficient de poisson de la matrice (resp. du precipité);
Emn (resp. Ep)  le module de Young de la matrice (resp. du precipité);
am (resp. ap) le paramétre de maille du réseau de la matrice

(resp. du précipité).

Dans le cas ou I'elasticité est supposée homogéne et isotrope (E, = Ep et vip =
Vp = 0.33), I'expression 2.15 devient :

E
AGgp >~ ] _T:/ anp (2.16)
m

« Pour un précipité incohérent, le désaccord des parametres de maille et
I'inadéquation entre les orientations cristallographiques entrainent une faible
cohésion a l'interface entre la matrice et le précipité. En conséquence, I'interface
ne transmet au précipité que des contraintes hydrostatiques, car toute contrainte
de cisaillement appliquée a I'interface est relaxée par un glissement interfacial.
Dans le cas de précipités indéformables, de forme ellipsoidale et de demi-axes
a, b=a, et ¢, Nabarro (1940) [118] exprime I'énergie de distorsion élastique par
unité de volume par la relation suivante :

Em  [(AV\? /c
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avec = —- Iécart de volume molaire entre la matrice et le précipité

(donné par la relation 2.18);

c
f une fonction de forme dépendant du rapport —.
a

AV Volume molaire de la matrice — Volume molaire du précipité (J/mole d’atomes)

Vv Volume molaire de la matrice
(2.18)

« Pour les précipités semi-cohérents, il est tres difficile d’exprimer I’énergie de
distorsion élastique. Il n’existe pas de modeles dans la littérature.

Energie libre totale de germination

Pour décrire la germination, l'effet de toutes les composantes de 1’énergie libre de
formation d’un germe doit étre pris en compte. Toutes ces composantes constituent
autant de barrieres thermodynamiques a la germination. Il n’y a germination que si la
formation d’un germe s’accompagne d’une baisse de I'enthalpie libre AG du systeme.
En faisant ’hypothése que la déformation élastique est concentrée dans le germe (et
pas dans la solution solide), la variation d’énergie libre AG globalement nécessaire a
la formation d’un germe de volume V et de surface Sy est la somme algébrique des
trois termes :

AG = (AGy + AGe) Vg + AGs.Sg (2.19)
avec AGy < 0 dans le cas d’une solution solide sursaturée; AGs > 0; AG > 0.

AG .
" AGs

e | .
A GL’I . g

AG = AGy + AGg + AGy

AGy + AGL,]

Figure 2.6: Energie totale de germination

Deux mécanismes de germination sont généralement distingués:
+ la germination homogene qui fait référence a I’apparition de germes au sein de
la solution solide sursaturée;
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« la gemination hétérogéne qui se réfere a la formation des germes
préférentiellement sur les défauts du réseau cristallins (dislocations par
exemple) ou sur les interfaces préexistantes entre les différents grains ou les
précipités déja présents.

Par ailleurs, 'expression de I'enthalpie libre dépend de la forme des précipités et du
type de germination.

Morphologie des précipités La forme préférentielle des précipités est celle qui
minimise la somme de I’énergie interfaciale et 'énergie de distorsion élastique. Du
fait de la proportionnalité entre I’énergie de distorsion élastique et le volume des
précipités et celle entre ’énergie d’interface et la surface, on admet que le systeme
tendra a minimiser la composante dominante en fonction du ratio entre la surface
et le volume caractéristique des précipités. Ainsi, pour les plus petits précipités, le
systeme tendra d’abord a minimiser ’énergie d’interface, car elle est dominante. Cela
aura pour conséquence l’apparition de précipité cohérents (faible énergie d’interface).
Les alliages d’aluminium Al-Cu-Mg tel que le 2024 renferment selon les cas un ou deux
types de précipités :

« Précipité S’/S
Les précipités S’ sont généralement confondus avec les précipités S. En effet, ils
sont suffisamment proches en composition et en structure cristalline [119] . Selon
plusieurs auteurs [120], ils ont pour composition Al,CuMg et cristallisent selon
une maille orthorhombique (la structure des précipités S’ est un peu distordue
par rapport a la structure des précipité S) composée de seize atomes par maille
avec comme parametres a=0.40 nm, b=0.923 nm, et c=0.714 nm . Selon Starink
etal. (1999) [121],1a phase S’ a une forme en batonnet, et présente un ratio entre
la longueur et le rayon supérieur a 10. Dans notre cas, ce ratio est choisi égal a
10.

« Précipités GP
La steechiométrie et la structure des précipités GP est tres incertaine et fait
l'objet de beaucoup de controverse. L’analyse a la sonde tomographique 3D
suggere que le ratio atomique Cu/Mg dans les co-clusters (ou zones GP) est
approximativement de 1|1 et que la concentration atomique en cuivre est de 10
% [122, 123]. Des formules chimiques suggérées sont AlgCuMg selon Starink
et al. [122, 124] et Al;CuMg selon Wolverton [22]. Nous supposerons dans le
cadre de notre étude une steechiométrie 8/1/1

Germination homogéne Dans le cas d’'un précipité sphérique de rayon r, la
variation d’enthalpie libre de germination s’écrit :

4
AG = gm~3 [AGy + AGel] + 4y, s (2.20)

Avec AGy et AGey, les variations d’enthalpie libre par unité de volume, et, Yp/ss>
I’énergie d’interface entre le précipité et la solution solide. L’expression de AG met
en évidence que pour les petites valeurs de 1, le terme d’énergie libre de surface est
dominant. Par contre, lorsque r est augmente, le terme d’enthalpie libre volumique
finit par étre prépondérant. Pour que le germe puisse étre en regime de croissance, il
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doit atteindre un rayon critique 1*, et, donc franchir une barriére de potentiel AG*.
Le rayon critique est obtenu pour :

0AG
or 0

Le rayon critique et I’énergie critique ont alors pour expression :

* —2Yp/ss
" T AGy 1 AGqa G2
16my3
AG* = p/ss 5 (2.22)
3(AGy + AGg)

Les nouveaux germes formés ne seront stables et pourront croitre que si leur rayon est

;s , . . % (dAG .. ., .
légérement supérieurar (T < O) . Ainsi, on admet généralement que les germes qui
apparaissent auront un rayon légérement supérieur a r*, appelé rayon de germination

Tyt et donné par la relation [125] :

ot 1 kg T
kT 2 7T‘Yp/ss

(2.23)

avec kg constante de Boltzmann

T  température

Germination hétérogéne Dans le cas de la germination hétérogene, les expressions
de I'énergie totale de germination ou du rayon critique sont plus complexes a
déterminer. Dans le cas de la germination d’une particule sur un plan, I’énergie critique
de germination dépend aussi de 'angle de contact 0, et ne differe de I’énergie critique
du cas homogéne que par la présence d’une fonction d’interface f(0).

AGhé’cérogéne = AGhomogéne-f(e) (2.24)
Dans le cas représenté sur la figure 2.7, la fonction f est défini par :

(1— cose)2 (2+ cosH)

f(0) = 1 (2.25)

germe S’
0

GP

Figure 2.7: Germination hétérogéne sur une surface plane
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Choix du type de germination Pour notre modele, la germination considérée sera :

« homogene pour les précipités GP;

« hétérogene pour les précipité S’. La germination hétérogéne des précipités S’
peut se faire sur les précipités GP existants, sur les joints de grains, et, sur les
dislocations. Cependant, dans une premiere approche, ne sera considérée que la
germination hétérogeéne sur les précipités GP existants.

Flux de germination

Plusieurs auteurs [126, 127, 128]ont décrit le processus de germination en utilisant
des grandeurs thermodynamiques pour modéliser la germination. Leurs travaux ont
conduit a la théorie classique de la nucléation ou CNT(Classical Nucleation Theory).
Volmer et Weber[126] ont donné les fondements de la théorie classique de la nucléation
en reprenant les concepts de capillarité et d’équilibre thermodynamique de Gibbs[129].
Zeldovich[128] contribuera a la forme actuelle de la théorie. Finalement, ’expression
du flux de germination (nombre de germes critiques de rayon 1, formés par unité de
temps et de volume) en régime stationnaire est exprimée comme suit :

] =NsZBexp (ff) (2.26)

avec N [nombre desites/ ms} nombre de sites de germination homogeéne
ou hétérogene potentiellement disponibles
par unité de volume;

Z [constante] facteur de Zeldovich exprimant la
probabilité qu'a un germe de rayon
i1 de croitre. Ce facteur est donc toujours
inférieur a 1, autrement dit, seuls certains
germes de rayon critique T seront
finalement aptes a croitreles autres se
dissolvant;

3 [S_]} taux d’accrochage des atomes de soluté sur
le précipité. Il représente la fréquence a
laquelle un atome de soluté se condense sur
un précipité (pour assurer sa croissance)
lors de son déplacement au hasard dans la
solution solide;

AG* barriére de potentiel ou énergie critique de
germination.

Dans le cas d’un précipité sphérique, Z et 3 sont exprimés comme suit [128, 63] :

An(rig)? 1 !
b= (ZX Di)

MA1 1 MAi—ss

2.27
7 — mep Yp/ss ( )
2n(ri)2 \ NART
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ou Xg; ., représente la concentration atomique des solutés i dans la solution solide,
Dj, le coefficient de diffusion des solutés i dans la solution solide, Vi, p, le volume
molaire du précipité, et N, le nombre d’Avogadro, am ,,, le paramétre de maille de
I’aluminium.

L’expression du flux de germination exposée ci-dessus (2.26) suppose que le régime
stationnaire est atteint, ce que nous avons considéré dans notre modele.

Notons, tout de méme, que le régime stationnaire est atteint aprés un temps
d’incubation T. Pour tenir compte du régime transitoire, le flux de germination en
régime stationnaire (2.26) doit étre multiplié par une fonction d’incubation f(T,t)
indépendante de la forme des précipités, et, exprimée classiquement comme suit :

f(t,t) = exp(—1/t), avec T = # [125] (2.28)

Perez et al. [130] proposent une autre expression de la fonction d’incubation plus en
accord avec les modélisations atomistiques de type Monte-Carlo :

f(t,t) =1 —exp(—1/t) (2.29)

CINETIQUE DE PRECIPITATION
Croissance/Dissolution d’un précipité dans une solution solide sursaturée

La croissance d’un précipité implique qu’un dépét d’atomes s’effectue a sa surface.

Cela nécessite un transport d’atomes de la solution solide vers I'interface solution
solide/ précipité puis une organisation de ces atomes selon une certaine structure
cristallographique (celle du précipité). Le phénoméne limitant la croissance d’un
précipité sera donc :

1. la diffusion (a plus ou moins longue portée) des atomes ou solutés dans la
solution solide; La croissance nécessite surtout le transport des atomes (solutés)
de la solution solide vers 'interface. Dans ce cas, la croissance est dite "controllée
par la cinétique de diffusion”

2. le transport (localisée) des atomes ou solutés a I'interface entre le précipité et
la solution solide; La croissance nécessite surtout un accrochage des solutés a
I'interface et un réarrangement atomique locale. Dans ce cas, la croissance est
dite "controllée par la cinétique d’interface”

3. un mode mixte ou la croissance est limitée par les deux phénomenes
mentionnées ci-dessus.

Dans notre cas, nous ferons ’hypothése d’une croissance limitée par la cinétique de
diffusion.

A I'amorce de la germination, le profil de concentration dans la solution solide est
initialement horizontal(figure 2.8a). Comme illustré sur la figure 2.8b, un gradient
chimique apparaitra dans la solution solide pendant une période transitoire suite a
la croissance des précipités (ceci est surtout avéré dans I’hypothese d’une croissance
limitée par la cinétique de diffusion). Il est généralement admis que ce gradient
résultant s’établit de facon a obtenir un équilibre local au niveau de l'interface
précipité/solution solide. Cet équilibre est obtenu des lors que la concentration
interfaciale de la solution solide atteint Xj. La croissance s’effectue ensuite en régime
permanent ou stationnaire(figure 2.8c), ce qui signifie que :
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« la concentration de la solution solide a I'interface sera X; pour toute particule de
rayon R, indépendemment du temps;
« la concentration de la solution solide loin de I'interface restera Xgg.

X
Xp
Xss Xss
Xi|-
r r
(a) Pas  d’équilibre  entre (b) Croissance en régime (c) Croissance en  régime
la solution solide et le transitoire permanent
précipité

Figure 2.8: Evolution du profil de concentration lors de la croissance

Si le phénomeéne limitant est la diffusion du soluté B en volume, et, 1, le rayon du
précipité supposé sphérique, sa vitesse de croissance dr/dt est alors donnée par :

— dT _ DB Xvssz _XvifB
Cdt o\ X, — Xy

Vi (2.30)
avec:
Dg, coefficient de diffusion du soluté B dans la solution solide
Xv,,_ g concentration volumique de la solution solide en soluté B
Xv, g, concentration volumique de la solution solide en soluté B a l'interface solution
solide/précipité
Xv,_g: concentration voumique du précipité en soluté B.

La stoechiométrie des précipités GP (8/1/1) et S’ (2/1/1) permet de faire ’hypothése de
I’égalité des vitesses de croissance quelque soit le soluté (sol;) considéré, et, la relation
suivante peut ainsi étre déduite :

Vp = Vpsol1 = = vpsoln
Dso],] Xvssfsoh - Vifsoh L Dsoln XVss—soln o Vifsoln (2 31)
T Xfosoh - XVi—soh T vafsoln o Xvifsoln

Relations permettant de calculer les concentrations interfaciales

Les concentrations d’équilibre a l'interface entre la solution solide et un précipité de
rayon T a une température donnée sont définies de facon analogue aux concentrations
d’équilibre entre la solution solide et un précipité de rayon infini (interface plane
entre le précipité et la solution solide). Nous avons vu que la connaissance de ces
concentrations interfaciales est nécessaire pour modéliser la cinétique de précipitation.
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Pour un précipité donnant lieu a une interface d’une certaine courbure avec la matrice,
I’énergie d’interface augmente I'enthalpie libre du précipité et modifie le produit de
solubilité a l'interface matrice/précipité. Ceci est connu sous le nom d’effet Gibbs-
Thomson.

Le produit de solubilité qui représente les concentrations de la solution solide en
équilibre avec un précipité est affecté par I’énergie de surface précipité/solution solide,
puisque celle-ci entraine une augmentation de ’enthalpie libre du précipité. Dans le
cas d’un précipité ayant une interface plane avec la matrice ou d’un précipité de rayon
infini, la surface enveloppe est négligeable devant le volume si bien que ’enthalpie
libre du précipité n’est pas affectée par 'énergie de surface. Par contre, lorsque le
rayon décroit, la surface enveloppe ne peut plus étre considérée comme négligeable
devant le volume si bien que I'enthalpie libre du précipité est affectée par I'énergie
de surface. L’augmentation du produit de solubilité a cause de I’énergie d’interface est
’effet Gibbs-Thompson. Pour un précipité sphérique de rayon 7, le produit de solubilité
K; est esprimé comme suit :

2 Vin—
Ky = Koo €Xp (%/1“+Tmp> (2.32)
avec Vi p le volume molaire du précipité (m3/mole précipité);
Yp/ss I'énergie d’interface entre le précipité et la solution solide;
Koo le produit de solubilité a I’équilibre entre la solution solide

et un précipité de rayon infini (donné par la relation 2.13).

Ainsi les concentration interfaciales peuvent étre déterminées en résolvant le
systeme d’équations formé par les relations 2.13 et 2.32.

Réle des lacunes

Un aspect essentiel des premiers stades de décomposition de la solution solide est
I'effet des lacunes. En effet, la cinétique de précipitation est régie non seulement par la
sursaturation en solutés et la diffusion des atomes de soluté dans la matrice, mais aussi
par la sursaturation en lacunes créée dans la matrice a température ambiante apres
mise en solution a haute température et trempe rapide. Cette sursaturation en lacunes
va donc conduire a une augmentation du coefficient de diffusion des solutés d’un
facteur A en début de maturation. Dans le cas des alliages Al-Cu, ce facteur est de 'ordre
de 1074 10%. Le coefficient de diffusion d’un soluté dans une matrice présentant une
concentration d’équilibre en lacunes a une température T est classiquement exprimé
par la loi d’Arrhenius :

squilib
Dggﬁttlé "= Dosoluté eXp <_%) (233)

Le coefficient de diffusion d’un soluté dans une matrice présentant une
concentration en lacunes hors équilibre a une température donnée T est :

h ) ilib Q XImaturation
ors—équilibre __ X \ . ac
Dsoluté - }\Dosoluté exp ( RT) ouA = Xeq*Tmaturation (234)

lac
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avec Q énergie d’activation de la diffusion des solutés
Ocolute terme pré-exponentiel du coefficient de diffusion des solutés
T, i . N , .
X|anaturation concentration en lacunes a la température de maturation

(température de mise en solution)

eq—T, i . Lo eTs
ch?c maturation  concentration d’équilibre en lacunes

(température de maturation)

Au cours de la maturation, les lacunes vont progressivement s’annihiler en migrant
vers des défauts de type joints de grains, sous joints de grains, ou dislocations. En
conséquence, le coefficient de diffusion des solutés sera réduit progressivement jusqu’a
sa valeur d’équilibre.

L’évolution de la concentration en lacunes peut étre déterminée en résolvant
I’équation qui régie la cinétique d’annihilation [131] :

aXTmaturation XTmaturation . Xeq_Tmaturation
lac lac lac

m =— - (2.35)

avec Tq, une constante de temps.
Les expressions de Ty et de la concentration d’équilibre en lacunes X

€q 7Tmatur ation
lac

sont données ci dessous :

2 2
= g = L Ty (236)
TPl 4m2vaZ exp (—R—T’“)
_ . AH
Xige metwretion = Aexp (——RTf> oa(T)  [132] (2.37)

avec Djyg. coeflicient de diffusion des lacunes
l demi-distance entre puits de lacunes
AH., enthalpie de migration des lacunes
(correspondant au saut d’une lacune vers un site ou inversement)
v fréquence de saut de lacunes
A constante liée a 'entropie de formation des lacunes
AH¢  enthalpie de formation des lacunes
x coefficient d’interaction solutés/lacunes.
Pour prendre en compte les interactions solutés/ lacunes, certains auteurs [133] ont
proposé, pour des alliages ternaires, et, pour une structure cristallographique cubique

a faces centrées (CFC), I'expression 2.38. Notons tout de méme que dans notre modéle,
I'interaction solutés/lacunes est négligée («x = 1) dans une premiére approche.
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‘X(T) =1- 1z(Xsoluté1 +Xsoluté2)

B tute] £ luté2
+ ]2 |:Xsoluté] eXp ( ClCUTL];-/I—so ute ) + XSOlutéZ exp ( aCLLTL];_/rSO uté ):|

(2.38)

ETAT DE L’ART SUR LES MODELES DE PRECIPITATIONS EXISTANTS

De nombreuses études ont porté sur la modélisation de la précipitation. La description
de I’évolution de la précipitation passe par la connaissance de plusieurs parametres
physiques des précipités comme leur structure cristallographique, leur morphologie,
leur composition chimique, leur distribution, etc. La connaissance de ces parameétres
couplée a l'utilisation de modeles thermodynamiques et cinétiques permet de
décrire I’évolution de la précipitation. Cependant, les modéles thermodynamiques et
cinétiques peuvent étre implémentés de différentes facons. Deux types d’approches
sont généralement rencontrées :

« les modéles a rayon moyen ou la distribution de taille des précipités est
représentée uniquement par son rayon moyen et par la densité volumique de
précipités;

+ les modéles multi-classes ou la distribution des précipités est discrétisée en
plusieurs classes selon leur taille. Dans ce cas, I’évolution de la distribution peut
étre évaluée par une approche lagrangienne ou eulerienne [perez2008a]. En
effet, d’une part, les modeles multi-classes peuvent étre "eulerien”, ou I’évolution
de la distribution discrétisée est déterminée en fonction des échanges de flux
entre classes voisines. D’autre part, les modéles multi-classes peuvent étre
"lagrangien”, ou I'évolution de chaque classe de la distribution est déterminée
individuellement au cours du temps.

Les modéles a rayon moyen bien que performants dans certains cas, restent limités
pour des traitements thermiques complexes comme dans le cas du FSW. Par exemple,
deux distributions distinctes seront considérées identiques des lors qu’elles ont le
méme rayon moyen, Par conséquent, les changements a rayon moyen constant
(notamment la dissolution a rayon moyen constant) ne peuvent étre reproduits. Dans
notre étude, une approche multi-classe sera ainsi préférée.

DESCRIPTION DU MODELE CHOISI

Le modele utilisé dans notre étude est un modele multi-classe "eulerien" basé sur le
modéle de Myhr et Grong[60], lui méme, inspiré, par ailleurs, du modele Kampman
Wagner Numerical Model (KWN) [57], et ou I’évolution de la distribution est
déterminée en évaluant les flux entre classes voisines.

Détermination de la loi de croissance/dissolution
L’étude de I'évolution de la population de précipités nécessite de discrétiser le rayon
des précipités de facon a les ranger dans des classes de rayon donné. La loi de
croissance/dissolution revient alors a écrire, pour chaque classe, un bilan de I’évolution
du nombre de précipités tenant compte :

+ du flux de précipités entrant ou sortant;

47



48

MODELE METALLURGIQUE

« d’'une éventuelle apparition de précipités résultant d’'un processus de
germination.

¢
] t+dt

r T2 13

Nr; (nb de précipités/ m3)
Nr; (nb de précipités/ m3)

Figure 2.9: Evolution d’une population de précipité

Considérons a un instant t donné, une distribution de précipités rangés par classe
en fonction de leur taille (rayon) et de leur densité (nombre de précipités par unité de
volume). Au bout d’une durée dt (ou a un instant t+dt), la densité de chacune des classes
composant cette distribution évoluera (figure 2.9). En effet, selon leur taille par rapport
a la taille critique de germination, les classes (ou précipités rangés par classe) seront
en régime de croissance ou de dissolution. La loi d’évolution du nombre de précipités
dans une classe de rayon donnée peut s’exprimer par une loi de conservation sur la
densité volumique de précipités dans cette classe :

oN 0]
—=——4+S 2.
ot or T (2:39)
oN . S .
avec  —- variation temporelle du nombre de précipités par unité de
volume dans une classe de rayon r donné
0
a—J variation spatiale de la densité de flux de précipités aux
r . b) 4
interfaces d’une classe de rayon donnée
Sy flux de germination (terme source) représentant le nombre de

germes par unité de volume et de temps apparus lors de I’étape
de germination

Considérons une classe i, qui échange des flux J; et J;_1 respectivement avec les
classes adjacentes i+1, et i-1 (figure 2.10). Si la classe 1 est en croissance, les précipités
qui s’y trouvent vont grossir de dr pendant dt, si bien qu'un certain nombre d’entre
eux va étre amené a quitter la classe i pour étre comptabilisé dans la classe i 4+ 1 de
rayon supérieur, d’ou, pour la classe i, un flux sortant J;. Parallelement, sila classe i — 1
est en croissance, les précipités qui s’y trouvent vont également grossir, si bien qu’un
certain nombre d’entre eux va étre amené a quitter la classe i — 1 pour étre comptabilisé
dans la classe i de rayon supérieur, d’ou, pour la classe i, un flux entant J;_1.
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: Classe i-1 : Classe i : Classe i+1 :
LN, ! N roN, !
I 1 1 ]
I 1 1 ]
| <« <T>p i
I I M1 1 Ti ]
i <> . «T> i
I I I~ 1 1 ]
L] rl rl rl

i-1 i i+l

Figure 2.10: Distribution de classes de précipités

La densité de flux de précipités | (nombre de précipités par unité de surface et de
temps) peut étre reliée a N (nombre de particules par unité de volume) et a V) (vitesse
de croissance ou dissolution des particules) par la relation suivante :

J=N=xV, (2.40)

La loi 2.39 donnant I’évolution du nombre de précipités peut alors se réecrire sous
la forme suivante :

N ANV,
ot or

+ S (2.41)

En intégrant la relation 2.41 sur I'espace et le temps sans le terme source (car la
germination et la croissance/dissolution sont traitées de fagcon découplée) :

i t+At AN t+At T ANV
- - _ P
J J m dtdr J J 3 drdt (2.42)
Ti—1 t t Ti

De la loi précédente (2.42), se déduit le schéma implicite suivant :

(NEFAE N Ar = {(NtJFAth)T — (Nt ) } At (2.43)
i—1 i
Avec:
NESV sV, >0
(Nt-l-Atvp)T. — 1+At i—1 ' i—1 (244)
1 N5V, o stV <0
et
NEFAtY  siV, >0
<Nt+Atvp) — 1 i i (245)
k NV, stV <0

Quatre situations peuvent se présenter selon le signe des vitesses aux interfaces de
la classe centrale, et selon la position du rayon critique r* par rapport aux classes de la
distribution. Cependant, une des quatre situations est impossible. Les cas possibles et
les expressions des lois qui en découlent sont résumés sur la figure 2.11.
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18" cas: V, >0etlV, >0
Pricy Pry
a i1 Classe .
asse I- centrale i Classe i+1
1 MNia l]/ =0 ! v, =0
Niay ¥p
1 1 Pr_ Ly 7 1
et 1 1
 —

Position de r*

3EME rgg: | <0etV, >0
Pricy Pr
Classe

. i+
centrale i Classe i+1

Classe i-1

ly, =0 |
i1 N.1I| Pr, 1

| — |
Position de r*

Ar Ar (Ar eear _ AT e
_ At o [ tHAE — T gt —+V, -V )N-+ = — N
Vp?‘i—i N{_l + (At + Vpri) N{ At N{ At Prq Priy ! At
28ME ey < QetV, <0 48me eae: > 0etV, <0
Pri_y Pr; Pricy Pr;
. Classe . Classe .
Classe i-1 centrale |  Classe i+l Classe i-1 centralei  Classe i+l
I N, <0 N1 <0 ! Nty >0 Ny, <0 !
Tiog Ly Py, I Ly it L7 1
: + ‘JI_ 1 | | 1 L
[ —
Position de r*
Ar Ar ; ;
= t4+AL t+nt _ 20 it Cas impossible
(At Vpr:—i) Ni + VprsN“l At Ny

Figure 2.11: Différents cas possibles selon le signe des vitesses aux interfaces

Chaque classe centrale i donne lieu a une équation d’évolution du type :

t+At t+At trat ATt
ap,i 1N+ a N+ agi N ——N;

i—1

i+1 At

(2.46)

Pour n classes, n équations ou les termes représentent les termes de la matrice des
vitesses de croissance/dissolution, seront ainsi obtenues. Si 1 est la classe centrale,
et j une classe adjacente gagnant ou perdant des particules , alors le terme de
vitesse correspondant est noté a;; ou ajj. Précisons que pour la premiére classe de
la distribution, comme la germination et la croissance/dissolution sont découplées,
le terme a;;_1 représentant la classe adjacente inférieure est nul (pas de classe
inférieure, donc pas de flux pouvant y provenir). De maniere analogue, le terme a; ;1
représentant la classe adjacente supérieure est aussi nul pour la derniére classe de la
distribution (pas de flux provenant d’une classe supérieure).

Un systeme linéaire a résoudre ( 2.47) est donc obtenu.

ajr ag 0 0 0

axp ap a3 0 0
0 a3 a3z ax O
0 0 a43 ag ags

t+At
0 0 Ni™ Nt
t+At
0 0 NS* Nt
o 0 NYAY | Ar | N§
o 0 NEFAL [ At | N
Unn-1 Onn N ;c{'_At N ;EL
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Par ailleurs, la fraction volumique f,, d’un précipité P compte tenu de sa distribution
a un instant t donné s’exprime comme suit :

4
fVP = Z (g + (XP) T[Ni 1'13 (248)

i

avec  «&p le facteur de forme du précipité P. Dans le cas d’un précipité
sphérique, ap = 0.

Le modele métallurgique est utilisé pour la mise en place d'un code de calcul
dédié a la précipitation. Afin de permettre une intégration aisée dans la plate-
forme de calcul DEM qui sera utilisée pour le reste de I’étude, le développement du
programme de calcul a nécessité tout d’abord la mise en place d'un modéle Orienté
Objet rigoureux et pertinent. Cette étape est tres importante, car les performances
du programme dépendront directement de la qualité du modele orienté objet. Le
programme, développé en langages C++ et Python, bénéfice donc non seulement de
la performance, de la robustesse et de la rapidité des bibliothéques C++, mais aussi de
la souplesse du langage Python.

Choix du pas de temps

Le pas de temps At est calculé automatiquement a chaque incrément de facon a
s’assurer que les précipités présents dans une classe passent obligatoirement par les
classes adjacentes. Cela implique donc que la classe ayant la vitesse de croissance ou
d’interface la plus élevée (V{{™) croisse au maximum de %. Le pas de temps s’exprime
donc comme suit :

Ar
At = —— i (2.49)
max
2 |Vint
avec VMY = max(Viny,) Vint, représentant la vitesse d’interface ou
1

de croissance/dissolution d’un précipité de
rayon Tin¢, dans une distribution donné.

Notons tout de méme que la vitesse de croissance la plus élevée est généralement
atteinte par la plus petite classe de la distribution. En conséquence, le pas de temps
devient trés limité et le temps de calcul s’avere tres long.

Une piste pour pallier ce probléeme serait le choix d’une valeur critique de la

distribution. La valeur du pas de temps choisi serait celle qui correspond a des
*

précipités de rayon inférieur a —, ou o est un parametre réel positif. Selon
Hersent [134] et Gendt [135], une Vfﬁeur o« = 10 pourrait ne pas dégrader la précision
du calcul sur les parties intéressantes de la distribution et accélerer le calcul.

Toutefois, dans le cas de notre modele, le parametre o aura pour valeur 1. Des études
approfondies sont nécéssaires pour améliorer ce point et éventuellement modifier ce
parametre par la suite.
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Rayon minimum des précipités et conditions initiales

Au début du calcul, une distribution initiale caractérisée par un nombre de classes ny,
de taille Ar doit étre défini. Cette distribution initiale peut étre composée de classes
vides (N; = 0) ou égale a une distribution provenant d’un calcul ou d’une expérience
préalable. Un précipité qui germera aura une certaine structure et un certain volume.
Le volume minimum que doit occuper une molécule de précipité peut étre déduit a
partir des connaissances ou hypotheses sur leur structure et morphologie. Un rayon
minimum correspondant peut ainsi étre déterminé. Cela permet d’éviter de prendre en
compte des précipités de taille irréaliste (voir en annexe A.2 le calcul de ce rayon).

BILAN DES HYPOTHESES ET DES PARAMETRES DU MODELE

Dans cette cette section, nous résumons toutes les hypothéses effectuées et tous les
parameétres utilisés pour le modéle.

Hypothéses
Dans les travaux présentés ici, la recherche de compromis entre pertinence et simplicité
de la modélisation nous amene a effectuer plusieurs hypotheses :

« 2 types de précipités seront considérés : les précipités GP et les précipités S’;

« les précipités GP seront considérés comme sphériques;

« les précipités S’ seront considérés comme ayant une forme de batonnet, avec une
forme cylindrique, des bouts hémisphériques, et un facteur de forme constant
égale a 20;

« seule la germination des précipités S’ sur les précipités GP existants sera dans un
premier temps considérée. La germination sur les dislocations et sur les joints de
grains n’est pas considérée en premieére approche;

« les concentrations d’équilibres seront déterminées avec I’hypothése de la
solution réguliere suffisamment diluée;

« quelque soit le type de précipités, I’énergie de distorsion élastique est calculée a
partir de la relation 2.16;

« la relation permettant de déterminer les concentrations interfaciales sera
I’equation de Gibbs-Thomson pour des précipités sphériques.

« la vitesse de croissance sera determinée en supposant des précipités sphériques;

« la concentration en lacunes au début de la maturation est présumée égale a la
concentration obtenue en fin de mise en solution. En effet, la trempe est supposée
suffisamment rapide pour figer la concentration en lacunes.

Parametres d’entrée du modeéle
A T'initialisation du calcul, un nombre important de paramétres, listés ci-dessous, doit
étre défini.

Parameétres de température et de temps
Les conditions initiales de temps, de température de méme que les conditions de
chargement thermiques sont nécessaires :

« la température initiale;

« le chargement thermique;

« le pas de temps par défaut, lorsqu’il n’y a pas de précipités formés.

Paramétres de maillage
Les données liées a la distribution initiale sont :
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« le parametre de maillage (taille de chaque classe présente dans la distribution);

« le rayon initial de la distribution;

+ le nombre initial de classes;

« la distribution initiale pour chaque type de précipité résultant d’un calcul
précédant, dans le cas ou la distribution initiale est connue préalablement. En
effet, dans ce cas, le fichier de la distribution peut étre donné directement par
I'utilisateur.

Données initiales globales
Concernant les solutés (le cuivre et le magnésium, pour 'alliage 2024) :
« les concentrations volumiques initiales en solutés;
« les termes pré-exponentiels du coefficient de diffusion de chaque soluté;
« I'énergie d’activation de la diffusion de chaque soluté;
+ la masse volumique des solutés;
« la masse molaire des solutés.
Concernant la solution solide d’aluminium :
+ le parametre de maille de la solution solide ags considéré égale a celui de
I'aluminium am ., (Gss = Ampy);
+ la masse volumique de I’aluminium;
« la masse molaire de I’aluminium;
« le module d’Young de la solution solide (supposée identique a celui de
I’aluminium):
+ le coefficient de poisson de la solution solide (considéré comme étant celui de
I’aluminium).

Parameétres de diffusion lacunaires
Les propriétés liées aux lacunes :
« 'enthalpie de formation des lacunes (AHy);
+ l'enthalpie de migration des lacunes (AH,);
« I'entropie de formation des lacunes (ASy);
« les énergies d’interaction entre chaque soluté et les lacunes Eygcyne/sotute;
« la fréquence de saut des lacunes (fg), nécessaire pour calculer le terme pré-
exponentiel de la vitesse de diffusion lacunaire;
« le terme pré-exponentiel du coefficient de diffusion lacunaire (Dyqc,), calculé
comme suit : Dyg¢, = amAl2 * Ty
« la demi-distance | entre puits de lacunes;
« la température de mise en solution Tsq;
« la concentration initiale en lacunes (apres trempe ou maturation selon la
situation considérée).

Parametres concernant les précipités
Pour chaque précipité P :
« sa composition chimique;
« la concentration volumique de chaque soluté (donnée par lutilisateur, ou
calculée automatiquement a partir de la composition chimique et des données
concernant chaque élément chimique);
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« le nombre initial de sites de germination. Selon le type de précipité et
les hypothéses concernant les sites de germination, ce parametre peut étre
nécessaire a l'initialisation ou déduit automatiquement par calculs;

« le terme pré-exponentiel et ’énergie d’activation pour le solvus d’équilibre;

« le volume molaire;

« la variation relative 6,p des parameétres de maille entre la matrice (ss) et le
Qgs — a
précipité (P) : dmp = M;
ap
+ I’énergie d’interface par unité de surface yp;
« le facteur de forme op, représentant le ratio entre la longueur et le rayon du
précipité.
I
Concernant les précipité de type S :
« I'angle de mouillage 0 utilisé dans le calcul de la fonction d’interface fjp,

habituellement nommée fonction de mouillage.

ALGORITHME DE CALCUL

L’objectif du modele de précipitation est, comme nous I’avons expliqué en introduction,
de pouvoir prédire I’évolution d’une population de précipités au cours du temps et
ce, en fonction d’un cycle thermique imposé. Pour pouvoir obtenir une distribution
de taille de précipités aprés une durée donnée, une série de calculs est effectuée
pour chaque incrément de temps. Tout d’abord, les concentrations (volumiques) des
éléments chimiques présents dans l'alliage sont actualisées en tenant compte des
précipités déja existants (voir relation A.9 en annexe). De méme, les parametres
de diffusion lacunaire (concentrations d’équilibre, coefficients de diffusions) sont
déterminés en fonction de la température (relation 2.34). Ensuite, pour chaque type de
précipités, les concentrations d’équilibre de chaque soluté sont calculées. Cela permet
le calcul des différentes composantes de I’énergie libre nécessaire a la formation d’un
germe (énergie de surface, énergie de changement de phase et énergie de distorsion
élastique). Ensuite, le calcul du flux de germination est effectué en plusieurs étapes
(calcul du rayon critique de germination, du facteur de Zeldovich, de I’énergie de
critique de germination, etc.). Afin de déterminer la cinétique d’évolution du systéme et
I'incrément de temps maximal admissible pour I'itération suivante, les concentrations
et vitesses d’interfaces sont calculées en résolvant un systéeme d’équations formé par
les équations de Gibbs-Thomson et d’unicité de la vitesse de croissance/dissolution
quelque soit le soluté. Pour chaque type de précipités, un nombre de germes | At
est alors ajouté a la classe de rayon v + Ar™. Les coefficients aj; de la matrice des
vitesses de croissance sont ensuite calculés, permettant alors la résolution d'un systéme
d’équations linéaires donnant le nombre de précipités de chaque classe en fin de pas de
temps. Enfin, le temps, la température, les fractions volumiques et le nombre de classes
dans les distributions sont actualisés. Un apercu général de I’algorithme de calcul est
illustré sur la figure 2.12.
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< Début du calcul )
T

|Ca|cu| des concentrations volumiques de solutésl(—
v

Calcul des coefficients de diffusion atomique

¥
| Calcul du Flux de Gemination |

|Ca|cu| des concentrations d'interfacel

|Ca|cu| des vitesses d'interfacel

|Ca|cu| du pas de temps (dt)l

| Sauvegarde des données |

| Ajout des précipités germés |
v

Résolution du systéme donnant les nouvelles

distributions en fin de pas de temps
v

Mise a jour du pas de temps
(t=t+dt)
v
Actualisation de la température (T=T+dT)
v
Mise a jour des fractions volumiques
de précipités en fin de pas de temps
¥
Mise a jour des concentrations volumiques
de solutés en fin de pas de temps

!

Actualisation du nombre de sites de germination disponibles

Non

Simulation finie?

Fin du calcul

Figure 2.12: Algorithme de calcul général

PLATE-FORME DE CALCUL C++ / PYTHON
DESCRIPTION DU MODELE ORIENTE OBJET

Le but de cette section n’est pas de faire une présentation détaillée du modéle Orienté
Objet mis en place, mais plut6t une bréve description. Le code de calcul que nous visons
doit permettre de garantir des performances satisfaisantes, la justesse des calculs et
surtout la possibilité d’élaborer et d’intégrer de nouveaux modeles. Ainsi, un code libre
ou open source qui supporte le paradigme de la Programmation Orientée Objet a été
privilégié.

Besoins

Les besoins qui nous ont conduit a adopter une approche orientée objet sont
globalement :
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« garantir la possibilité d’élaborer et d’intégrer de nouveaux modéles;

« garantir la pérennité et I’évolutivité des concepts;

« permettre d’effectuer des calculs multi-physiques;

. profiter des paradigmes de la programmation orientée objet (héritage
encapsulation, polymorphisme, etc.);

« permettre I'intégration dans la plate-forme de calcul GranOOQ, utilisée pour les
calculs DEM;

« s’assurer d’avoir des performances satisfaisantes;

« garantir un code "open source" et portable sur tout type de systéme.

Etape de conception

Pour des développements Orientés Objets, 'Unified Modeling Language (UML) est
un outil de modélisation et de description incontournable. Ce langage graphique
normalisé qui permet d’apporter une vue synthétique et didactique a été utilisé tout au
long de I’étape de conception. Les objets possedent des relations qui leur permettent
d’interagir et de communiquer. Pour représenter ces relations, les "diagrammes de
classes" sont utilisés. Un diagramme de classes montre une vue statique de la structure
des classes constituants le modele orienté objet.

Historiquement, les premieres approches utilisées étaient fonctionnelles et avaient
comme inconvénients d’étre peu évolutives et difficilement maintenables. La
programmation orientée objet (POO) a été développée a partir de 1970 et s’est ensuite
répandue a partir des années 1980. La POO propose une organisation différente ou
les traitements et données sont regroupés au sein de mémes entités : les objets. Ces
derniers sont des entités possédant une identité, un état (ensemble d’attributs) et un
comportement défini par des méthodes. Les objets sont décrits par des modeéles : les
classes. Une classe est un modele qui décrit toutes les propriétés et le comportement
d’une méme famille d’objet. Les objets sont alors la concrétisation d’une classe, ou
plus précisément, une instance d’une classe. Un diagramme de classe de notre modeéle
métallurgique est présenté sur la figure 2.13. La classe Material modélise un matériau
qui possede une composition chimique (classe Chemical Composition). Un matériau est
composé de grains (classe Grain) et est caractérisé par un état microstructural défini
par les grains qui le composent.

La classe Grain, qui est une classe abstraite, modélise le grain. Une classe abstraite
est une classe non instanciable, dont 'implémentation n’est pas compléte et représente
juste une famille d’objet dont elle sert de base. La classe Grain se dérive en précipité
(classe Precipitate) et en grain de solution solide (SSGrain) : les précipités et les grains
de solution solide "sont des" grains, au sens de ’héritage orienté objet. Les précipités
envisagés en premiére approche seront les précipités GP (classe GuinierPreston) et S’
(classe Sprime).

La classe ChemicalComposition modélise le concept de composition chimique, faite
d’un ou plusieurs éléments chimiques (classe ChemicalElement) ayant chacun une
concentration (classe Concentration). Pour les grains, les concentrations peuvent
varier donc les concentrations initiales de tous les éléments physiques présents de
méme que les concentrations a chaque incrément de temps seront stockées. La
diffusion chimique (classe Diffusion) s’opére d’un élément chimique a un autre.

Une interface (classe Boundary) peut étre soit un joint de grain (type grain-
grain), soit de type grain-précipité ou précipité-précipité. Toutes les classes
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définies sont : Boundary, ChemicalComposition, ChemicalElement, Computation,
Concentration, Diffusion, Grain, GuinierPreston, Hardening, InterfacialConcentration,
Material, Polynomial, Precipitate, Quenching, RadiusDistribution, Sprime, SSGrain,
Temperature, ThermalLoading, ThermoDynamicsConstant, Vacancy. Toutes ces
classes seront regroupées dans une librairie appelée "LibMetallurgical" qui pourra donc
s’insérer dans un code de calcul existant.

Etape de développement

Afin de faciliter une future intégration dans la plate-forme GranOO, le choix de
développement s’est porté sur une combinaison des langages C++ et Python. En effet,
d’une part, le langage C++ (déja utilisé pour la plate-forme GranOO) est un langage
qui supporte le style orienté objet, garantit la performance, la robustesse de méme
que la portabilité de nombreuses bibliothéques libres. D’autre part, le langage Python
en raison de sa facilité d’utilisation, sa flexibilité et sa simplicité, est trés utilisé en
recherche et en industrie. De plus, le langage Python est un langage interprété multi
paradigmes et multi plate-forme. L’idée de développement consiste a initialiser le calcul
et instancier les objets issus des données d’entrées en langage python, puis a exécuter
les calculs avec les bibliotheques C++ trés performantes, et enfin, donner la possibilité
de manipuler les objets et post-traiter les résultats en fin de calcul en langage Python.

Vacancy Diffusion

*

- a class Vacancy represents a family of Vacancies so cardinality *{0 or many) canbe O or 1. Ij

Temperature
1
1
o 0.1
Material 0.1
1 Supersaturated solid solution Initial material
composition or precipitate composition
. composition 1
* — ! mainElement
Boundary | [ Grain ChemicalComposition | .- ChemicalElement
: 0.1 1 -
0.1 '
Concentration
2. .
Precipitat : — SSGrain !
P diffuse
/\\ InterfacialConcentration
R : RadiusDistribution
GuinlerPreston Sprime 1.* *

] A precipitate can be in 1 or (2 or more) grain(s).
Computed from - Ifitis in 1 grain : it is include strictly inside the grain;
-if it is in 2 or more grains, it is at the boundary
between the grains.

Figure 2.13: Vue globale du diagramme de classes orienté objet
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.
Gl C++ C++
| S————] C++sourcefile:  Binding Ce+/Python
LibMetallurgical Class cpp files ~ PythonBinding.cpp

l

Dynamically linked share
Makefile 4 v

object (.so file)

Input files Execution file Output files Post processing
— — —
A e A A

Material.py Nugrodis.py Script.py

run.py

Figure 2.14: Architecture de la plate-forme de calcul lié aux aspects métallurgiques

MODELE DE DURCISSEMENT STRUCTURAL
MECANISMES DE DURCISSEMENT PAR PRECIPITATION DES ALLIAGES D’ALUMINIUM

Dans le cas des alliages d’aluminium de la série 2xxx, les principaux mécanismes de
durcissement proviennent de l'interaction entre les dislocations et les précipités, ces
derniers se comportant comme des obstacles au déplacement des dislocations. Ainsi,
la distribution (taille, nombre de précipités par unité de volume, ...) de ces précipités
(obstacles), leur nature, influencent directement la mobilité des dislocations. Méme
si d’autres composantes peuvent limiter le mouvement des dislocations (contraintes
internes, nature de la solution solide, dislocations initialement présentes), I'effet
des précipités reste majeur. Les principaux mécanismes physiques de durcissement
structural peuvent se classer en trois groupes [136] :

« le durcissement dii aux effets a distance : il résulte de l'apparition de
microcontraintes internes locales dont l'origine est par exemple I’écart de
volume molaire précipités/solution solide ou la différence entre les constantes
d’élasticité des précipités et de la solution solide.

« le durcissement dii aux effets de cisaillement direct : le cisaillement des précipités
par les dislocations (figure 2.15) dépend des caractéristiques de l'interface
précipité/matrice de méme que les propriétés chimiques et cristallographiques
des précipités. La variation de I’énergie des dislocations, 'apparition de nouvelles
interfaces précipités/matrices, ou la création de fautes de structures dans les
précipités sont autant de mécanismes qui peuvent induire le durcissement dans
le cas du cisaillement.

« Durcissement da aux effets de contournement : par exemple le contournement
d’Orowan représenté sur la figure 2.16

MODELISATION DU DURCISSEMENT STRUCTURAL

La précipitation entraine une modification des propriétés mécaniques du matériau
telles que la limite d’élasticité ou la dureté. La principale difficulté lors de la
modélisation de I’évolution des propriétés mécaniques est le passage du comportement
microscopique local au comportement macroscopique. Deux approches peuvent étre
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Figure 2.15: Cisaillement d’un précipité sphérique dans le plan de glissement d’une
dislocation [113]
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Figure 2.16: Franchissement des précipités par contournement d’Orowan [113]
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utilisées pour modéliser I'influence des précipités sur le mouvement des dislocations.
D’un coté, une approche mécanique en considérant le déplacement d’une ligne
élastique, de tension de ligne donnée, ancrée sur un obstacle et soumise a une
contrainte donnée.

D’autre part, une approche physique qui prend en compte directement les
mécanismes d’interactions entre dislocations et précipités. Les mécanismes conduisant
au durcissement a léchelle locale sont généralement bien connus. Plusieurs
composantes contribuent au durcissement structural :

« le durcissement par effet taille de grain;

+ le durcissement par effet de solution solide;
+ le durcissement par écrouissage;

« le durcissement par précipitation.

Des lois d’additivité sont utilisées pour représenter le durcissement structural global
résultant de la contribution de divers modes de durcissement. De maniere générale, les
lois d’additions sont de la forme :

09 =0} + 03 (2.50)

Par exemple, dans le cas de durcissements plutot faibles comme les effets de taille de
grain et de solution solide, les contributions sont additionnées linéairement (q = 1).
Par contre, les contributions importantes, de méme nature, mais de fraction volumique
différente telle que le durcissement des précipités GP et S’, sont généralement
additionnées par une loi pythagoricienne (q = 2). Par ailleurs, lorsque le rayon des
précipités augmente, leur contribution au durcissement devient faible. Par conséquent,
il est généralement admis que la contribution des gros précipités peut étre négligée en
premiére approche.

VALIDATION
VALIDATION DANS LE CAS DE LA MATURATION

Afin de valider les premiers résultats obtenus par le modele de précipitation, un modele
de durcissement avec comme parametre d’entrée la fraction volumique de précipités
GP obtenue a l'issue d’un calcul de maturation a permis d’estimer la dureté de I’alliage
d’aluminium 2024 et de la comparer avec des données expérimentales. Pour ce modele
de durcissement, les différentes contributions retenues sont :

+ le durcissement par effet de taille de grain : cette contribution qui prend en
compte leffet des joints de grain est obtenue en fonction du diametre D des
grains par la relation suivante Hy = 15.4 + 18.4D~"/2 [137] et en supposant
0-gkain = 3HV’ ou 0-gkain

compris entre 50 microns et 150 microns, cette contribution varie peu (entre
51MPa et 54MPa), donc elle sera par la suite estimée a 54 MPa.

« le durcissement par effet de solution solide : le durcissement apporté par la
solution solide dépend de la concentration des différents atomes de soluté et
peut s’écrire [138] :

2/3
Oss = § kiC'/ (2.51)
i

est la limite d’élasticité. Pour des diametres équivalents

lssqt
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avec kj une constante en MPa/at%

C;

lssqt

la somme des pourcentages atomiques des solutés

dans la solution solide

En tout début de maturation, seuls les effets "joints de grain" et "solution
solide" contribuent au durcissement de l’alliage. Pour notre alliage 2024-
T351, les concentrations atomiques en cuivre (Cu) et magnésium (Mg) sont
respectivement de 1,7% et 1,5%. De plus, apres trempe, la dureté mesurée est
de 89 HV. La relation 2.51 nous permet alors d’estimer la valeur du parameétre k
(k = 40 MPa/at%). La contribution liée au durcissement par solution solide est
donc estimée a : 0gs = 143 MPa

« le durcissement par précipitation : lors de la maturation, seules les précipités GP
sont susceptibles de germer. Leur contribution peut étre exprimée comme suit

[139] :
e = s (2.52)

avec M le facteur de Taylor que nous supposerons égale a 3, valeur
couramment admise pour un métal non texturé de structure CFC.
fy

Ap  ladifférence du module de cisaillement entre le précipité

cp lafraction volumique des précipités GP.

et la matrice.

L’évolution de la fraction volumique sera obtenue grace au modéle de précipitation
(équation 2.48), et permettra ainsi de déduire la contribution des précipités GP au cours
du temps. La fraction volumique réelle des précipités GP a la fin de la maturation serait
de ordre de 5,5% [138]. Une calibration du modéle de précipitation est alors nécessaire
: les parameétres de calibration sont I'énergie de surface par unité d’aire ygp et la demi-
distance entre puits de lacunes 1.

Les résultats de la calibration pour un couple de parametres
(vgp, )=(0.044 J/m?,2.8 um) sont présentés sur les figures 2.17 et 2.18.

61



62

Rayon moyen [m]

el d

Fraction volumique f,

MODELE METALLURGIQUE

le—9

7=0.044 J/m? ; 1=2.8e-06 m

4.5

T

' )

0.0

i 1 1
50000 100000 150000 200000

0
Temps [s]
(a) Evolution du rayon moyen des précipités GP
= 2. = -
0.06 ! ~v=0.044 J/m ; [=2.8e-06 m !
‘ f ~—e
0.05
0.04
0.03
0.02
0.01
0.00 . : :
0 50000 100000 150000 200000
Temps [s]

(b) Fraction volumique de précipité GP

Figure 2.17: Résultats d'un calcul de maturation pour une durée de 55h
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Figure 2.18: Distribution des précipités GP en fin de maturation

Une trempe suivie d’'une maturation sont effectuées sur un échantillon d’AA2024, et
des essais de dureté sont réalisés périodiquement au cours du temps, pendant une durée
de 8oh. Les résultats montrent qu’entre 35h, 51 h et 55 h, la population de précipité
est stable (figure 2.19), avec un rayon, une fraction volumique et une distribution qui
restent pratiquement constants. Ainsi, la population au bout de 55 h sera considérée
comme celle au bout de 8o h. Les résultats sont comparés avec ceux issus du modele
de durcissement structural (figure 2.20), et montrent une bonne adéquation entre les
résultats obtenus grace a la simulation numérique et les mesures de dureté.
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2.5 VALIDATION

DANS LE CAS D’UN CYCLE THERMIQUE

Afin de valider les modeles développés lors d’'un cycle thermique, des mesures
de températures réalisées lors d’une opération de soudage FSW dans une plaque
d’aluminium 2024-T351 sont utilisées. Ces mesures sont issues de campagnes
expérimentales instrumentées effectuées antérieurement aux travaux développés dans
cette these [92], et ont été obtenues grace a des thermocouples disposés a mi-épaisseur,
a différentes positions de la plaque.

Des calculs de précipitation sont effectués sur un cycle de température que nous
nommerons TKA (figure 2.21) avec un pic a 218° C (491 K). Ce cycle correspond a un
point mesurée dans la ZAT a environ 28 mm de I’axe de soudage (figure 2.22). De plus,
ce cycle permet d’obtenir des résultats avec des temps de calcul raisonnables, car pour
des températures plus élevées, les vitesses de dissolution/croissance deviennent tres
importantes et réduisent tres fortement le pas de temps (voir section 2.2.4.2).

Les resultats obtenus montrent comme attendu une baisse (5.53% a 5.1%) de la
fraction volumique des précipités GP (figure 2.23). Cette dissolution est confirmée par
le profil de dureté qui présente un chute au début de la ZAT (figure 2.22). En effet,
comme le montre Genevois (2004) [140] , les précipités présents dans cette zone de
la ZAT sont de type GP, et le principal phénomeéne s’y produisant est leur légere
dissolution, ce qui entraine une légere baisse de dureté.

Néanmoins, la dissolution obtenue reste faible relativement aux valeurs suggérées
par les travaux de Genevois. Selon ces travaux, dans la zone de la ZAT considérée,
la fraction volumique des précipités GP passe de 5.5% a 4.8%. Cette différence peut
s’expliquer par le fait que la distribution de précipités GP au début de cycle thermique,
a savoir celle obtenue en fin de maturation (figure 2.18), est trés stable. En effet, la
distribution des précipités GP en fin de maturation est située fortement a droite du
rayon critique (1*) ce qui implique une dissolution beaucoup plus lente lors de la
montée en température.

65



66

450

W~
o
(@)

Température[K]

MODELE METALLURGIQUE

500 1 T

W
()]
(=)

300

250 L L
0 100 200

I
300
Temps [s]

i j
400 500

Figure 2.21: Cycle thermique TKA mesuré en un point situé au début de la ZAT
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Figure 2.23: Evolution de la fraction volumique des précipités GP lors du cycle thermique TKA

CONCLUSION

Un modele métallurgique dont lobjectif est la prédiction de I’évolution de la
distribution de tailles de précipités existants au cours du temps, en fonction de la
température, a été présenté. Ce modele a ensuite servi a la mise en place d'une plate-
forme autonome de calcul et de simulation métallurgique dédiée a la précipitation.
Afin d’assurer I'évolutivité du modéle et une intégration aisée dans une plate-forme de
simulation multiphysique, notamment celle utilisée pour la modélisation mécanique,
le code de calcul dédié a la précipitation a été concu suivant une approche orientée
objet, en langages C++ et Python. Le modele développé a été validé dans le cas d’une
maturation et a permis d’obtenir des résultats conformes aux mesures de dureté. Dans
le cas d’un cycle thermique (au début de la ZAT), le modéle a permis de reproduire
le début de dissolution des précipités GP attendu dans cette zone. Toutefois, des
travaux supplémentaires sont nécessaires pour des calculs sur des cycles présentant
des températures plus élevées (> 218°C).
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MODELISATION MECANIQUE PAR ELEMENTS DISCRETS

Learn from yesterday, live for today, hope for tomorrow.
The important thing is not to stop questioning.

— Albert Einstein

L’objectif de ce chapitre est de présenter les développements d’'un modele par
éléments discrets permettant de représenter le comportement mécanique d’un
alliage d’aluminium lorsqu’il est soumis a des conditions de grandes déformations
et vitesses de déformation telles qu’elles peuvent étre rencontrées dans le cas d’'un
procédé comme le FSW.

Sommaire
3.1  Probléme des grandes déformations . . . . . .. ... ... ... .. 70
3.2 Loidecomportement . . . ... ... ... ... ... ... ... 70

33

34

Descriptiondumodeéle . . . .. ... . L. 70

Méthode par potentiel: identification du comportement

élastique . . . ..o Lo 76
Construction de la loi basée sur les potentiels . . . ... ... ... 89
Présentation du modéle- loi de comportement a seuil . . . 89
Etude du comportement macroscopique émergent . . . . . 89
Méthode de calibration . . . . ... ... ... ....... 94
Conclusion . . . . ... . ... .. 99

69



70

3.1

3.2

3.2.1
3.2.1.1

MODELISATION MECANIQUE PAR ELEMENTS DISCRETS

PROBLEME DES GRANDES DEFORMATIONS

Un des avantages de la DEM est de pouvoir combiner les avantages de la formulation
eulérienne (pas de distorsion du maillage) et de la formulation lagrangienne (historique
de chaque particule). Dans un procédé tel que le FSW, la matiére subit d’importantes
déformations dans la zone malaxée. Ainsi, dans le cadre de la simulation numérique
du FSW, bien que la méthode DEM permette d’éviter les problémes de distorsions
de maillage, les modeles par éléments discrets développés doivent pouvoir prendre
en compte ces grandes déformations et étre capable de représenter le malaxage de la
matiere.

Pistes pour modéliser les grandes déformations et choix de 'approche
Tout d’abord, pour représenter le comportement d’un matériau continu (non
granulaire), les modéles doivent prendre en compte les forces de cohésion de la matieére.
Nous avons vu (chapitre 1) que deux approches principales émergent :
« une approche basée sur les forces issues de liens poutres entre éléments discrets,
« une approche basée sur les potentiels d’interaction.

Interaction micro

m i >

?

Figure 3.1: Interaction au niveau des éléments discrets

Cependant, dans notre cas, le choix de 'approche doit aussi étre guidé par la facilité
et la flexibilité a représenter le comportement mécanique en grandes déformations.
Ainsi, pour prendre en compte ce comportement lors du malaxage, 1'approche
privilégiée est 'approche par potentiels. En effet, méme si des liens de type poutres en
grandes déformations peuvent étre utilisés, la gestion des interactions, la construction
et la suppression des poutres posent des difficultés dans le cas du malaxage. De plus, un
des avantages du choix de 'approche par potentiels est que le "maillage” représentant
toutes les interactions entre les éléments discrets n’est pas fixe, mais est déterminé
automatiquement en fonction de la position des particules. Le choix que nous avons
fait de I’approche par potentiel découle principalement de cette raison.

LOI DE COMPORTEMENT

DESCRIPTION DU MODELE
Forces exercées sur un systéme de particules discrétes - Loi de comportement
La méthode des éléments discrets est une méthode ou, a la différence des méthodes
continues, la loi de comportement est définie a ’échelle microscopique; les forces
d’interactions caractérisant la loi de comportement doivent donc étre définies a
I’échelle des éléments discrets.
Deux types de forces sont considérées :
« les forces conservatives FC . Elles peuvent se classer en 2 groupes : les forces
conservatives purement répulsives FCR; et les forces conservatives purement
attractives FCA;
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. les forces dissipatives FP qui réduisent la différence de vitesse entre les
particules.
Ces forces sont analogues a celles utilisées dans la méthode DPD (dissipative particle
dynamics) o1, un autre type de force, les forces stochastiques F°, sont considérées en
plus des forces conservatives et des forces dissipatives (FC et FP) [141, 142].

Choix du potentiel et définition des forces conservatives

Les forces conservatives s’exercant entre 2 éléments discretsiet j Fgonser"aﬁ"e dérivent
d’un potentiel d’interaction @j; . Le choix du potentiel d'interaction s’est porté vers des
potentiels de type Lennard-Jones, aussi utilisés en dynamique moléculaire, d’'une part
pour des raisons de simplicité, et, d’autre part, car ce type de potentiel est largement

documenté.
n S\ ™ m S\ "

D::(5) = — - — .

yo)=e <m—n) (5eq) (m—n> <5eq> ()
1 1

FConservative _ mne 6Lq " — 6Lq " u (3-2)

Y (M —1n)deq 5 5 '
avec 0 distance entre les deux particules i et j

deq distance d’équilibre entre deux particules

€ valeur absolue du potentiel a la distance d’équilibre
m  exposant représentant la partie répulsive de la force
N exposant représentant la partie attractive de la force
u

le vecteur unitaire selon la direction de 'interaction, dans le sens j vers i

Les parametres m et n définissent la forme et I'amplitude des courbes de potentiels
ou de forces. Des exemples sont illustrés sur la figure 3.2 avec quelques couples de
parametres m et n.

Dans certains cas, afin de permettre, d'une part la modulation de la raideur de la
force en attraction et en repulsion (par exemple, une force derivant d’un potentiel trés
raide en repulsion et trés souple en attraction), et d’autre part la réduction du nombre
de parametres, le parameétre m représentant la partie répulsive de la force sera défini
en fonction du parametre n représentant sa partie attractive:

m=tn
avec t entier positif modulant la partie répulsive en fonction de la partie attractive (t = m/n)
Ainsi, pour modéliser une force tres raide en répulsion et tres souple en attraction,

le paramétre t peut étre modulé pour obtenir une valeur de I’exposant m grande par
rapport a n.
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Force d’interaction
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Figure 3.2: Forme de la courbe force-distance en fonction des couples de parameétres (m,n) avec
m=2n: (m,n)= (2,1), (4,2), (6,3), (8,4), (10,5), (12,6)

Forces dissipatives

Les forces dissipatives sont exprimées comme suit:

FB =Y (uAVU) u
F =0

D
avec  Fj

d

Y
Avi)‘ = Vi — V]'

d1im

3.2.1.2 Distance d’équilibre

,0 > Olim

la force dissipative;

distance entre les deux particules i et j;

coeflicient caractérisant la viscosité de I'interaction;
avec Vj et Vj les vitesses respectives de i et j;
distance maximale d’interaction;

le vecteur unitaire suivant la direction de I'interaction,
dans le sens j vers 1.

La distance d’équilibre d¢q ne dépend que de la distance entre deux éléments discrets
en contact. Cette distance d’équilibre devrait étre égale a la distance entre deux

éléments lorsqu’ils présentent un seul point de contact (voir figure 3.3). Cependant,
en pratique, lors de la construction d’un domaine discret, tous les éléments discrets ne

sont pas parfaitement en contact. Ils sont donc toujours trés légerement interpénétrés

ou espacés. En conséquence, définir la distance d’équilibre comme 6.4 = R; + R;
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impliquerait un domaine initial instable (hors-équilibre) di a existence de forces non
nulles. Pour palier a ce probleme de stabilité initiale du domaine, une autre approche
a été utilisée pour la définition de la distance d’équilibre: au début de la simulation,
pour chaque élément discret j, une zone initiale naturelle d’interaction Z; est définie
(figure 3.4). Pour chaque éléments discrets k contenu dans Zj, la paire d’interaction
{EDj, EDy} est sauvegardée, et la distance d’équilibre entre j et k est définie comme
étant la distance initiale entre j et k juste apres la construction du domaine discret
(deq = O;0x ). Cela permet d’assurer un systéme stable au tout début d’une simulation.
Au cours d’une simulation, pour toute nouvelle interaction créée entre I’élément discret
j et un autre élément discret m n’appartenant pas a Zj, la distance d’équilibre est définie
comme étant Rj + R (8eq = Rj + R ).

: :
eqg = Ri +R;

Figure 3.3: Eléments discrets en équilibre parfait

oo
< -
~~~~~~
‘‘‘‘‘‘

Figure 3.4: Etat d’équilibre initial

3.2.1.3 Distance maximale d’interaction entre deux éléments discrets

Pour obtenir des temps de calcul raisonnables, il est nécessaire d’introduire une
distance maximale d’interaction entre deux éléments discrets (figure 3.5). Si la distance
entre deux éléments discrets est supérieure a la distance maximale d’interaction, ils
n’interagissent pas. Cette distance, notée i, dépend du rayon des éléments discrets
en interaction.

En pratique, cette distance de coupure a été défini en fonction du rayon moyen
Rimoyen calculé sur 'ensemble du domaine discret et d’'un paramétre «. La distance

lorsque deux éléments discrets sont en contact est approximativement égale a 2Ryoyen.
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Pour cette raison, le parameétre « sera toujours choisi supérieur ou égal a deux (x > 2).

dlim = “Rmoy en (3-4)

avec o un réel positif;
n

2 Ri

i=1

Rimoyen  défini comme avec Nt le nombre total d’éléments discrets.

Figure 3.5: Distance maximale d’interaction

3.2.1.4 Calcul du pas de temps

Lors des calculs DEM, une étape importante est le choix du pas de temps d’intégration,
car le schéma d’intégration utilisé est un schéma explicite, caractérisé par un pas de
temps critique At¢itique, €n dessous duquel les calculs peuvent devenir instables.

De maniere générale, ce pas de temps critique At itique est défini selon la relation:

mini Mij

Atcritique (S8 (3:5)

max; Ki]'
avec Ky laraideur équivalente de I'interaction entre deux particules i et j

M. .
Mi; masse équivalente des particules i et j (ﬁ)
1 )

Dans le cas de la formulation proposée pour les forces conservatives, la raideur
s’exprime comme suit:

dF d?®
a5 as? ()

:—% {(m+1)(6%q) —(n+1)(6%q) } (3.7)
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Ainsi, la raideur varie nettement en fonction de la distance entre les deux éléments
discrets. Par exemple, dés lors que deux éléments discrets sont en répulsion, la variation
de laraideur s’effectue en puissance m, et tend vers I'infini lorsque les éléments discrets
se rapprochent. Etant donné que la raideur dépend de la distance entre les éléments
discrets, une valeur d’interpénétration maximale 531ter7\/lax
permet aussi de définir une raideur maximale.

Une valeur d’interpénétration maximale 5%}“”7\/[“"
et des rayons R; et R des elements discrets en interaction telle

peut étre définie, ce qui

peut étre definie en fonction d’'un

coefficient nterMax

que:

6%}1terMax — o(lnteT‘MaX(Ri + Rj)

avec (xlnterMax

éint erMax
i

un coeflicient € [o,1]

interpénétration maximale entre deux éléments discrets
Par conséquent, la raideur maximale d’interaction K™% est:

Kmax =K (6min) (3'8)
avec Omin = Ri +Rj— SglterMaX distance minimum autorisée

Ainsi pour une interaction entre deux éléments discrets ED; et EDj, le pas de temps
critique est:

Atijcritique X mln (\/Mi/K{?aX’ \/M]/Kwax) (39)

Le pas de temps critique du calcul est donc le plus petit pas de temps de toutes les
interactions du domaine discret.

En pratique, la valeur du coefficient 5%}“”7\/[‘1" et donc du pas de temps est fixé
a priori, en supposant une limite d’interpénétration pour chaque paire d’éléments
discrets. La valeur de 6%“”’““" influence fortement les temps de calcul. Pour les calculs
ayant conduit aux résultats exposés par la suite, le pas de temps a été déterminé en

supposant un coefficient oc'terMax

= 0.3, ce qui implique que les éléments discrets ne
pouvaient pas s’interpénétrer de plus de 30%. Cette valeur a été choisie pour des raisons
de robustesse. En effet, pour des valeurs plus faibles, les calculs étaient généralement
mal conditionnés (explosion du domaine discret), tandis que pour des valeurs plus
grandes, les pas de temps étaient généralement trop faibles et donc les temps de calculs
trop importants. Des tests préliminaires ont montré que cette valeur représente de
maniere générale un bon compromis qui permet d’assurer le bon conditionnement
de la plupart des calculs. Cependant, nous notons que d’autres valeurs peuvent étre

choisies, et qu'une étude plus approfondie sur ce point mériterait d’étre effectuée.

Relation entre les parameétres du potentiel et la constante de raideur élastique

La dérivée premiere de la force par rapport a la distance est exprimée par la relation 3.6
. Par conséquent, au voisinage de la distance d’équilibre (5 — d¢q), la raideur est quasi
constante et égale a !K(éeq)l . Ainsi, il existe un intervalle dans lequel l'interaction
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entre 2 éléments discrets peut étre supposée élastique. Dans cet intervalle, la raideur
élastique est constante et s’exprime comme suit:

emn

K. —

(3.10)

METHODE PAR POTENTIEL: IDENTIFICATION DU COMPORTEMENT ELASTIQUE

Le modele des potentiels est d’abord utilisé dans le cas élastique afin d’identifier le
comportement macroscopique émergent, et de déterminer une méthode de calibration.

Comportement émergent dans le cas d’un essai de traction

Des essais de traction ont été menés avec une sélection de valeurs représentatives
des parametres microscopiques €, m, n et «. Tous les essais ont été réalisés avec la
plateforme de calcul GranOO (www.granoo.org).

Les résultats obtenus avec deux couples de parametres différents (voir table 3.1)
sont présentés ci-apres. Les conditions limites sont mentionnées dans la table 3.2.
Pour les potentiels de type Lennard-Jones, les exposants m = 12 et n = 6 sont
ceux généralement utilisés respectivement pour représenter les interactions atomiques.
Cependant, 'échelle considérée ici étant beaucoup plus grande (mésoscopique ou
microscopique), les exposants représentant les forces attractives et répulsives seront
supposés beaucoup plus faibles. En gardant de plus un ratio m/n=2, les couples de
paramétres (m, n) peuvent donc étre (10,5), (8,4), (6,3), (4,2) ou (2,1). Le couple (m,n)
choisi pour les résultats présentés ici est (8,4). Le parameétre « a été choisi égal a 3
car cette valeur représente un bon compromis entre des temps de calcul acceptables et
la prise en compte d’un treés grand nombre d’interactions. Le parameétre € a été choisi
pour obtenir un module de Young macroscopique proche de I’aluminium. L’objectif des
essais numériques qualitatifs est dans un premier temps d’identifier le comportement
macroscopique émergent.

Les éprouvettes numériques sont cylindriques avec o.02m de diameétre et 0.1m de
longueur, et, sont constituées de 2000 éléments discrets.

Table 3.1: Valeur des parametres pour les différentes courbes
FIGURE € n o« m
cas 1: figure3.6 100 4 3 8

cas 2: figure3.7 130 4 3 8

Table 3.2: Conditions limites

ESSAI CONDITION LIMITE VALEUR TOTALE UNITE

Traction uniaxiale vitesse imposée 0.2 m/s

Traction cyclique  déplacement imposé ~ 0.004sin(9.6610°t) m

Les résultats obtenus, représentés sur les figures 3.6 et 3.7, montrent que lorsque
la déformation macroscopique est inférieure a 1%, le comportement macroscopique
émergent est similaire a un comportement élastique. Les oscillations observées au
début du calcul sont inhérentes a I’algorithme de calcul DEM de la plate-forme GranOO
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(dynamique explicite). De plus, la baisse du module de Young s’explique par le fait que,
quand la déformation augmente, les forces microscopiques diminuent progressivement
et ne sont plus linéaires. En effet, comme expliqué plus haut (voir 3.2.1.5), pour des
déformations trés faibles, la force d’interaction entre éléments est élastique linéaire.

Le module de Young macroscopique obtenu dans le cas 2 (figure 3.7a), correspond
au module d’Young de I'alliage d’aluminium 2024-T351 dont les caractéristiques sont
représentées dans la table 3.3.

Table 3.3: Caractéristiques mécaniques de l’alliage d’aluminium 2024-T351

Propriété Valeur Unité

E 73 GPa
v 0.34 [-]
oy 290 MPa
Orupt 441 MPa
€rupt 4%-19% [-]

En gardant le couple de parameétres défini dans le cas 2 (voir table 3.1 ), la courbe
contrainte-déformation obtenue si I’éprouvette est sollicitée avec une déformation
plus importante est présentée sur la figure 3.8. La rupture ou "pseudo rupture" du
matériau est représentée sur la figure 3.10. La courbe contrainte-déformation obtenue
(figure 3.9) dans le cas d’'un chargement cyclique montre que le comportement
macroscopique émergent est plutdt un comportement élastique non linéaire. Cela est
étonnant par rapport a ’hypothése selon laquelle de la plasticité émergerait a I’échelle
macroscopique du réarrangement a 1’échelle microscopique des éléments discrets. La
non émergence de cette irréversibilité au niveau macroscopique peut provenir du fait
que le réarrangement des élements discrets n’est significatif que pour une certaine
échelle et dépendrait par conséquent de la taille des élements discrets. Une autre
hypothése est le fait que la structure cristallographique du matériau n’est pas prise
en compte, comme c’est le cas pour des simulations par dynamique modéculaire, dans
la réprésentation du domaine avec la méthode des élements discrets.
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Figure 3.10: Rupture du matériau

3.2.2.2 Etude paramétrique- Influence des paramétres du potentiel
Dans cette section, l'influence des parametres définissant la force d’interaction
microscopique sur le comportement élastique macroscopique sera investiguée. Les
parametres investigués sont €, n et t (t étant le rapport m/n). Des essais de traction ont

été menés en faisant une étude paramétrique basée sur ces parametres microscopiques.

Influence sur le module de Young : effet du paramétre ¢
Les parametres n et t sont fixés, et des essais numériques de traction sont réalisés avec
différentes valeurs de €.

Table 3.4: Valeurs des parameétres

10 - -
20 - -
40 - -
60 - -
80 - -
500 - -

Les résultats obtenus (figure 3.11) montrent que le module de Young évolue
linéairement en fonction du parameétre €.

Influence sur le module de Young : effet du paramétre n
Des essais numériques de traction sont réalisés avec différentes valeurs de n, les
parameétres € et t étant fixés.

Table 3.5: Valeurs des parametres

n 1 2 3 4 5 6
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Evolution of Young Modulus versus epsilon
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La résultats obtenus (figure 3.12) montrent que le module de Young évolue
quadratiquement en fonction du parameétre n.

Influence sur le module de Young: effet du parameétre t
Des essais numériques de traction sont réalisés avec différentes valeurs de t, les
parameétres € et n étant fixés.

Table 3.6: Valeurs des parametres

t 2 3 4
€ 1 1 1
n 4 4 4

Evolution of Young Modulus versus t
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Figure 3.13: Evolution du module de Young macroscopique en fonction du paramétre t

La résultats obtenus (figure 3.13) montrent que le module de Young évolue
linéairement en fonction du parametre t.

Influence sur le module de Young: interprétation des résultats obtenus

Les resultats obtenus montrent que dans le cas élastique, les parametres
microscopiques (e, m, n) et le module de Young macroscopique sont reliés par
une loi bien déterminée en fonction de chaque parameétre. Nous avons déja vu

que dans le cas élastique, et lorsque les déplacements sont faibles, la raideur
emn
52 (voir

€q

microscopique peut étre considérée comme constante et est égale a K¢ =

paragraphe 3.2.1.5).
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Ainsi, dans le cas d'un jeu de parametre €, n, t, pour une méme interaction et pour
deux couples différents de parametres microscopiques (€1,t1, 1) et (€2,1t2,17), la
relation suivante peut étre déduite:

i 2
Kgmcro ety

KE“CTO et Tl%

(3.11)

Par conséquent, si de plus la raideur élastique est supposée linéairement dépendante
du module de Young (E = KL/S dans le cas d’une poutre de longeur L et de section S),
la relation 3.11 montre que le module de Young microscopique dépend linéairement du
paramétre €, linéairement du parametre t et quadratiquement du parametre n. Notons
par ailleurs que dans le cas d’un jeu de paramétres (€, n, m), la relation 3.11 devient:

Kgmcro . €1 M Ny

K?ﬁcm €)My ny

d’ou une évolution linéaire du module de Young pour tous les parameétres (linéaire pour
€, linéaire pour m mais aussi linéaire pour n).

En conclusion, cette évolution microscopique est aussi retrouvée dans le
comportement macroscopique émergent , ce qui explique les résultats obtenus.

Influence sur le coefficient de Poisson

Lors d’essais de traction numérique, le coefficient de Poisson macroscopique est
déterminé et linfluence des parameétres du potentiel (e, m, n) sur ce coefficient
macroscopique est étudiée. Les résultats présentés sur la figure 3.14, montrent que
les parameétres du potentiel n’influent pas sur le coefficient de Poisson. En effet, quels
que soient les parametres utilisés, le coefficient de Poisson reste pratiquement constant
(varie entre 0.2303 et 0.231).

Cela s’explique par le fait qu'a l'échelle des éléments discrets, les forces
d’interactions qui dérivent de potentiels sont axiales et ne définissent que des efforts
en traction ou compression.

En conclusion, les paramétres €, m ou n n’ont pas d’influence directe sur le
coefficient de Poisson macroscopique. Pour mieux prendre en compte les effets
d’élasticité transversaux, et ne plus dépendre de la structure, des efforts de torsion
et de flexion a I’échelle des éléments discrets devraient aussi étre pris en compte. Nous
avons choisi, pour le reste de I’étude, de poursuivre tout de méme avec la formulation
par potentiel ne générant que des forces axiales. Cela reste une premiére approche et
le modeéle pourra étre enrichi par la suite.

Influence sur le module de Young: effet du nombre d’éléments discrets

Un point important nécessaire pour valider la formulation utilisée est la dépendance
au nombre d’éléments discrets. Les parametres microscopiques définis jusqu’ici ne
prenaient pas en compte la variation du nombre ou de la taille des particules. En
conséquence, pour un domaine ayant une taille fixe, lorsque le nombre de particules
augmente, les propriétés macroscopiques obtenues ne convergent pas. C’est ce qui est
montré sur la figure 3.15 ou l'influence du nombre d’éléments discrets sur le module
de Young macroscopique est illustrée. Pour obtenir ces résultats, des essais de traction
ont été effectués en variant le nombre de particules sur un domaine discret ayant une
taille fixe. Les valeurs des parametres utilisés sont présentées dans le tableau 3.7.
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Evolution of Poisson coefficient versus e
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Table 3.7: Valeurs des paramétres

e n t

1 4 2

Table 3.8: Nombres d’éléments discrets

nombre d’éléments 500 1000 2000 10000
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Figure 3.15: Effet du nombre de particules sur le module de Young macroscopique

La non-convergence des propriétés macroscopiques en fonction du nombre de
particules nous a conduit a proposer une nouvelle expression des parametres
microscopiques afin d’assurer l'indépendance des propriétés macroscopiques au
nombre des particules.

Reformulation des parameétres microscopiques- Nouvelle étude paramétrique

Afin de prendre en compte le nombre des particules, les paramétres caractérisant
I'interaction entre 2 éléments doivent étre redéfinis. Nous avons choisi pour cela
de redéfinir le parameétre €, parametre physique caractérisant 1’énergie minimum
d’interaction, les autres parametres influencant surtout la forme du potentiel. Le
paramétre € est calculé pour chaque interaction entre 2 particules i et j, et est défini

comme suit:

€ = E'“Léeqs* (3.12)
mn
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Ri—{—Rj
2

2
ou S* est défini comme S* =7 ( ) et par conséquent prend en compte la

taille des particules.
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avec Emicro Un parametre pouvant étre assimilé au module de Young microscopique

S* la section équivalente de I'interaction

deq distance d’équilibre entre deux particules

m exposant représentant la partie répulsive de la force
n exposant représentant la partie attractive de la force
Ri le rayon de I’élément discret 1

R; le rayon de I’élément discret j

Ainsi, les nouveaux parameétres définissant I'interaction par potentiel sont Enicro,
metn

Effet du nombre d’éléments discrets (effet du "maillage")

Les nouveaux parametres microscopiques prennent en compte la variation de la taille
des particules. Afin de vérifier que cela se traduit a I’échelle macroscopique, des essais
de traction ont été effectués en variant le nombre de particules sur un domaine discret
ayant une taille fixe. Les valeurs des parametres utilisés sont présentées dans le tableau
3.9. Les résultats obtenus (figure 3.16) montrent que le module de Young macroscopique
ne dépend pratiquement plus du nombre d’éléments a partir d’'un certain seuil. En
conséquence, pour un domaine ayant une taille fixe, lorsque le nombre de particules
augmente, les propriétés macroscopiques obtenues convergent, et le domaine peut étre
supposé indépendant du nombre d’éléments discrets a partir d’'une certaine valeur,
typiquement 5000 dans I’étude présentée.

Table 3.9: Valeurs des parameétres

Emicro Mt

30.€9 4 2

Table 3.10: Nombre d’éléments discrets

nombre d’éléments 500 1000 2000 5000 10000 20000
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Figure 3.16: Effet du nombre de particules sur le module de Young macroscopique avec la
nouvelle formulation

Justifications
Soit @, I'énergie entre 2 particules, et V, le volume de matiere équivalent représenté
entre les 2 particules. Supposons V = §S*, ou S* représente la section équivalente, et

do

0 la distance entre les particules. La densité d’énergie v s’exprime comme suit:

do _ do ds
dv  ds dV
1
- _F(5)§ (3.13)

- mne 5eq m—H_ 5eq n+1
(M= n)8egSt [\ 8 5

Soit 2 interactions différentes devant représenter le comportement d’'un méme
matériau. L'une entre 2 éléments discrets i et j ayant comme rayons R; et R;, et I'autre
entre 2 élements discrets i’ et j’ ayant des rayons Rys et Rj/ différents de ceux de la
premiere. Si le matériau représenté est le méme, la densité d’énergie ne doit pas étre
influencée par le changement d’échelle et doit étre équivalente pour les 2 interactions

EmicrodeqS™
considérées. Or, en définissant le paramétre € tel que € = ——> 9~ J’équation 3.13
mn
devient:
O Emiero [ (8eq) ™ _ (8eq )" (5.1
dv m—n 5 5 '

Ainsi, avec la nouvelle expression de € (voir equation 3.12), et pour un méme niveau
de déformation, la densité d’energie est constante et ne dépend que de Eicro quelque
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: : : i X deq
soit la taille des particules considérée. En effet, les parametres m, n et le rapport 5
sont sans dimension. Ceci peut expliquer pourquoi la nouvelle expression de € permet

de tendre vers des domaines indépendants du nombre d’éléments discrets au fur et a
mesure que ce dernier augmente.

CONSTRUCTION DE LA LOI BASEE SUR LES POTENTIELS
PRESENTATION DU MODELE- LOI DE COMPORTEMENT A SEUIL

Afin de prendre en compte un comportement différent entre 2 éléments discrets en
fonction d’une force d’interaction seuil ou d’une distance seuil, les forces conservatives
peuvent dériver de deux types de potentiels différents. Cela permet notamment d’avoir
un changement de pente plus pilotable. Ainsi, deux forces F' et FII peuvent étre

utilisées:
) |6 — 8eq]
Fyl8) = Fevmm (8 st b= Sk
Fij |6 _ege | (3.15)
FU(8) = Fepmans (8= 8 +8eq) +F1(85) i &= 2L > g,
eq

ou &g représente la déformation seuil a partir de laquelle s’effectue le changement
(1+ &) 6eq ;8102 6eq
(1—&)deq ,s1 8 < beq

Il est a noter que pour la forme de potentiel choisi, il existe une partie linéaire,

de la force d’interaction et la distance seuil &g

notamment lorsque la distance entre 2 particules tend vers la distance d’équilibre. De ce
fait, jusqu’a certaines valeurs de &, la force F! est linéairement dépendante (quasiment)
de la distance. Ainsi, avec deux lois qui sont basées sur la méme formulation, un
comportement linéaire pour la premiere et non linéaire pour la seconde peut étre
obtenu.

ETUDE DU COMPORTEMENT MACROSCOPIQUE EMERGENT

Dans cette section, le comportement macroscopique émergent obtenu en utilisant le
modele a seuil sera étudié.

Comportement macroscopique émergent

Afin d’identifier les comportements macroscopiques obtenus, des simulations d’essais
de traction uniaxiale ont été effectuées numériquement. Les résultats montrent que la
loi de comportement a seuil permet de représenter un comportement macroscopique
émergent élastique puis plastique (voir figure 3.17). Le comportement macroscopique
obtenu avec une éprouvette cylindrique avec 500 éléments discrets, de longueur 0.05cm
et de rayon o.o2cm est illustré sur la figure 3.17. Pour ce cas de simulation, les
parametres ont été choisis pour obtenir un module de Young qui soit du méme ordre
de grandeur que les matériaux métalliques. Pour les mémes raisons que celle évoquées
précédemment (voir section 13.2.2.1), le couple choisi pour les parameétres (my,ng) et
(my,ny) est (8,4), et le parameétre o qui détermine la distance de coupure est choisi égale
a 3 (x=3). Concernant la force F!I, les essais numériques étant en premiére approche
qualitatifs, le parameétre €; est choisi en fonction de €1 de maniére a représenter un

89
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écrouissage du méme ordre de grandeur que les matériaux métalliques. Le parametre
&5 est choisi de maniére a ce que la force F! puisse étre considérée linéaire et compte
tenu du choix effectué pour les parameétres €1,m et ny. Par ailleurs, ce parametre peut
étre adapté a chaque matériau et déterminé a partir d’essais expérimentaux.

Pour le cas de simulation présenté ici, les parameétres utilisés pour définir

les interactions microscopiques entre les éléments discrets sont résumés dans le

tableau 3.11.
Plusieurs observations peuvent étre faites:

sur les courbes de traction macroscopique obtenues (figure 3.17), le
comportement émergent est linéaire puis non linéaire tout comme la loi
d’interaction définie a I’échelle des éléments discrets (figure 3.18).

se premier changement de la force F! 4 la force FII a I’échelle des élements
discrets intervient aux alentours d'une déformation et d’une contrainte
macroscopique (&xx, Oxx) = (0.00109,37.2 MPa) (figure 3.17). Or le
comportement macroscopique est a cet instant toujours élastique. Ainsi,
I’apparition ou l'initiation microscopique de la plasticité apparait bien avant les
effets macroscopiques.

se début de la non-linéarité ou de la plasticité macroscopique s’effectue
lorsqu’environ 50% des éléments discrets passent a une interaction plastique
((exx, Oxx) = (0.00479,155.8 MPa), figure 3.17).

par ailleurs, tous les éléments discrets passent d’une interaction F! & une
interaction F!! aux alentours de (exy, Oxx) = (0.003123,254.7 MPa).

la non-linéarité macroscopique émergente observée est donc due a la non-
linéarité de la force F!! a DI’échelle des éléments discrets mais aussi a
I’augmentation du nombre d’éléments discrets passant d’une interaction par la
force F' 4 une interaction par la force F!!

Il convient de mentionner que pour des essais quantitatifs, une calibration des forces

Fl et FII doit étre effectuée par la suite.

Table 3.11: Valeurs des parametres utilisés pour les essais de traction uniaxiale sans forces

dissipatives

€ | My (ng e | mny| & |v |«

8o | 8 4 3 8 4 | 0.005 | 0| 3
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Figure 3.17: Echelle macroscopique: Comportement macroscopique émergent

Force a l'échelle de 2 élements discrets

40000

30000}

20000

10000 |

0_ |

—10000 g
1 . . . .

—20000 - [ R N —— s H—— R—
. 5 ; 5 5

_30000_' ........ 5 5 5 i
,' -= F o e6=80; m;=8; n;=4

—40000} USROS SO == Fymyn, : ©=3; my=8; ny=4 ||

_5000(()).8 1.0 1.2 1.4 1.6 1.8 2.0

Figure 3.18: Echelle de deux éléments discrets: force a seuil



92

MODELISATION MECANIQUE PAR ELEMENTS DISCRETS

300 T T T T
250f S S
200

150

o, (MPa)

100

sof S A S

0.0 0.2 0.4 0.6 0.8 1.0
Ratio of plastic discrete elements [-]

Figure 3.19: Evolution de la contrainte en fonction du ratio d’éléments discrets en interaction
"plastique” F!!

Effet de la viscosité

Afin de montrer l'effet des forces dissipatives et du coefficient de viscosité vy, les
forces dissipatives sont introduites lors d’essais numériques de traction et I'éprouvette
sollicitée a différentes vitesses de déformation (1 s~' et 10 s~' ). Les valeurs des
parameétres utilisés sont indiquées dans le tableau 3.12. L’effet de la viscosité sur la
courbe de traction est illustré sur la figure 3.20. Sur cette figure, une augmentation
de la contrainte avec la vitesse de sollicitation peut étre remarquée. Cela montre que
la prise en compte des forces dissipatives a I’échelle des éléments discrets, permet,
qualitativement, de représenter l'effet visqueux d’un matériau sur le comportement
mécanique macroscopique.

Table 3.12: Valeurs des parameétres utilisés pour les essais de traction uniaxiale avec forces
dissipatives

€ | My (Mg | € | My [Ny | & Y | «

8o | 8 4 3 8 4 | 0.005 | 1000 | 3

Par ailleurs, le coefficient de viscosité y peut aussi s’exprimer en fonction d’un
coefficient d’amortissement 0 (relation 3.16), et, dans ce cas, nous notons que 'effet
de la viscosité reste relativement faible (figure 3.21) méme pour des valeurs de gamma
telles que le coefficient d’amortissement est proche de ’'amortissement critique (6 = 1).
Toutefois, une étude plus approfondie doit étre effectuée pour mieux comprendre
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Figure 3.20: Echelle macroscopique: Comportement macroscopique émergent

I'effet de le viscosité microscopique et des forces dissipatives sur le comportement
macroscopique.

’YZZGVKU' M* (3.16)

avec Kj; la raideur entre deux particules i et j
MiM;
*—_— ") 13 masse réduite, calculée a partir des masses M; et Mj
M + M;
des particules i et j

0 le coefficient d’amortissement (0 € [0, 1])
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Figure 3.21: Influence de la vitesse de sollicitation sur le comportement macroscopique:
coeflicient d’amortissement proche de 1 (0 ~ 1)

METHODE DE CALIBRATION
Identification du comportement macroscopique dans la zone plastique
Le comportement émergent est composé de deux parties: une partie linéaire, et une
partie non linéaire. Afin de déterminer plus tard une méthode de calibration, la loi de
comportement macroscopique dans la zone non linéaire doit étre identifiée.
Lorsqu'un matériau métallique est soumis a un chargement hors de son domaine
élastique, sa réponse devient non-linéaire. L’évolution de ses propriétés dans le
domaine plastique est décrite par des lois d’écrouissages. Plusieurs lois d’écrouissage
peuvent étres distinguées:
« isotrope: la limite d’élasticité augmente lors d’essais de charge décharge et
I’évolution de la surface de plasticité est supposée homothétique.
« cinématique: ce type de loi a été introduit pour représenter le comportement
particulier de certains matériaux aprés un changement du sens de chargement.
La surface de plasticité est supposée de taille constante, mais se déplace par
translation dans ’espace des contraintes. Ce type d’écrouissage permet par
exemple de représenter la diminution de la limite d’élasticité ou effet Baushinger,
observé pour certains matériaux
- mixte: ce type de lois consiste a combiner des lois d’écrouissage isotrope et
cinématique, permettant ainsi de définir lois plus générales

Afin d’identifier la loi d’écrouissage qui se rapproche le plus du comportement
macroscopique obtenu, la courbe de traction macroscopique sera comparée a certaines
lois d’écrouissage phénoménologiques. Concernant le modele par éléments discrets, la
loi de comportement a seuil introduite microscopiquement est une loi ou le centre de
la surface de charge ne se déplace pas. Pour cette raison, les lois d’écrouissage isotrope
seront choisies pour I'identification aux courbes macroscopique de traction monotone.
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Cependant, notons que les parties répulsives et attractives de la force étant différentes,
les limites en traction et en compression ne sont pas forcément égales.
La courbe de traction macroscopique obtenue sera comparée a deux types de loi
d’écrouissage:
« une loi d’écrouissage de type puissance (voir figure 3.22). La loi
phénoménologique de Ludwik sera utilisée:

o=oy+ Ks;‘ (3.17)

ou oy est la limite d’élasticité initiale, ¢}, la déformation plastique, K et n(< 1)
sont des constantes a déterminer.
« une loi d’écrouissage de type exponentielle (voir figure 3.23). La loi de Voce sera
utilisée.
o
— =1 —exp(—bep) (3.18)
Os
ou 05 et b sont des constantes a déterminer, ¢, représente la déformation
plastique.

Pour identifier les parameétres des lois mentionnées ci-dessus dans la partie non-
linéaire de la courbe de traction, la déformation élastique sera supposée faible devant
la déformation plastique, si bien que la déformation totale est supposée égale a la
déformation plastique.

La comparaison avec des lois d’écrouissage de type puissance et de type
exponentielle suggere que le comportement macroscopique émergent est plus
proche d’une loi d’écrouissage de type exponentielle. En effet, un comportement
macroscopique émergent dans la zone plastique s’apparenterait a une loi d’écrouissage
de type puissance si dans un repére logarithmique et dans la zone plastique (—5 <
log(e) < O sur la figure 3.22), la contrainte était linéairement dépendante de la
déformation. Or, la figure 3.22 montre que ce n’est pas le cas.

La figure 3.23 montre que dans la zone plastique, les courbes de traction s’identifient
bien a une loi d’écrouissage exponentielle lorsque la déformation et la contrainte
restent éloignés de la zone de rupture.
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log(azl?;l?_JYU) [ M pa ]

1 1 1 1 I I
55 —5.0 —45 —4.0 —35 ~3.0 —25 2.0
log(e,,)

Figure 3.22: Comparaison a une loi d’écrouissage de type puissance (loi de Ludwik)
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Figure 3.23: Comparaison a une loi d’écrouissage de type exponentielle (loi de Voce)

3.3.3.2 Etude paramétrique

Des essais de traction monotone sont menés afin d’étudier 'effet des parametres
microscopiques sur comportement émergent dans la partie non linéaire. Pour cela,
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la force microscopique F' de la loi de comportement a seuil est fixée et les forces

dissipatives sont désactivées. Les parametres microscopiques €1, my, ny, &, et o« sont
constants et les valeurs choisies sont résumées dans le tableau 3.13.

Table 3.13: Valeurs des paramétres

e my ng & x Yy

80 8 4 0.005 3 O

Effet du parameétre ¢,

Une étude paramétrique est menée sur €3, les parametres m;, et n; étant fixés. Les
valeurs sont résumées dans le tableau 3.14.

Table 3.14: Valeurs des parameétres choisis pour étudier 'effet de €

€2 2 3 4 15 30
my=8 - - - - -
n,=4 - - - - -

Les courbes de traction macroscopiques obtenues sont comparées sur la figure 3.24.
En supposant le comportement macroscopique dans la zone plastique de type
exponentiel suivant une loi de Voce, l'influence du parameétre €; est illustré sur la
figure 3.25. La figure 3.27 montre que le parametre b de la loi de Voce décroit lorsque
le parameétre €; du potentiel augmente. De plus, la contrainte maximale oy, qx évolue
linéairement en fonction du parameétre €; (voir figure 3.26).

900

800 I RN T

0 I
0.00 . 0.20 0.25

Figure 3.24: Effet de €; sur les courbes macroscopiques de traction monotone
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Figure 3.25: Effet de € : comparaison a une loi d’écrouissage de type exponentielle
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Figure 3.27: Effet de €, : parameétre b de la loi exponentielle de Voce

CONCLUSION

Dans ce chapitre, dans 'optique de pouvoir représenter le comportement d’un alliage
d’aluminium lorsqu’il est soumis a des conditions de grandes déformations et vitesses
de déformation, telles qu’elles peuvent étre rencontrées dans le cas du FSW, un modele
mécanique par éléments discrets basé sur des potentiels d’interaction a été proposé.

L’utilisation du modele basé sur des forces a seuil et présenté dans la
section 3.3.1 rend possible la représentation d’'un comportement macroscopique
émergent présentant une partie linéaire et une partie non-linéaire.

Les corrélations décrites dans la section 3.2.2.2, entre le module de Young
macroscopique et les parameétres du potentiel, permettent de pouvoir déterminer
indépendemment du nombre d’élements discrets, les parameétres €7, my et ny
appropriés pour représenter le module de Young d’un matériau connu.

Les travaux présentés dans la section 3.3.1 montrent par ailleurs qu’avant la zone
de rupture, la loi de comportement émergente dans la partie non-linéaire se rapproche
d’une loi d’écrouissage de type exponentielle de Voce. Les constantes (0 et b) qui
caractérisent cette loi dépendent des paramétres de la force d’interaction F!I et plus
particulierement du €;. L’étude de sensibilité menée montre que la constante b décroit
lorsque €, augmente et que la contrainte maximale Oy qx dépend linéairement du
parameétre €). Ainsi, si la constante o est supposée sensiblement égale a oy qx, une
relation linéaire entre o et € peut étre déduite. Ainsi, en vue de reproduire une loi
de comportement élastoplastique ayant un écrouissage de type exponentiel (Loi de
Voce) donné, la connaissance de la constante 05 peut permettre de déduire le parametre
associé € a introduire a I’échelle des éléments discrets. Néanmoins, le modele présenté
reste une premiere approche et des travaux supplémentaires sont nécessaires afin de
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représenter n’importe quelle loi de comportement élastoplastique. En effet, la modéle
proposé ne permet que de reproduire des comportements élastoplastique ayant une loi
d’écrouissage exponentielle de Voce. Par ailleurs, la mise en place de l'irréversibilité
est également nécessaire mais n’a pas été effectuée dans les travaux présentés. Pour ce
faire, la mémoire des interactions doit étre gérée numériquement de maniére a pouvoir
effectuer les déchargements élastiques et les passages a des écoulements plastiques.



CONCLUSIONS ET PERSPECTIVES

Success is the sum of small efforts, repeated day in and day out

— Robert Collier

L’objectif de ce chapitre est de présenter les conclusions des travaux effectués et
les développements futurs qui peuvent étre envisagés.
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SYNTHESE

Les travaux présentés dans ce manuscrit s’inscrivent dans le cadre de modélisation du
FSW ou des procédés de transformation de la matiére dans lesquels la matiere subit de
grandes déformations et est dans un état pateux.

Le premier chapitre nous a permis de présenter les motivations de ce travail de
recherche. Nous y avons vu l'intérét de procédés comme le FSW et la mise en place
d’outils numériques adaptés pour leur optimisation. En effet, un procédé comme le
FSW est trés attrayant pour différents secteurs industriels car il offre la possibilité
de souder certains alliages d’aluminium des séries 2XXX et 7XXX, réputés difficiles
a souder pour d’autres procédés. Pour ces alliages d’aluminium, leurs propriétés sont
liées a leur état métallurgique, notamment de précipitation. Les outils numériques
peuvent permettre de mieux comprendre I'influence des parameétres du procédé sur les
phénomenes qui interviennent lors du FSW, tout en tenant compte des changements
microstructuraux importants. La méthode des éléments discrets présente de nombreux
avantages (simplicité lagrangienne, gestion des aspects tribologiques) pour simuler des
procédés ou la matiére subit de grandes déformations et vitesses de déformation tel
que le FSW. De plus, sa description lagrangienne naturelle permet a chaque élément
de transporter sa propre histoire et facilite la gestion des aspects multiphysiques
(notamment métallurgique).

Toutefois, la mise en place d’'une modélisation complete mécano-thermo-
métallurgique, basée sur la méthode des élements discrets, nécessite, compte tenu des
travaux antérieurs déja éffectués sur la partie thermique, de mettre en place un modéle
métallurgique et un modele DEM mécanique valable en grandes déformations.

Le deuxiéme chapitre a ainsi été consacré a la présentation d’'un modele
métallurgique ayant pour objectif la prédiction de I'évolution de la distribution
des précipités, au cours du temps et en fonction de la température. Ce modele a
ensuite servi a la mise en place d’'une plate-forme robuste de calcul métallurgique
dédiée a la précipitation tout en garantissant son intégration future dans une plate-
forme de simulation multiphysique afin de permettre le couplage mécano-thermo-
métallurgique.

Le troisiéme chapitre a porté sur la présentation d’'un modéle mécanique par
éléments discrets basé sur des potentiels d’interaction, dans 'optique de pouvoir
représenter le comportement d'un alliage d’aluminium lorsqu’il est soumis a des
conditions de grandes déformations et/ou vitesses de déformation. Ce modele tient
compte du nombre d’élements discrets et permet de représenter un comportement
émergent macroscopique présentant une partie linéaire (élastique) et non-linéaire
(plastique). Une méthode de calibration a également été proposée afin de piloter les
parties linéaires et non-linéaires. De plus, les limitations de cette approche ont été
discutées, et des études supplémentaires sont nécessaires afin de mettre en place
I'irréversibilité. Ce dernier point ne présente a priori pas de difficultés théoriques
mais plut6t informatique, comme la gestion de la mémoire des interactions lors des
chargements et déchargements.
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PERSPECTIVES
MODELE MECANIQUE

L’objectif initial était de mettre en place des modeles par élements discrets
capables de représenter le comportement mécanique de matériaux métalliques (plus
particuliéerement des alliages d’aluminium), et pouvant etre utilisés pour simuler le
malaxage dans le cas d’'un procédé en grande déformation et vitesses de déformation
tel que le FSW. Basé sur I'utilisation de potentiels d’interaction, le modéle que nous
avons développé permet de reproduire un comportement élastoplastique et de tenir
compte de la vitesse de sollicitation.

Cependant, plusieurs travaux doivent encore étre effectués pour compléter le modéle
développé.

« Avecla méthode basée sur les potentiels, la plasticité n’émerge pas naturellement

du réarrangement microscopique des élements discrets. Cela nous a conduit a
mettre en place un modele basé sur des forces a seuil afin de mieux piloter
le comportement dans la zone plastique et de pouvoir introduire directement
le comportement plastique a I’échelle des élements discrets. Toutefois, une
étude approfondie mérite d’étre menée sur la modélisation numérique des
mécanismes de plasticité avec une approche par potentiel. C’est en effet un
point interessant a analyser afin de mieux comprendre les raisons pour lesquelles
I'irreversibilité n’émerge pas (forme des éprouvettes testées? nombre d’élements
discrets insuffisant? non prise en compte du réseau cristallin? etc.).
Par ailleurs, si la plasticité macroscopique émergente peut provenir du
réarrangement microscopique des éléments discrets, quelle échelle doit avoir le
volume représentatif pour que cela reste valable? Ce volume réprésentatif est il
compatible avec une échelle mécanique? Si le comportement plastique doit étre
introduit a 1’échelle des élements discrets, quel comportement macroscopique
donnerait I'utilisation de lois de plasticité phénoménologiques a I’échelle des
élements discrets?

« Le modele développé ne prend en compte, a ’échelle des élements discrets,
que les efforts axiaux (en traction ou en compression), et ne considére pas les
rotations des élements discrets. Il est cependant nécessaire de tenir également
compte des efforts en flexion et en torsion, notamment pour aborder les
phénomenes d’endommagements et de ruptures. En restant sur une approche
par potentiels d’interaction, des potentiels en flexion et en torsion qui intégrent
les efforts engendrés par les rotations pourraient étre introduits;

+ Le passage a des modeles basés sur des criteres tensoriels (contrainte virielle).
L’introduction de la plasticité directement a I’échelle des éléments discrets est

une approche naturelle pour modéliser le comportement plastique émergent.

L’utilisation de modéles basés sur des critéres tensoriels pourrait ainsi simplifier
la prise en compte avec la méthode des élements discrets des phénomeénes de
plasticité. Une des grandes difficultés et un important challenge que connaissent
les développements avec la méthode des élements discrets est, de nos jours, le
passage d’une échelle discrete a une échelle continue, c’est a dire la modélisation
avec la méthode des élements discrets de milieux supposés continus. Or, les
connaissances théoriques basées sur la mécanique des milieux continus sont
assez importantes. De trés nombreux travaux dans le domaine de la mécanique
des milieux continus ont déja été effectués, et il existe un grand nombre de
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modeéles qui permettent d’obtenir des résultats satisfaisants, notamment pour
la modélisation de la plasticité. La possibilité de s’inspirer de ces modéles bien
connus pour mettre en place des modeles par élements discrets pourrait donc
présenter de nombreux avantages. Pour ce faire, il est nécessaire de connaitre des
relations entre des propriétés microscopiques a 1’échelle des élements discrets,
et des propriétés macroscopiques a une échelle pouvant étre supposée continue.
Plusieurs auteurs ont proposé des relations permettant de déterminer le tenseur
des contraintes en fonction des forces entre les particules. Le tenseur viriel [143],
tres utilisé en dynamique moléculaire, fait partie de ces relations. Il est par
ailleurs de plus en plus utilisé pour des approches comme la méthode des
éléments discrets. Jebahi et al. [109, 144] ont par exemple utilisé le tenseur viriel
(équivalent au tenseur des contraintes de Cauchy) pour modéliser la rupture et
pour représenter la densification du verre silice sous choc laser. Ainsi, par le
biais du tenseur viriel, des modéles basés sur des critéres tensoriels de plasticité
pourraient étre développés;

« Enrichir le modéle de viscosité avec des lois plus complexes. Afin de représenter
le comportement de matériaux pateux et qui peuvent étre assimilés a des fluides
visqueux (comme la matiere proche de 'outil lors du FSW), les forces dissipatives
entre deux élements discrets pourront prendre des formes plus complexes. Par
exemple, la force dissipative se décomposerait en une partie normale Fg“ et en

une partie tangentielle th, ou les coefficients de viscosités dépendront aussi de
la vitesse.

FJt = —m (AV) AV,

P
Y Dn
Fij =12 (Avn) AVy
oumy etm; sont des coefficients de viscosité, AV, AV, sont respectivement les
vitesses relatives tangentielles et normales.

MODELE METALLURGIQUE

Le modele métallurgique a été validé en maturation et permet de bien reproduire le
début de la dissolution des précipités GP. Les résultats obtenus dépendent surtout de
deux parameétres qui ne sont pas bien connus: I’énergie de surface (y) et de la démi-
distance (I) entre puits de lacunes. Face au manque de données expérimentales et a
la difficulté de déterminer ces 2 parametres, une calibration numérique est nécessaire.
Cependant, pour des cycles thermiques plus élevées ( a partir de 150 °C), une bonne
prise en compte de certains parametres est nécessaire.

« Pour les précipités S’ par exemple, seule la germination sur les précipités
GP existants est actuellement prise en compte. Or, a partir d’'une certaine
température, les précipités GP se dissolvent. Par conséquent, dans le cas de
certains cycles a haute température ou les précipités GP seront dissous, la
germination des précipités S’ ne pourra étre possible. Il est donc aussi nécessaire
de prendre en compte la germination sur les dislocations et les joints de grains;

« L’énergie de germination tient aussi compte de ’énergie élastique de distorsion
entre le précipité et la solution solide. Pour le calcul de I'énergie élastique,
nous avons supposé que les précipités S’ sont cohérents. Toutefois, le calcul de
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I'énergie élastique en tenant compte de la structure et de I'interface réelle (plutot
semi-cohérente) des précipités S’ serait plus pertinent;

« Lors des calculs de précipitation, les concentrations d’interfaces jouent un role
important dans la cinétique de précipitation, car elles définissent les vitesses de
croissance ou de dissolution; Or, ces concentrations et vitesses de croissance ont
été déterminées, pour des raisons de simplicité, en supposant que les précipités
étaient sphériques. Ce point pourrait étre amélioré en déterminant des relations
entre la vitesses de croissance et les concentrations interfaciales adaptées a la
morphologie de chaque précipité étudié. Par exemple, Ferrante and Doherty, Liu
et al. (1979, 2003) [145, 146] ont proposé une expression pour des précipités de
forme cylindrique, ainsi que, Bardel et al. (2014) [147] pour des précipités en
forme de batonnet. Dans notre cas, pour les précipités cylindriques ou en forme
de batonnets, les concentrations d’interfaces pourraient aussi étre déterminées
de maniere similaire a partir de relations issues de ces travaux.

+ Les parametres utilisés sont déterminés par calibration. Pour valider les résultats,
il serait nécessaire d’avoir plus de données expérimentales qui peuvent étre
utilisées en guise de comparaison , notamment sur les fractions volumiques, sur
la taille des précipités ou sur leur distribution. Pour déterminer les fractions
volumiques et la taille moyenne des précipités, des mesures de diffusion de
neutrons aux petits angles (DNPA) pourraient éventuellement étre effectuées.

COUPLAGE THERMO-MECANO-METALLURGIQUE

Les travaux effectués ont permis de mettre en place des modéles mécaniques
et métallurgiques. Des travaux antérieurs [112] avaient donné lieu a un modele
thermique, notamment une méthode pour la simulation de la conduction de la chaleur
a partir d’'une formulation discrete. La prochaine étape devra étre le couplage de
ces différents modeles (mécanique, thermique et métallurgique). Dans les travaux
futurs, la modification du comportement mécanique par la température devra étre
prise en compte. Si les travaux se focalisent sur une méthode basée sur les potentiels
d’interaction, les parametres €7, mj, ny, €2, my et n,; devront dépendre de la
température. Une des pistes que nous proposons est d’identifier, grace a des essais
a chaud (par exemple des essais de traction uniaxiale a chaud), et, grace a la calibration
numérique, ’évolution des parametres en fonction de la température. Dans un premier
temps, I’étude de l'influence de la température pourra porter sur les parametres
€1 et €7 qui définissent I'énergie minimale entre chaque interaction et dont les
influences pourront étre considérées du premier ordre. Des lois d’évolutions €1,=
€1(T) et €2,= €2(T) basées sur des courbes expérimentales a différentes températures
pourront étre proposées. Ensuite, en fonction d’une source de chaleur (contact
outil/matiére et chaleur dissipée par déformation plastique), un couplage thermo-
mécanique pourra étre mis en place. Pour un probleme tel que le FSW, l'utilisation
de la méthode par élements discrets est particulierement adaptée pour la gestion des
aspects tribologiques, notamment du contact outil/matiére.

D’autre part, le modele métallurgique de précipitation permet de déterminer
I’évolution de la taille et de la fraction volumique des précipités en fonction de la
température. Le modéle métallurgique pourra étre utilisé pour déterminer 1’état de
précipitation a la fin du cycle thermique. Pour des alliages a durcissement structuraux
et particulierement pour l'alliage d’alumimiun 2024, il est généralement admis
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que, concernant 'influence de la microstructure sur la modification des propriétés
mécaniques, la précipitation a un effet prépondérant. Par ailleurs, des modéles
de durcissement adaptés au matériau et permettant de déterminer les propriétés
mécaniques en fonction de I’état de précipitation sont a définir. En effet, dans le
cadre des travaux effectués, les modeles de durcissement structural n’ont pas été
étudiés. Une fois le modéle de durcissement structural défini, pour chaque incrément
de température, un couplage thermo-métallo-mécanique pourra étre effectué.
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RELATIONS IMPORTANTES POUR LES CALULS DE
PRECIPITATION

Plusieurs relations sont utilisées pour déterminer les valeurs numériques de
certaines variables nécessaires au bon déroulement du calcul de précipitation. Les
relations les plus importantes sont présentées ici.
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RELATIONS IMPORTANTES POUR LES CALULS DE PRECIPITATION

CALCUL DU VOLUME MOLAIRE
SOLUTION SOLIDE

La solution solide d’aluminium a une structure cristallographique cubique face centrée
(CFC), donc 4 atomes par maille, avec un parameétre de maille supposée égale a celui de
I'aluminium pure (am,, = 4.0412 1079 m). Le volume atomique moyen Vit moyss
de la solution solide est :

3
a
Vat—moyss = % =1.65107%m? (A1)

Le volume molaire de la solution solide d’aluminium est par conséquent:

Vin_ss = Na Vat—moyss & 107°m?/mole (A.2)

VOLUME MOLAIRE DES PRECIPITES

Précipités GP

Le volume molaire des précipités GP ne peut étre déterminé que sous certaines
hypothéses car leur structure cristallographique reste encore inconnu. En effet,
différentes structures cristallographiques ont été proposées et font encore I'objet de
controverses.

Nous avons fait I’hypothese que le volume atomique moyen Vgt moyp (Volume
moyen d’un atome dans une maille) des précipités GP est proche de celui de la solution
solide. Cette hypothése découle du fait qu'indépendamment de la stoechiométrie et de
la structure cristallographique proposée dans la littérature, le volume atomique moyen
du précipité GP reste proche de celui de la solution solide d’aluminium [22, 124]. Or,
dans notre modéle, la composition choisi pour les précipités GP est AlgCuMg, donc,
10 atomes par maille. Ainsi, le volume molaire du précipité (Vy,,_gp) sera le décuple
de celui de la solution solide d’aluminium (V;,_ss). Le volume molaire du précipité est
alors:

Vin-GP = Vim-Alzcumg = (8+ 1+ 1) Vi_ss = 10 Vi _ss (A.3)

Precipités S’

Il est généralement admis que les précipités S’ ont une cristallisent selon une structure
orthorhombique avec 16 atomes par maille (4 précipités par maille) de parametres
a=0.40 nm, b=0.923 nm, et c=0.714 nm (voir 2.2.1.2). Le volume atomique moyen

b
(611_6(: = 1.6510_29m3) des précipités S’ est donc comparable a celui de la solution

solide d’aluminium (1.661072m?3). Ainsi le volume molaire V,,_g/ des précipités S’
est:

Vins' = Vm—AlzCuMg =(24+1+1) Vi_ss =4 Vi _ss (A.4)



A.2 RAYON MINIMUM DES PRECIPITES

RAYON MINIMUM DES PRECIPITES
PRECIPITES GP

Pour déterminier le rayon minimum 1o, des précipités GP, une sphére dont le volume
est égale au volume d’un précipité GP est utilisée. Ainsi, 1o, est défini comme le rayon
d’une sphére équivalente au volume Vi giecute—gp d une molécule de précipité.

3
3
Toep = (A.5)
eP \/4 TVmolecule—GP
Togp ~ 0.4nm (A.6)
PRECIPITE §’

Pour déterminier le rayon minimum des précipités, une sphere dont le volume est égale
au volume d’une maille conventionnel du précipité s (structure orthorhombique de
parameétres a=0.40 nm, b=0.923 nm, et c=0.714 nm) est utilisée. Ainsi To,/ est défini
comme suit:

3 N
_ 3 S A.
X \/47rv o Viamabe (A7)

m

To,, A 0.4 nm (A.8)

ACTUALISATION DES CONCENTRATIONS VOLUMIQUES DANS
LA SOLUTION SOLIDE

La concentration volumique Xy _ . en soluté sol; dans la solution solide (ss) a un

OL'L
instant donné est calculée comme suit:

Xvofsoli - Z f"p XVsolrp
P
XVss—soli = (Ag)

1_va‘p
P

avec Xy, ... concentration volumique initiale en soluté
1 . .
sol; dans la solution solide

fy, fractl'on Vol}lmlque du précipité p dans la
solution solide
Xv, concentration volumique en soluté sol;
soli—p

dans le précipité
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RAYON MOVYEN D’UN PRECIPITE A PARTIR D’UNE DISTRIBUTION

Le rayon moyen Ryyoyen, d'un précipité P compte tenu de sa distribution a un instant
t donné s’exprime comme suit:

ZNiTi
1

Rimo = — (A.10)
yenp
2Ny
i
avec Ty classe de rayon 1
Nj le nombre de précipité par unité de volume

dans la classe de rayon 1

NOMBRE DE SITES DE GERMINATION
PRECIPITES GP

Dans le cas d’'une germination homogene, le nombre initial de sites potentiels de
germination est classiquement déterminé en considérant qu’il est égal au nombre
total d’atomes par unité de volume. La solution solide d’aluminium étant diluée, le
nombre d’atomes solutés est faible par rapport a celui des atomes d’aluminium. Par
conséquent, pratiquement tous les atomes peuvent étre considérées comme des atomes
d’aluminium, et le nombre totale Ny_,¢ d’atome se calcule comme suit:

Na

A.11
Vil (A.11)

No—at = No—a1 =
La germination des précipité GP étant considérée homogene, le nombre initial

No, p de sites potentiels de germination par unité de volume est donc:

No. «n = No_at = 6.02214 10?8 sites/m> (A.12)

s—GP

Par ailleurs, étant donné la structure CFC da la solution solide d’aluminium, nous
savons que 4 atomes occupent un volume a3, . (@m,, étant le parametre de maille) de
solution solide. Or, en tenant compte du volume Vgp d’un précipité GP, le nombre de
site NOCC,Gph]D occupé par ce précipité s’estime comme suit:

4V,
Nocc—GP|1p = K Sl (A.13)

mAal

Ainsi, a un instant donné, le nombre N,.._gp de sites occupés par tous les précipités
GP présents dans la solution solide s’exprime alors en fonction de leur fraction
volumique f, (nombre de précipités par unité de volume) comme suit:

4f
Noce—Gp = 3VGP (A.14)

maty




A5 NOMBRE DE SITES DE GERMINATION

Dés lors, a un instant donné, en tenant compte des sites déja occupés et nombre de
sites initial, le nombre par unité de volume de sites de germination potentiellement
disponible est:

4fvgp

3
Gmay

Ns_gp = No, ¢p —Noce—Gp = No,_cp — (A.15)

PRECIPITES S’

Seule la germination hétérogene des précipités S’ sur les précipité GP existants a été
considérée.

Soit Ngp le nombre par unité de volume de précipité GP et N/ le nombre par unité
de volume de précipité S’ présents dans la solution solide. Le nombre N _ ¢/ par unité
de volume de sites de germination potentiellement disponible des précipités S’ est donc
déterminé comme suit:

NS—S/ :NGP—NS/ (A.16)
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FICHIERS D’ENTREES POUR LE PROGRAMME DE
PRECIPITATION

Les fichiers d’éntrées (en langage Python) pour les calculs de précipitation sont
présentés ici.

Sommaire
B.1 Fichier matériau pour 'alliage d’aluminium 2024 . . .. ... ... 116
B.2 Fichier pour linitialisation du calcul . . . ... ... .. ... ... 118
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FICHIERS D’ENTREES POUR LE PROGRAMME DE PRECIPITATION
FICHIER MATERIAU POUR L’ALLIAGE D’ALUMINIUM 2024
# —*— coding: utf-8 —x-—

G

#AHH#HAAHHAAAS ALLOY 2024 DATA #HAFFHAAAAAAAAAAAA
XTSI IS TSI I I EEEEEEEE LSS E S S S
from _ future_ import division, print_function

from MetalUtils.ElementsData import Dict as ElementsDataDict
from MetalUtils.ElementsData import ComputeMolarVolume

from MetalUtils.Mendeleiev import PyChemicalComposition
import math

#ALL CONCENTRATIONS MUST BE THOSE AFTER SOLUTIONIZING
AlloyInitialComposition={

"A1":(96.7/100, "m*"3.m"*-3"), # Aluminium initial concentration,
in range [0,1]

"Cu":(1.22/100,"m"3.m*-3"), # Copper initial concentration, in
range [0,1]

"Mg":(2.08/100, "m"3.m"-3") # Magnesium initial concentration,

in range [0,1]
}#Unit can be m"3.m"-3 (volumic) or atom.atom”-1 (atomic) or kg
.kg”-1 (massic).

FHARAAAAAAAAAAAAHAHHHFFFFF A AR A AR AHAH A AAAAAAA
FtHERAAAAAFHAAAA VACANCIES PARAMETERS FtHERAAA#FHHAA
FHAAAAAAAAAAAAAAAAARHFFAFAAAAAAAAAAAAAAAAAAAHRA SRS

VacanciesParam={

"deltaHF": (72240,"J.mol"-1"), # Enthalpy of vacancy formation

"deltaHM": (62400, "J.mol"-1"), #Enthalpy of vacancy migration

"deltaSF": (17,"J.mol"-1.K"-1"), #Entropy of vacancy formation

"fE": (10%%13,"s”-1"), #Frequency of vacancy's jumps

"halfSinkD": (30E-6,"m"), #Semi-distance between vacancy sinks

"Tsol": (495+273.15,"K"), #solutionazingTemp=InitialQuenching
Temperature, [ K ]

"coordinationNumber": (12,"") #Coordination Number, 1s the
number of near neighbours. For Aluminium structure FCC, it
is 12.

}

Al=ElementsDataDict ["Al"]

VacanciesParam|["DlacO"]= (VacanciesParam["fE"] [0]*xAl["cellSize"
1[0]1*%x2, Al["cellSize"][1l]+"."+VacanciesParam["fE"] [1]) #
Preexponential term value of vacancy diffusion expression.

#r~Fr~Fr~Fr~F i~ i~~~ i~ i~ i~ h~Fh~ P~ R~ R~ F A~ A~ F A~
HFr~fr~rnfr~ttron~fr~tr~fr~ttra~f i~ s~ r~fr~ i~ i~ i~ r~Ho~H o~

FHERAAAAFFFHAHAAAFH Diffusion DATA FHARHAAAFFHFHARAAHAFHFHA
Cu={
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B.1 FICHIER MATERIAU POUR L’ALLIAGE D’ALUMINIUM 2024

"nature":"DiffusionParam", #Important
"preExpDiffusionCoef": (6.5E-5,"m"2.s"-1"), #Atomic diffusion:
initial diffusion value for copper, pre—-exponential
diffusion coeffcient. Mandatory!

"o": (135000,"J.mol”-1"), #Atomic diffusion:
Activation energy of diffusion for copper. Mandatory!
"EVac": (None, None)
Mg={

"nature":"DiffusionParam", #Important
"preExpDiffusionCoef": (1.2E-4,"m"2.s"-1"), #initial diffusion
value for magnesium, pre-—-exponential diffusion coeffcient

"Q": (131000,"J.mol"-1"), #Activation energy
of diffusion for magnesium
"EVac": (None,None)

tH####HAAH A F#A##H Guinier—-Preston DATA ##############HA#HA#F#H

GP={
"nature":"GuinierPreston",
"chemicalComposition": ("Al8CulMgl","") , #Chemical

composition, will be used to find stoichiometric coefs and
then compute volumic concentration of elements
"initialNucleationSitesNb": (6.02214E28,"at.m"-3") , # 1nitial
Number of nucleation sites at beginning of hardening, was
NsOP1. Is assumed to be the initial number of aluminium
atoms/volum unit
"preExpTermForSolvus": (0.992, "m"6.m"-6"), # was K _GP

"molarVolume": (1E-4 ,"m"3.mol"-1"), #volume of one mole of
precipitates,

"solvusActivationEnergy": (36000, "J.mol"-1"), # DeltaH GP

"surfaceEnergyPolynomialModel": ([0.044],"J.m"-2"), # for
example, 1if degree of polynom is 3: ([a0,al,a2,al3],"J.m
A_om)

"shapeFactor": (0, "m.m"-1"), #ratio between lenght to radius.

(0 for spherical shape)
"deltaCell": (1/100,"m.m*-1") , # difference between precipitate
and solid solution cell size

#H# R A A AFAHAHA RS Sprime DATA Zzazadadadsaadadadiaddaidi
Sprime={

"nature":"Sprime",

"chemicalComposition": ("Al2CuMg","") , #Chemical composition,

will be used to find stoichiometric coefs and then compute
volumic concentration of elements
"preExpTermForSolvus": (49.746,"m"6.m"-6"), # K _Sprime
"solvusActivationEnergy": (76000, "J.mol"-1"), #DeltaH Sprime
"molarVolume": (4E-5 ,"m"3.mol"-1"),
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"surfaceEnergyPolynomialModel": ([-0.10985+0.1,8.31E-4,-8.71E
-71,"J.m"-2"), # for example, if degree of polynom is 3
then we write: ([a0,al,a2,al3],"d.m"=2")

"shapeFactor": (20, "m.m”-1"), #ratio between lenght to radius.

If 0, shape is spherical. was alphaPZ2

"deltaCell": (1/100,"m.m"-1") , #difference between precipitate

and solid solution cell size , was deltamaillePZ2
8o "wettingAngle": (30xmath.pi/180,"rad") # wetting angle of Sprime
precipitates on GP precipitates, was thetaP2

}
B.2 FICHIER POUR L’INITIALISATION DU CALCUL

# —*— coding: utf-8 —»-—

from _ future_ import division, print_function
from MetalUtils.PhysicalConstants import Dict as
PhysicalConstantsDict
5 from MetalUtils.ElementsData import Dict as ElementsDataDict

import os
dir_path = os.path.dirname (os.path.realpath(__ file_ ))

10 NuGroDisVersion="1.0"
savePath=""

ComputationParam={

15 "Type": "Hardening>ThermallLoading", #Quenching,Hardening,
ThermalLoading or mix (example: Quenching>Hardening)
Hardening=maturation or tempering

"Material": "M2024",
"initialTimeStep" : (1,"s") #default Time step for the first
iteration

20
QuenchingParam={
"v": (50,"Celsius degree.s”-1"), # v is the cooling rate
"totIterationNumber": (None,""), # user can replace None by a
value which must be superior to a computed value ... ,
unitless
"Tfinal": (20, "Celsius degree") # Final temperature
25}

HardeningParam={

"duration": (200000,"s"), # hardening duration
30 "temperature": (293.15,"K") #hardening temperature
"initialClassNumber" : (20, "") # Initial number for hardening

radiusDistribution Class , unitless.
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B.2 FICHIER POUR L’ INITIALISATION DU CALCUL

ThermallLoadingParam={

"loadProfile": (dir_path+"/fichiers_Temperature/39.5
mm_axis_advancing side_CSV_KELVIN", "csv"),

"loadGuinierPrestonDistribution": (dir_path+"/
Example_GP_RadDis_time_1_","txt"),

"loadSprimeDistribution": (dir_path+"/
Example_Sprime_RadDis_time_6425.07_","txt"),

"maximumTimeStep": (1,"s") #the maximum time step allowed
during the thermalLoading

"initialVacancyConcentration”": (1.03806E-12,"SI")

}

2T EE TSRS EE TSR ISR R R Rk

#HA#AAAA RADIUS DISTRIBUTION PARAM #HEFFFHF

sz E I E TS E S EE TS EEEE TS EE TSR ST E LT L LA

CellParam ={

"spatialStep" : (1E-10,"m") , #Spatial discretisation step

"initialClassNumber" : (20, "")#Initial number for
radiusDistribution Class, unitless. This 1is the default
value use when an radiusDistribution object is instanciate

CellParam["minimumRadius"] = (4*xCellParam|["spatialStep"][0],
CellParam["spatialStep"][1])

R AT I AR A AR A R E T R AT T AT E I AT A R AU R E R

R R I At A Rt R T A BT F T R EET R AR R T R R EU R EET I
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