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INTRODUCTION GENERALE

1 Contexte industriel

Dans le contexte du transport, 'allégement des véhicules est une priorité permet-
tant d’atteindre une meilleure efficacité énergétique et donc contribuer a réduire les
émissions de CO, ou d’augmenter 'autonomie des véhicules électriques.

Jusqu’a présent, la réduction du poids des structures automobiles a souvent été
obtenue en diminuant les épaisseurs des composants industriels grace a 'utilisation
d’aciers a trés haute résistance tels que les aciers DP (double phase) et TRIP (plasti-
cité induite par transformation). Des limites géométriques (au niveau des épaisseurs)
ont cependant été atteintes pour certaines applications (comme le chéssis et les sus-
pensions) [Bonnet et al., 2014]. Cette stratégie ne peut étre appliquée a 1’ensemble
des piéces automobiles et notamment les piéces dimensionnées en rigidité. Le déve-
loppement d’aciers a rigidité spécifique améliorée devient une voie de développement
de plus en plus pertinente pour progresser dans la réduction de poids des structures
et de compenser les pertes de rigidité liées aux réductions d’épaisseur.

Dans ce contexte d’amélioration de la rigidité spécifique des aciers, les composites
a matrice métallique, et particuliérement les composites & matrice métallique a ren-
forts particulaires sont prometteurs. L’utilisation de renforts céramiques semble trés
adaptée compte tenu de leur rigidité importante et de leur faible masse volumique.
Les propriétés mécaniques finales vont dépendre de nombreux paramétres liés au
type de renforts, au procédé de fabrication, aux microstructures de la matrice, etc.

D’un point de vue industriel, 'enjeu est de pouvoir fabriquer & grande échelle ces
matériaux aux propriétés améliorées et de garantir ces propriétés apres des opéra-
tions de mise en forme (tel que 'emboutissage).
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ArcelorMittal a ainsi intégré ces différents paramétres dans la sélection des renforts
et le choix du procédé de fabrication adapté. Ils ont constaté que les renforts en
carbure et borure étaient trés intéressants pour améliorer la “rigidité spécifique” de
I’acier. Les gains sont indiqués sur la figure 1 pour différents critéres de performance
E™/p et comparés a un acier avec un module d’Young (E) égal a 210 GPa et une
densité (p) égale a 7.8 gem ™3,
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FIGURE 1 — Amélioration de la rigidité spécifique de CMMs renforcés avec différents
(a) carbures et (b) borures [Bonnet et al., 2014].

Le choix d’ArcelorMittal s’est orienté vers les composites Fe-TiBy car ils peuvent
étre obtenus par solidification eutectique qui permet une production a grande échelle.
Ainsi, ce composite apparait comme un candidat idéal pour des applications dans
I'industrie automobile. Cependant ce matériau est assez récent, si bien que ses mé-
canismes d’endommagement ne sont pas encore pleinement compris, notamment
lorsqu’il est déformé plastiquement lors de procédés de mise en forme. La rupture
prématurée des renforts céramiques peut entrainer une baisse du module effectif.

La problématique de cette thése est donc de comprendre et modéliser I’endommage-
ment dans le Fe—TiB, afin d’étudier sa baisse de rigidité aprés déformation plastique.

2 Contexte scientifique

Les composites a matrice métallique a renforts particulaires céramiques Fe—TiBs
destinés a la fabrication de piéces dont la rigidité est le critére principal de dimen-
sionnement, sont au cceur de cette étude. Plusieurs propriétés mécaniques comme
la rigidité spécifique sont améliorées par la présence de particules type céramique.
Cependant, en raison du caractére fragile des céramiques, ces particules sont sus-
ceptibles de se rompre sous chargement mécanique [Mortensen and Llorca, 2010] ce
qui peut diminuer leurs propriétés améliorées. Ainsi, outre la bonne maitrise de leur
propriétés élastiques initiales, I’évolution de leurs propriétés au cours d’un charge-
ment mécanique nous intéresse dans cette étude.

D’un point de vue expérimental, de nombreuses études ont mis en évidence I’endom-
magement fragile dans les composites & matrice métallique. Suivant la nature des
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renforts, différents mécanismes d’endommagement ont été observés comme la déco-
hésion matrice/particule [Babout et al., 2001, Babout et al., 2004], la fissuration des
particules [Maire et al., 2007, Dammak et al., 2014, Hadjem-Hamouche et al., 2018],
et/ou la nucléation de cavités dans la matrice [Brechet et al., 1991]. Ces mécanismes
dépendent de nombreux facteurs et sont donc propres a chaque composite. Il convient
de noter que les cavités ainsi nucléées vont ensuite grossir par écoulement de la ma-
trice ductile pour enfin aboutir & une fissure macroscopique par coalescence des
cavités.

La modélisation physique de 'endommagement des composites & matrice métal-
lique est en revanche moins développée en raison du caractére multi-échelles des
mécanismes physiques responsable de 'endommagement. En particulier, les mo-
deéles micromécaniques les plus avancés de rupture ductile, basés sur 'approche de
[Gurson, 1977] ont peu étudié l'effet de I'endommagement ductile sur les propriétés
élastiques et donc la prédiction de la baisse de rigidité dans les CMMs.

De nombreux défis scientifiques doivent ainsi étre levés afin de permettre d’utiliser les
composites Fe-TiBs. Nous nous intéresserons principalement aux enjeux suivants :

— La mesure expérimentale et le calcul analytique et numérique des propriétés
élastiques initiales du composite Fe—TiB,,

— La compréhension des mécanismes physiques locaux d’endommagement du
composite Fe-TiB, laminé a chaud,

— La modélisation de la baisse progressive de rigidité des composites a matrice
meétallique au cours de la déformation,

— La prédiction numérique de la baisse de rigidité dans une piéce industrielle.

3 Organisation du manuscrit

Dans cette thése, nous tacherons de répondre & certaines des questions qui viennent
d’étre soulevées. Le manuscrit de cette thése sera organisé en trois principales parties
sous forme de quatre chapitres :

— Le premier chapitre concerne la synthése bibliographique des matériaux, ou-
tils et méthodes qui seront utilisés dans cette thése.

— Le deuxiéme chapitre est consacré a la présentation des matériaux de ’étude :
les composites Fe-TiBy laminé & chaud et laminé a chaud puis a froid et a
la détermination de leurs propriétés effectives. Les modules d’Young paral-
lélement et perpendiculairement a la direction de laminage sont d’abord dé-
terminés expérimentalement. Ensuite, on s’intéresse a la microstructure des
deux composites; la fraction volumique (des particules et du vide) ainsi que
la forme, la taille et la répartition des renforts TiBy dans la matrice ferritique
seront caractérisées. Une analyse statistique de ces données permettra de re-
construire des microstructures représentatives des matériaux réels. L’objectif
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de cette reconstruction étant la détermination des propriétés effectives des
deux matériaux par calcul numérique basé sur la méthode de transformée de
Fourier rapide [Moulinec and Suquet, 1995|. Cette méthode sera complétée
par un calcul analytique en utilisant le schéma d’homogénéisation de Mori-
Tanaka [Mori and Tanaka, 1973| pour le composite Fe-TiB, laminé & chaud.
Finalement, il y aura une confrontation des résultats numériques, analytiques
et expérimentaux. On profitera de ces outils de génération aléatoire de mi-
crostructures et de calculs numérique par transformée de Fourier rapide pour
faire des expérimentations numériques qui permettront d’étudier ’effet de la
fraction volumique, élancement et orientation des particules sur les propriétés
effectives des composites Fe-TiBs.

Le troisiéme chapitre sera dédié, d’abord, a la détermination et au suivi des
mécanismes d’endommagement prépondérants du composites Fe-TiB, laminé
a chaud. Ensuite, on s’intéressera a la quantification de son endommagement.
Pour ce faire, différents essais expérimentaux sont mis en place : (i) des essais
de flexion in-situ microscope électronique & balayage (MEB) pour détermi-
ner qualitativement le mécanisme d’endommagement prépondérant, (ii) des
essais de traction simple couplés a de 1’émission acoustique pour suivre 1’en-
dommagement en volume, (iii) des essais de traction interrompus avec suivi
d’endommagement en surface a aide d’observations MEB, (iv) des essais de
traction charge/décharge avec mesure du module d’Young a chaque charge
pour estimer la baisse du module au cours du chargement et enfin (v) des
essais de traction simple sur éprouvettes entaillées pour étudier le comporte-
ment du Fe-TiB, & différents taux de triaxialité.

Le quatriéme chapitre, qui a fait 'objet d’une publication [Dorhmi et al., 2020],
est destiné au développement, a l'implémentation et a l'application d’un
modéle d’endommagement destiné a la prédiction de la baisse de rigi-
dité des composites a matrice métallique & renforts particulaires. Il a
d’abord été validé sur des résultats de la littérature sur d’autres matériaux
|Murakami et al., 1998, Derrien et al., 1999| puis appliqué au matériau de
I’étude. Les paramétres du modéle appliqué au matériau de 1’étude sont dé-
terminés a 1’aide des résultats expérimentaux du troisiéme chapitre.
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CHAPITRE

SYNTHESE BIBLIOGRAPHIQUE

1 Le composite & matrice métallique : Fe—-TiB,

1.1 Composites & matrice métallique a renforts particulaires
1.1.1 Bref historique des composites & matrice métallique (CMM)

Un matériau composite a matrice métallique (CMM) est constitué de deux ou plu-
sieurs matériaux aux propriétés différentes et souvent complémentaires. Il s’agit gé-
néralement d’un renfort, choisi principalement pour ses caractéristiques mécaniques
élevées (module d’Young, limite d’élasticité, résistance a la traction), noyé au sein
d’une matrice métallique, généralement plus ductile. Le role de cette derniére est
d’assurer la protection et le transfert de charge vers les renforts, permettant ainsi
I’'obtention d’un matériau aux propriétés améliorées a I'aune de la matrice non ren-
forcée [Chawla, 2012].

Le développement des CMMs a commencé il y a plus de 50 ans. La forte progression
des connaissances sur la micromécanique et la métallurgie de ces matériaux hétéro-
geénes a permis le développement de composites peu cotiteux et les plus performants
possibles. Les bonnes propriétés mécaniques spécifiques (rapportées a la masse volu-
mique) en font des matériaux adaptés pour des piéces de structures dans I'industrie
du transport, mais également pour toutes les applications visant I'allégement des
piéces de structure [Dermarkar, 1990].

Les propriétés d’'un CMM dépendent de celles des phases le constituant, mais éga-
lement de la distribution des renforts dans la matrice, de leurs interactions et de de
la nature de l'interface renforts/matrice. Une interface cohésive augmente la limite
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d’élasticité et améliore la rigidité avec un transfert de charge plus efficace entre le
renfort et la matrice [Cha et al., 2012, Huang et al., 2015]. Tandis qu’une interface
peu cohésive ne supporte que de faibles contraintes avant que la localisation de la
déformation ne s’y produise, ce qui réduit considérablement le transfert de charge
vers les renforts [Starink and Syngellakis, 1999].

La classe des composites a matrice métallique englobe ainsi différents matériaux qui
peuvent étre distingués selon :

— leur matrice qui peut étre en aluminium, magnésium, titane ou, dans le cadre
de cette étude, a base de fer,

— le type et forme des renforts : fibres courtes, wiskers et particules telles que
les particules de carbure de silicium (SiC) ou de diborure de titane (TiB,),
alumine etc.

— leur procédés de mise en forme : métallurgie des poudres, rhéomou-
lage, forgeage liquide [Mortensen and Llorca, 2010], solidification eutectique
|Bonnet et al., 2008] etc.

Dans la suite, seuls les CMM a renforts particulaires seront étudié puisqu’ils font
I'objet de notre étude.

1.1.2 Généralités sur CMMs a renforts particulaires (CMMps)

Les CMMps présentent un grand intérét grace a leurs propriétés ajustables, en va-
riant la quantité, la morphologie et la répartition des particules. L’objectif principal
de leur développement est d’améliorer certaines propriétés mécaniques des métaux
non renforcés, notamment le module d’Young et la limite d’élasticité (Fig. 1.1) tout
en maitrisant les paramétres qui influencent la mise en ceuvre, la mise en forme
et les éventuels traitements thermiques qui y sont appliqués. La rigidité spécifique
(E/p, avec E le module d’Young et p la densité) est la propriété qui est recherchée
dans cette étude. En effet, I’allégement étant un des objectifs principaux du déve-
loppement des CMMps, une faible densité a souvent été une particularité souhaitée.
Par conséquent, la majorité des études se sont naturellement orientées vers les com-
posites avec des matrices aluminium ou titane alors que les composites avec une
matrice acier ont été peu étudiés compte tenu de la densité de I'acier.

Aujourd’hui, les composites & matrice acier renforcée avec des particules céramiques
émergent. Ceux disponibles sur le marché, sont principalement élaborés par métal-
lurgie des poudres et sont destinés & des marchés de spécialité (tableau 1.1).
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FIGURE 1.1 — Comportement d'un Al-Cu-Mg (2080) renforcé avec diffé-
rentes fractions volumiques de paticules SiCp qui ont la méme taille (5pm)
[Chawla and Shen, 2001].

TABLE 1.1 — Une sélection de CMMps disponibles actuellement sur le marché ou en
cours de développement.

Matrice | Renfort /ovol. de Procédé Nom . Fournisseur
renforts commercial
Meétallurgie des Ralloy Metso
316L Al20s 30%vol. poudres AMMC30 Powdermet Oy
. 25- | Métallurgie des | T T Aoy Technology
Fe-Cr Tic 45%vol oudres Grade International, Inc
ovor P CM-25/CM ’
25 Métallurgie d Ferro-1ic 1 xy)0y Technol
| o | e | iy | A Tl
oo P 25,/45/SK ’
Acier Meétallurgie des Ferro-Tic Alloy Technolo
faiblement TiC 45%vol. & y e gy
allié poudres Grade C International, Inc
Acier . Métallurgie des Ferro-Tic Alloy Technology
maraging Tic 427vol. poudres Grade PK International, Inc
Acier In- Ferro-Tic
oxydable Tic 41- Meétallurgie des Grade Alloy Technology
ma?tensy 45%vol. poudres MS-5A /CS-40 International, Inc
tique
. 15- Meétallurgie des Aerospace Metal
Fe TiBy - .
30%vol. poudres Composites (UK)
. 15- Meétallurgie des Aerospace Metal
S16L 1B, 30%vol. poudres ) Composites (UK)
Fe TiB, 10%vol. | Coulée continue - ArcelorMittal

D’autres procédés tels que la précipitation endogéne [Kattamis and Suganuma, 1990,
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Wang et al., 2001] ou Papport exogéne des particules ont déja été testés a 1’échelle
du laboratoire, mais aucune extrapolation a I’échelle industrielle n’a encore vu le
jour. Un nouveau procédé d’élaboration de CMMps qui se base sur la précipitation
eutectique des particules, lors de la solidification du matériau, au cours d’une coulée
continue a été proposé par ArcelorMittal en 2008 [Bonnet et al., 2008]. Ce procédé
semble étre trés prometteur pour élaborer des CMMps qui pourraient remplacer
I’acier dans quelques applications spécifiques.

Pour choisir un CMMp destiné a la fabrication de piéces dont la rigidité est le critére
principal de dimensionnement, il faut d’abord commencer par la caractérisation de
ses propriétés élastiques.

1.1.3 Comportement élastique des CMMps

L’ajout des renforts particulaires & une matrice métallique engendre principalement
l'augmentation de ses propriétés mécaniques spécifiques : E/p et R./p. Ces proprié-
tés dépendent de la matrice choisie et du type, taille, distribution, orientation et
fraction volumique des particules ainsi que 1'association du couple matrice/renforts
et la nature de leur interface.

Les travaux menés sur les CMMps ont montré que I’augmentation de la fraction vo-
lumique des renforts (généralement en céramique) entrainait une augmentation de
la rigidité du composite et une diminution de son coefficient de Poisson. Plusieurs
travaux ont mis en avant la comparaison des modules d"Young des composites a
renforts particulaires céramiques a ceux de la matrice, de ces méme composites, non
renforcée.

Il y a d’abord 1'équipe de Mortensen et al. qui s’est intéressée, entre autres, au
composite Al-Al,O3, dont la matrice est en aluminium pur. Ils ont constaté que la
rigidité augmentait avec la fraction volumique des renforts. En outre, ils se sont
apercus que la taille des particules avait une influence inverse sur la limite d’élasti-
cité. En effet, dans leur étude, pour le composite (Al + 40% Al,O3) par exemple,
le diamétre des particules est de 5jum et le composite a une limite élastique équi-
valente a (89 MPa), alors que pour le composite (Al + 54% Al,O3), le diamétre
des particules est de 10 um et la limite élastique est plus faible (68 MPa) malgré un
taux de renforts plus important. D’autre part, ils ont montré que le méme type de
composite (Al + 44% AlyO3) avec un diamétre de particules, beaucoup plus grand

(équivalent & 29 um), la limite élastique est encore plus faible que les précédents (43
MPa) [Kouzeli et al., 2001a].

Ensuite, 'équipe de [Martin et al., 2003] a étudié, comparé et montré qu'un alliage
d’aluminium 2124 renforcé avec 17 % de particules SiC,, avait un module d’Young et
une limite d’élasticité plus importants que le méme alliage non renforcé.

Plus récemment, les composites & matrices aluminium renforcées avec 5, 10 et
20% de particules TiC, produits par métallurgie des poudres ont été étudiés par
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[Mohapatra et al., 2016]. Ils ont comparé les modules d’Young ainsi que les limites
d’élasticité entre ces différents composites et conclu que pour la méme taille de ren-
forts, le module d”Young ainsi que la limite d’élasticité augmentaient avec la fraction
volumique des particules TiC.

Trois études ont mis en avant les propriétés élastiques d’aciers renforcés et
non renforcés avec les particules en céramique de TiBs [Kulikowski et al., 2000,
Yang and Sinclair, 2003, Dammak et al., 2014, Hadjem-Hamouche et al., 2018]. Les
composites Fe-TiBy des études |Kulikowski et al., 2000, Yang and Sinclair, 2003|
ont été élaborés par métallurgie des poudres alors que le composite de 1'étude
[Dammak et al., 2014, Hadjem-Hamouche et al., 2018] a été élaboré par solidifica-
tion eutectique. Ils ont tous également eu la méme conclusion ; le module d’Young
et la limite d’élasticité augmentent avec la fraction volumique des particules TiB,.

Le tableau 1.2 récapitule les valeurs des modules d’Young et limites d’¢lasticité de
ces CMMps. Pour toutes ces études, il y a une augmentation évidente des propriétés
élastiques des composites, en comparaison avec la matrice non renforcée, & condition
d’avoir les mémes forme et taille des particules.

TABLE 1.2 — Propriétés élastiques de quelques CMMs dans la littérature.

Matériaux | E (GPa) | Re (MPa)
Al |[Kouzeli et al., 2001a] 69 -
Al + 40% Al,O3 [Kouzeli et al., 2001a] 132 89
Al + 54% Al,O3 [Kouzeli et al., 2001a| 166 68
Al 2124 [Martin et al., 2003] 75 358
Al 2124 + 17% SiC,, [Martin et al., 2003] 99 404
Al [Mohapatra et al., 2016] 70 42
Al + 5% TiC [Mohapatra et al., 2016| 68 107
Al + 10% TiC [Mohapatra et al., 2016] 84 180
Al + 20% TiC [Mohapatra et al., 2016] 88.78 205
Fe 316L |Kulikowski et al., 2000] 2114 -
Fe 3161 + 15% TiB, [Kulikowski et al., 2000] 245.4 -
Fe 316L + 30% TiBs [Kulikowski et al., 2000] 286.4 -
Fe [Yang and Sinclair, 2003] 210 135
Fe + 15% TiB, [Yang and Sinclair, 2003] 245 260
Fe |Hadjem-Hamouche et al., 2018| 206 262
Fe + 13% TiB, [Hadjem-Hamouche et al., 2018] 240 270

Seulement, au dela des propriétés élastiques, la connaissance des mécanismes d’en-
dommagement des CMMps et leur évolution au cours du chargement est une étape
tout aussi importante.
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1.1.4 Endommagement ductile des CMMps

L’endommagement de CMMps se manifeste sous la forme de différents mécanismes
qui suivent globalement trois stades dans le processus de rupture : nucléation, crois-
sance puis coalescence de cavités qui meéne a la rupture finale du composite.

La premiére étape de nucléation des cavités, engendrée par I’endommagement du
matériau au cours du chargement, peut provenir de trois sources distinctes qui sont
illustrées sur la Figure 1.2 :

— Décohésion au niveau de l'interface entre les renforts (particules primaires)
et la matrice,

— Fissuration des particules,

— Nucléation de cavités au sein de la matrice, souvent au niveau des particules
de seconde phase.

(a) (b)

matrix
nucleation
primary \ of voids by
particles interface
decohesion
initial
voids
nucleation nucleation
of voids by of voids in
particle the matrix on
cracking second phase

particles

() (d)

FIGURE 1.2 — Mécanismes d’endommagement dans les composites a matrice mé-
tallique : (a) configuration initiale avec particules saines et cavités initiales, (b)
configuration endommagée avec nucléation de cavités par décohésion d’interface,
(c) configuration endommagée avec nucléation de cavités par fissuration des par-
ticules, (d) configuration endommagée avec nucléation de cavités dans la matrice.
[Dorhmi et al., 2020].
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Ces mécanismes d’endommagement qui se manifestent dans les CMMps dépendent
de plusieurs facteurs :

1 - Nature de la matrice

Pour étudier I'effet de la matrice sur I’apparition des différents mécanismes d’endom-
magement, deux CMMp modéles ont été spécialement produits par métallurgie des
poudres dans 1’étude de [Babout et al., 2004]. La matrice du premier est en alumi-
nium pur, trés ductile et celle du deuxiéme est en aluminium plus dur (AlCu4Mgl).
Elles sont toutes les deux renforcées avec 4% en fraction volumique de particules
céramiques sphériques de ZrO,/SiOq. C’est une des premiéres études a avoir observé
I’évolution de 'endommagement de CMMps en 3D, a différents niveaux de déforma-
tions au cours d’essais de traction in-situ microtomographie X. La Figure 1.3 met
en avant deux mécanismes d’endommagement distincts en fonction de la nature de
la matrice. Pour 'aluminium pur, c’est principalement la décohésion a l'interface
matrice/particules qui régne alors que pour une matrice en alliage d’aluminium plus
dur, c’est la rupture de particules qui se manifeste. La différence cruciale entre ces
deux mécanismes est que la rupture des particules se produit instantanément dés
que la contrainte seuil est atteinte, alors que la décohésion des particules est associée
a la plasticité de la matrice et se développe progressivement. Ils ont également mon-
tré qu’a mesure que la matrice s’écrouit, le taux de particules fissurées augmente
considérablement, avec la déformation plastique.

Dans les deux cas, ils ont réussi a observer les différentes étapes d’initiation,
croissance et coalescence de cavités qui sont apparues au cours du chargement
[Babout et al., 2001, Mortensen and Llorca, 2010]. Ces cavités peuvent croitre lors
du chargement puis, atteignant une taille critique a un niveau de charge critique
donné (en fonction du matériau), elles coalescent jusqu’a la rupture du mateériau.
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Lower strain
level

4

Higher strain
level

FiGURE 1.3 — Coupes issues d’observations par microtomographie X de I’évolu-
tion de 'endommagement, en fonction de la déformation, de deux composites Al-
ZrO5/Si0q, dont un a une matrice en aluminium pur et 'autre en alliage d’alumi-
nium plus dur [Mortensen and Llorca, 2010].
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2 - Nature des renforts et de ’interface matrice/renforts

Le choix du renfort (forme, nature, quantité,. .. ) est primordial afin d’obtenir les ca-
ractéristiques attendues. Par conséquent, afin de pouvoir choisir le renfort adéquat,
il est nécessaire de comprendre comment les renforts interagissent avec la matrice.
La matrice est mise sous charge par une contrainte extérieure et l'interface ma-
trice /renfort doit assurer le transfert de charge vers le renfort. Dans ces conditions,
il est indispensable que l'interface entre la matrice et les renforts soit également
bien cohésive; le cas échéant, l'interface céde autour des renforts, rendant ceux-ci
non seulement non opérationnels mais les transformant également en défauts suscep-
tibles d’affaiblir la tenue de la matrice. L’interface joue donc le role d’'une fonction
de transfert essentielle entre la matrice et le renfort et c’est dans la maitrise ri-
goureuse du procédé d’élaboration que réside celle de 'optimisation de 'interface.
L’adhérence d’une interface résulte de différents phénoménes notamment la nature
des interactions atomiques qui se développent entre les deux matériaux qui jouent
un role essentiel.

Il existe différents facteurs, liés aux renforts et/ou aux interfaces matrice/renforts
qui influencent 'endommagement des CMMps :

Effet de forme

Dans I’étude de [Chen et al., 2000/, il a été constaté que les particules SiC a angles
vifs ont un effet de renforcement plus important dans les composites a matrice alu-
minium (Al6061) que les particules sphériques. Ceci est du au développement de
contraintes locales plus élevées a proximité des interfaces matrice/renforts et d’'un
transfert de charge plus important vers les particules. La morphologie des particules
affecte donc de maniére significative la charge qu’elles supportent. A ’aide de calculs
par élements finis, ils ont montré que la probabilité de rupture des particules dans
les composites Al-15%SiC était plus importante pour des renforts a angles vifs que
pour des renforts sphériques [Chen et al., 2000].

Effet de taille

[Derrien et al., 1999] ont montré que pour une fraction volumique de renforts donnée
(15% de particules de SiC), la taille des renforts n’influait pas sur la limite d’élas-
ticité, mais sur la contrainte et la déformation a rupture des composites. En effet
I'influence de la taille est importante aprés le seuil de plasticité. La probabilité de
rupture des particules (et donc I'endommagement macroscopique) augmente avec
leur taille, ce qui contribue & diminuer la rigidité du composite au fur et & mesure
de la déformation plastique. Ils ont également remarqué que pour une fraction volu-
mique de renforts donnée, la distance inter-particulaires diminuait avec la taille des
particules et favorisait la croissance de cavités dans la matrice entre deux particules
fissurées. Ceci conduit a une diminution de la contrainte a rupture et a une légére
augmentation de la déformation & rupture quand la taille des particules augmente.
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FIGURE 1.4 — Effet du diameétre des particules sur la contrainte et la déformation a
rupture du composites Al-SiC [Derrien et al., 1999].

Effet de la distribution

Dans un composite dont les renforts particulaires n’ont pas une distribution homo-
géne mais forment des amas, la matrice est soumise & des niveaux trés élevés de
contraintes triaxiales en raison de I’écart entre les propriétés élastiques de la matrice
et des renforts et des contraintes exercées sur la matrice par les particules avoisi-
nantes trés proches les unes des autres [Lloyd, 1991]. Par conséquent, la rupture
finale est produite par propagation de fissures a travers la matrice entre les amas de
particules [Lewandowski et al., 1989).

L’équipe de D. Raabe a étudié V'effet de la distance interparticulaire, sur l'ini-
tiation et I'évolution de I'endommagement du Fe-TiB, sous chargement uniaxial
[Wang et al., 2018]. Ils ont représenté le degré d’hétérogénéité des particules géné-
rées par le paramétre COVy = s2/d (coefficient de variance de la distance moyenne
des particules voisines), avec s3 la variance des distances moyennes entre les parti-
cules les plus proches et d est la moyenne des distances entre les particules les plus
proches. Comme illustré sur la Figure 1.5, les distributions de particules avec un
COVy inférieur a 0.4 permettent d’atteindre des performances optimales avec des
valeurs élevées de la déformation d’endommagement initiale e et de la déformation
d’incubation de 'endommagement e, (/e = €p — 1) ; €1 est la déformation d’in-
stabilité a laquelle la variable d’endommagement considérée dans cette étude (¢ qui
varie entre I’état initial non endommagé ¢ = 1 et ’état complétement endommageé
¢ = 0) atteint une valeur en dessous de 1, ce qui indique que la particule est mécani-
quement instable et que la rupture de la particule s’amorce et £p est la déformation
a laquelle la variable ¢ atteint 0, c’est -a-dire qu’il y a eu une premiére particule
complétement rompue.
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FIGURE 1.5 — Effet de la distance interparticulaire (degré d’hétérogénéité = COV,)
sur la déformation initiale d’endommagement en fonction de la déformation d’incu-
bation pour le composite Fe-TiB, [Wang et al., 2018|.

Les distributions dont le COV, est supérieur a 0.7 présentent des valeurs beaucoup
plus faibles de ep et de €,., ce qui indique une préférence de plus en plus marquée
pour la rupture des particules dans les microstructures dont les particules sont for-
tement groupées dans des amas.

Gréce a des observations expérimentales, [Zhang et al., 2016| ont également montré
que les ruptures des particules étaient concentrées dans les régions a forte concen-
tration en particules dans les composites Fe-TiB,. Dans d’autres composites, tels
que les Al-SiC, des études sur l'effet de la distribution spatiale des particules ont
également révélé que la probabilité de rupture des particules augmentait considéra-
blement dans les microstructures dont la distribution des particules était trés inho-
mogéne [Lewandowski et al., 1989, Lloyd, 1991].

Dans 1'étude de [Mishnaevsky Jr et al., 2004], pour I’Al-SiC, il a également été
constaté que la disposition des particules en amas entrainait une probabilité trois
fois plus élevée de rupture d’un ’échantillon, qu’une distribution uniforme et
aléatoire. Il a aussi été démontré que la contrainte a rupture des composites
augmentait avec 'augmentation de la distance moyenne des particules les plus
proches et avec une diminution du degré de regroupement en amas des particules
[Mishnaevsky Jr et al., 2004].
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FIGURE 1.6 - Séquence de propagation de la fissure a différents charge-
ments (la charge diminue avec la propagation de la fissure) : 80N, 70N
et 60N. Les fléches blanches épaisses indiquent la direction de propagation
[Hadjem-Hamouche et al., 2012].

’endommagement du composite Fe-TiBy produit par solidification eutectique a été
observé en surface au cours d’essais de flexion trois points in-situ microscope élec-
tronique a balayage (MEB) [Hadjem-Hamouche et al., 2012|. Le mécanisme d’en-
dommagement prépondérant observé fut la rupture les particules avec une interface
matrice /renforts trés cohésive. Au voisinage des particules TiB,, la fissure macro-
scopique est passée a travers les particules fracturées. Ces mécanismes ont créé des
cavités qui, aprés croissance et coalescence, ont permis 'avancement de la fissure
macroscopique (voir Fig. 1.6).

Dans I'étude de [Jarzabek, 2018], un composite a matrice Ni renforcé avec 10% de
particules SiC a été élaboré, en codéposant simultanément les particules de nickel
et de SiC sur un substrat en cuivre. Ce procédé a conduit a la formation d’une
interface matrice/renforts peu cohésive. C’est la décohésion au niveau de 'interface
matrice /renforts qui fat le mécanisme d’endommagement prépondérant au cours du
chargement de ce composite.

Dans I'étude de Mortensen et al., deux mécanismes d’endommagement distincts ont
été mis en évidence, pour deux composites & matrices aluminium renforcées avec
des particules différentes, lors d’observations microscopiques : rupture des particules
pour le composite Al-Al,O3 et nucléation de cavités dans la matrice ainsi que rup-
ture des particules pour le composite Al-B,C (voir Figure 1.7) [Kouzeli et al., 2001b|.
Pour une méme matrice, le mécanisme d’endommagement peut étre différent selon
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la nature des renforts puisque cette derniére influence directement la nature de ’'in-
terface matrice/renforts et ainsi le mécanisme d’endommagement qui se manifeste.

FIGURE 1.7 — Observations microscopiques de (a) Rupture de particules dans un
composite Al-Al,O3 et (b) Cavitation de la matrice dans le composite Al-B,C
[Kouzeli et al., 2001b)].

Par conséquent, la nature de la matrice, le type, la fraction volumique, la distribu-
tion des renforts, les conditions de mise en ceuvre et la nature de 'interface ont tous
des effets différents sur le comportement et 'endommagement des CMMps.

Dans ce travail, 'effet de ces différents paramétres sera étudié pour le composite a
matrice métallique a renforts particulaires Fe-TiB,.

1.2 Matériau : Fe-TiB,

Cette section est dédiée a la présentation du matériau de I’étude : le composite Fe—
TiBs. Le choix du TiBs comme renfort pour une matrice acier sera d’abord justifié,
suivi d'une présentation des différents types de composites Fe-TiB, existants dans
la littérature ainsi que leurs deux principales méthodes d’élaboration. Puis, une
synthese des travaux qui se sont penchés sur le comportement et 'endommagement
du composite Fe-TiB, sera présentée.

1.2.1 Choix du renfort TiB,

Le diborure de titane “TiBy”, a suscité un fort intérét ces derniéres années. En effet,
c’est un matériau qui est de plus en plus utilisé¢, pour sa faible densité et sa rigidité,
comme renfort des CMMps, notamment pour les aciers. Le réseau cristallin du TiB,
est hexagonal simple |Friedrich et al., 2011| et se compose d’atomes de titane de
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réseau hexagonal et d’atomes purs de bore de réseau triangulaire. Tous les deux
sont empilés alternativement le long d’un axe vertical ¢ (Figure 1.8).

o

il b

a e

FIGURE 1.8 — Structure cristalline du TiBs [Friedrich et al., 2011].

Il est généralement synthétisé par réduction carbothermique du TiO, et BoO3 et un
point de fusion trés élevée (3225°C £ 20°C). Il a un coefficient de dilatation ther-
mique « plus élevé dans la direction basale ¢; a./a, = 1.43 [Commisso et al., 2019]
(les directions a et ¢ sont données dans la Figure 1.8). Il intéresse plusieurs com-
munautés pour sa dureté élevée (environ 3400 HV), sa stabilité chimique, son ca-
ractére conducteur (électrique et thermique) ainsi que pour ses propriétés méca-
niques |Okamoto et al., 2010|. 11 fait partie des borures susceptibles de précipiter
dans l'acier. Il est donc considéré un des meilleurs renforts pour ses propriétés mé-
caniques élevées et sa légéreté. Une de ses caractéristiques les plus connues est son
comportement isotrope transverse (suivant l'axe ¢) [Okamoto et al., 2010].

Le choix du TiBy, comme renfort d’une matrice acier est basé sur une comparaison
entre les différents carbures et borures susceptibles de précipiter dans I'acier. Le dia-
gramme donné dans la Figure 1.9, représente I'estimation de 1’évolution du module
d’Young et de la densité de nombreux composites acier renforcés avec différents types
de renforts, en fonction de la fraction volumique de ces derniers [Bonnet et al., 2014].
Ce type de représentation (diagramme d’Ashby) permet de comparer le potentiel
d’allégement de différentes céramiques. D’aprés ce diagramme, le TiB, apparait
comme un des meilleurs renforts pour I'acier permettant d’obtenir une rigidité spéci-
fique importante. D’autant plus que la solubilité du fer dans le TiB; reste inférieure a
4%, ce qui permet aux particules du composite de garder des propriétés mécaniques
intactes.

En outre, le composite Fe-TiBy peut étre élaboré en utilisant différentes techniques
qu’on va présenter briévement dans la suite.
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FIGURE 1.9 — Comparaison du potentiel d’allégement de différents composites
acier /carbure et acier/borure (chaque point correspond a une augmentation de la
fraction volumique de renforts de 5%) [Bonnet et al., 2014].

1.2.2 Elaboration et mise en forme du composite Fe-TiB,

Les deux principales méthodes d’élaboration du composite Fe-TiBs, détaillées dans
la littérature, sont :

— La métallurgie des poudres : Le composite Fe—TiBy a d’abord été élaboré
par métallurgie des poudres [Tanaka et al., 1998, Tanaka and Saito, 1999,
Yang and Sinclair, 2003, Bacon et al., 2013, Matsumoto et al., 2019|. Ce pro-
cédé, est une technique de fabrication des piéces métalliques par frittage des
poudres. La diffusion atomique & I’état solide augmente exponentiellement
avec la température et le frittage utilise le mécanisme de la diffusion a I’état
solide pour former une liaison entre les particules en contact. La Figure 1.10
montre que pendant le chauffage, les particules frittent, et lorsqu’une d’elles
commence a réagir localement, les grains solides se réarrangent. Pour de nom-
breux matériaux, il y a une annihilation des pores car la diffusion dans le
matériau accélére les changements de forme du grain, ce qui facilite 1’élimi-
nation des pores pour produire une microstructure composite avec de bonnes
propriétés [Waters et al., 2018].

C’est un procédé qui offre une grande flexibilité pour controler la compo-
sition, la taille et la distribution de forme des particules. En revanche, la
production des poudres et le controle de leur contamination peuvent considé-
rablement augmenter le cotit de production du composite, surtout s’il y a une
exigence particuliére au niveau des poudres. De plus, la nature de I'interface
matrice/renforts doit étre soigneusement controlée pour éviter la formation
d’interfaces fragiles [Bonnet et al., 2014]|. En effet, il a été montré dans I’étude
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de [Yang and Sinclair, 2003] que la décohésion au niveau de l'interface ma-
trice/particules est le principal mode de rupture sous chargement en fatigue
du Fe-TiB, élaboré par métallurgie des poudres. Par conséquent, c’est un
procédé qui ne saurait répondre aux besoins a trés grande échelle de 1'in-
dustrie automobile puisqu’il n’est pas trés adapté a la fabrication de grandes
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FIGURE 1.10 -~ Schéma de principe de la métallurgie des poudres

[Waters et al., 2018].

— La solidification eutectique : Récemment, I’entreprise ArcelorMittal a pro-
posé un procédé qui se base sur la solidification eutectique et qui est considéré
comme |'un des meilleurs pour obtenir une forte cohésion entre la matrice et
le renfort |[Bonnet et al., 2008] lors de I’élaboration du composite Fe-TiBs.
Les systémes eutectiques a base de fer peuvent étre produits par des moyens
conventionnels tels que la coulée continue, qui garantit une productivité éle-
vée et un faible cott exigé par le marché automobile [Bonnet et al., 2014].

Ce procédé permet d’élaborer des composites particuliérement intéressant
pour lindustrie automobile, grace a leur rigidité spécifique (E/p) amélio-
rée et des interfaces plus cohésives que celles obtenues par métallurgie des
poudres. En effet, les interfaces entre la matrice et les particules correspondent
aux plans atomiques denses du TiBy pour lesquels il y a une continuité sur
chaque partie de l'interface, comme illustré sur la Figure 1.11. Aucune phase
fragilisante intermédiaire (oxyde ou borure non stoechiométriques) n'y a été
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observée. Cependant, de fins précipités de TiC ont été observés le long du
plan basal (0001) du TiB, lors d’investigations en microscopie électronique
a transmission (MET). Ces interfaces sont “propres” et trés propices a une
bonne adhérence entre les deux phases eutectiques, donnant lieu & une résis-
tance interfaciale élevée [Cha et al., 2012, Lartigue-Korinek et al., 2015].

Selon la composition du composite, le systéme eutectique peut produire une
microstructure avec une distribution assez homogéne des particules dans la
matrice ferritique. La taille des renforts peut étre controlée par la vitesse de
refroidissement et leur forme peut étre optimisée grace a un traitement ther-
mique post-solidification [Bonnet et al., 2014]. [Shurin et al., 1977] avaient si-
tué le point eutectique (liquide < Fe+TiBy) & une composition en TiBy d’en-
viron 6.3 mol% et a environ 1340°C (Fig. 1.12).

FIGURE 1.11 — Interface entre le fer et le TiB,. Plan d’interface paralléle au plan
(01-10) [Cha et al., 2012].

La composition chimique des premiéres coulées élaborées par Arce-
lorMittal est donnée en pourcentage massique dans le tableau 1.3
|Hadjem-Hamouche et al., 2012, Dammak, 2014]. La microstructure du com-
posite Fe-TiBy est constituée de deux phases; une matrice en acier et des
particules TiBs qui précipitent in-situ lors de la solidification eutectique qui

se fait directement & partir de la fusion de tous les éléments chimiques présents
(Fe, Ti, B...).

TABLE 1.3 — La composition chimique du composite Fe-TiBy [Dammak, 2014].

Elements | C Al Cr Mn Ni Si Ti B P Tilibre
Masse % | 0.04 0.07 0.06 0.09 0.04 017 54 211 001 0.73

Ensuite, le semi-produit est coulé sous forme de brames, dont ’épaisseur est
de l'ordre de 200 mm, de plaques minces qui passent entre des cylindres
contrarotatifs ou de lingots. La température de coulée ne dépasse pas celle du
liquidus de V'acier hypereutectique de plus de 40°C. En effet, la transforma-
tion eutectique permet justement d’élaborer le composite & des températures
assez basses, soit environ 1340 °C (Fig. 1.12). La vitesse de refroidissement
lors de la solidification est souvent supérieure ou égale a 0.1°C /s et la tem-
pérature pendant la solidification varie trés peu.

Page 22



CHAPITRE 1. SYNTHESE BIBLIOGRAPHIQUE

Les brames obtenues a la fin de la solidification eutectique sont ensuite géné-
ralement laminées a chaud et/ou a froid.
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FIGURE 1.12 — Diagramme de phase simplifié de Fe-TiBs [Shurin et al., 1977].

Aprés avoir présenté les composants du matériau de I'étude ainsi que ses méthodes
d’élaboration des plus utilisées, une synthése des travaux qui ont traité le compor-
tement et 'endommagement des composites Fe-TiBy seront présentés.

1.2.3 Comportement et endommagement du Fe—TiB,

Les premiéres coulées du composite Fe-TiBy élaborées par ArcelorMittal dans
le cadre du projet ANR ADRERA, ont été examinées dans les travaux de
[Hadjem-Hamouche et al., 2012, Dammak et al., 2014, Lartigue-Korinek et al., 2015,
Gaspérini et al., 2017, Hadjem-Hamouche et al., 2018, Commisso et al., 2019].

D’autres laboratoires ont utilisé le brevet d’ArcelorMittal pour en élaborer
[Huang et al., 2015, Springer et al., 2015]. Les microstructures de ces premiéres cou-
lées hyper-eutectiques observées sont constituées de cristaux primaires de TiBs en-
tourés d’'un mélange eutectique ferrite et TiBy comme le montre la Figure 1.13.
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FIGURE 1.13 — Microstructure du composite Fe-TiB,. Distinction des particules
TiB, primaires et eutectiques dans la matrice acier [Hadjem-Hamouche et al., 2018|.

Ces études se sont toutes intéressées a la caractérisation du comportement et/ou
endommagement du composite Fe-TiBy produit par solidification eutectique.

Comportement du Fe-TiB, Le comportement des premiéres coulées, élabo-
rées par ArcellorMittal, a été caractérisé par le biais d’essais de flexion trois points
in-situ MEB sur un composite Fe-14%TiB,, de traction in-situ MEB sur un compo-
site Fe-13%TiBs |[Hadjem-Hamouche et al., 2012, Hadjem-Hamouche et al., 2018|
et aussi par le biais d’essais de cisaillement sur un composite Fe-11%TiB,
[Dammak et al., 2014].

La courbe sur la Figure 1.14 illustre le comportement en traction du composite Fe—
TiBs. Il a d’abord été montré que le composite contenait deux types de particules : de
grandes particules primaires d’une taille moyenne de 11.4 pm qui présentent principa-
lement des sections hexagonales ou prismatiques, et de petites particules eutectiques
d’une taille moyenne de 1.6 pm. La taille des grains de la matrice est d’environ 3 pm.
Le module d’Young de ce composite est équivalent & 240 GPa et sa densité est de
7.39 em ™3, ce qui correspond & une augmentation de la rigidité spécifique d’environ
15% par rapport a l’acier non renforcé.

Les essais de traction in-situ MEB de ce composite [Hadjem-Hamouche et al., 2018|
ont été couplés au suivi d’endommagement dans le volume par émission acoustique
(plus de détails seront donnés dans le paragraphe Endommagement).
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FIGURE 1.14 — Courbes de traction issues d’essais de traction in-situ MEB combinés
a de I’émission acoustique (EA) en trait discontinu [Hadjem-Hamouche et al., 2018].

Formabilité du Fe—-TiB, Pour avoir une premiére approche d’'un comportement
du Fe-TiB, sous chargements complexes, dans le cadre de la mise en forme de toles,
des essais de cisaillement simple (dont le principe est illustré dans la Figure 1.15
[Bouvier et al., 2006]), ont été menés par [Dammak et al., 2014], en appliquant de
grandes déformations plastiques cumulées. Ils ont montré que les composites Fe—TiB,
laminés a chaud et recuits ont une capacité prometteuse a étre mis en forme a froid
puisqu’ils ont résisté a des essais de cisaillement jusqu’a une grande déformation
plastique cumulée. Un effet Bauschinger significatif a été mis en évidence pour ces
matériaux, indiquant un écrouissage cinématique important.

FIGURE 1.15 — Schéma du dispositif de l'essai de cisaillement simple
[Bouvier et al., 2006], utilis¢ dans I’étude de [Dammak et al., 2014].
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Endommagement du Fe—-TiB, Le comportement global du composite Fe—TiB,
a suivi trois étapes : (i) déformation élastique, (i) déformation plastique couplée a
de 'endommagement et (iii) amorgage puis propagation de fissure jusqu’a la rup-
ture |[Hadjem-Hamouche et al., 2012]. Au début de la déformation plastique, 'en-
dommagement du composite s’est manifesté sous la forme de rupture des parti-
cules, qui se sont fissurées dans une direction perpendiculaire a ’axe du charge-
ment. Il y a eu ensuite une forte augmentation de la quantité de particules rompues.
Puis, au-dela de 80% de la charge maximale, ’endommagement s’est concentré dans
une zone. Les auteurs ont conclu que 'endommagement du composite est corrélé
a la déformation et que le mécanisme d’endommagement principal est la rupture
des particules avec seulement des exemples isolés de décohésion aux interfaces ma-
trice/particules (voir Fig. 1.16) [Hadjem-Hamouche et al., 2012]. Au cours du char-
gement, [Hadjem-Hamouche et al., 2018] ont constaté que les premiers événements
se manifestaient dés le début de la déformation plastique d’un essai de traction in-
situ MEB couplé a de 1’émission acoustique. Le nombre d’événement EA augmentait
considérablement avec le chargement comme illustré sur la Figure 1.14 ; ceci est cohé-
rent avec leurs observations de I'endommagement en surface. Comme une particule
peut étre multifissurée, le nombre d’événements enregistrés correspond au nombre
de fissures et non au nombre de particules endommagées.

La résistance interfaciale n’est donc pas le facteur limitant du cumul d’endom-
magement et de la rupture dans le composite Fe-TiBy. La nucléation des fis-
sures se produit donc par rupture de particules, créant ainsi des micro cavités,
qui croissent et fusionnent ensuite avec la fissure macroscopique, qui croit par
rupture ductile de la matrice [Hadjem-Hamouche et al., 2012, Dammak et al., 2014,
Hadjem-Hamouche et al., 2018|.

FIGURE 1.16 — Observation d’une zone de I’éprouvette au cours d’un essai de flexion
in-situ MEB & 80% de la charge maximale. Les fléches noires et les fleches discon-
tinues blanches indiquent les particules primaires et eutectiques fissurées, les fléches
blanches épaisses indiquent la déformation plastique dans la matrice, et la fléche
noire discontinue indique un seul cas seulement de décohésion a l'interface parti-
cule/matrice. [Hadjem-Hamouche et al., 2012].
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La microstructure du composite Fe-TiB, étudié¢ par I'équipe de Gaspérini et al.
contient également de grosses particules primaires et de petites particules eutec-
tiques de TiBs. Le facteur de forme moyen des deux types de particules était proche
de 2 sur la section paralléle a la direction de laminage et de 1.5 sur la section per-
pendiculaire. Les petites particules sont 37 fois plus nombreuses que les primaires
et couvrent environ 51% de la fraction surfacique des particules totales. Deux com-
posites Fe—TiB, “L” et “S” qui contiennent la méme distribution de particules dont
la fraction volumique globale est d’environ 11% ont été étudiés dans le travail de
|Gaspérini et al., 2017|. La différence entre ces deux composites réside dans le trai-
tement thermomécanique final du composite qui conduit a une grande taille de grain
de la matrice du composite L et & des grains fins dans le composite S. Le diamétre
moyen de taille de grain du composite L est égal & 18 pm et du composite S & 3 pm.
La Figure 1.17 présente des valeurs de contrainte plus élevées pour le composite
S (les points noirs représentent les différentes déformations des échantillons utilisés
pour 'étude d’endommagement, & savoir 3%, 10% et 27% pour les deux composites).

Leur étude s’est orientée vers I’évolution de 'endommagement dans les composites
Fe-TiB,, expérimentalement et numériquement, afin d’estimer la contrainte & rup-
ture dans les particules de TiB5 et I’évolution de la fraction surfacique des particules
fissurées en fonction de leur distribution de taille (au sein du méme composite).

800

Z (MPa)

700 4 composite S

600 -
composite L
500
400 -
300 -
200 A

100

0 i E
0,00 0,05 0,10 0,15 0,20 0,26 0,30 0,35

FIGURE 1.17 — Courbes de contrainte-déformation issues d’essais de cisaillement des
composites Fe-TiBs L (gros grains) et S (petits grains) [Gaspérini et al., 2017].

En supposant le méme comportement de particules pour les deux composites L et
S, la Figure 1.18 met en évidence la diminution de la contrainte a rupture des par-
ticules avec I'augmentation de leur taille, & la défomation E = 27%, pour les deux
composites L et S [Gaspérini et al., 2017].

Récemment, [Commisso et al., 2019] ont caractérisé le composite Fe-TiB, par dif-
fraction des rayons X au synchrotron. Leurs échantillons ont été soumis a des essais
de traction in-situ tomographie X pour examiner expérimentalement la répartition
des contraintes dans les deux phases (matrice et particules) dans le composite. Un
premier transfert de charge de la matrice ferritique vers le renfort a été observé lors
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des premiers stades de déformation plastique de la matrice. Ensuite, la contrainte
supportée par les particules a été réduite, ce qui a résulté de 'endommagement
du composite selon un des mécanismes : rupture des particules ou leur décohésion
[Commisso et al., 2019].
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FIGURE 1.18 — La contrainte & rupture des particules TiBy, déterminée numérique-
ment, en fonction de leur taille [Gaspérini et al., 2017].

[Gaspérini et al., 2017| ont également constaté que pour les deux composites L et
S, la valeur de la fraction surfacique des fissures qui apparaissent est beaucoup plus
grande au niveau des plus grosses particules (voir Fig. 1.19). Méme si cette frac-
tion surfacique augmente au cours du chargement, elle reste trés faible au niveau
des plus petites particules. Toutefois, la rupture des particules qui se produit en-
gendre une perte de rigidité limitée et progressive du composite, tout en gardant
une bonne cohésion a l'interface des particules TiB, avec la matrice avoisinante
[Gaspérini et al., 2017].
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FIGURE 1.19 — Distribution de la fraction surfacique des fissures des particules
rompues en fonction de leurs tailles entre 3% et 27% de déformation équivalente au
cours d’un essai de cisaillement [Gaspérini et al., 2017].

L’augmentation de la déformation plastique du Fe-TiB, entraine égalament une forte
hausse du nombre de particules fissurées en raison du caractére fragile des particules
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TiBy [Hadjem-Hamouche et al., 2018]. La Figure 1.20 montre que la majorité des
particules primaires présente des fissures multiples. Cela signifie que les transferts
de charge entre la matrice et les particules continue, méme aprés les premiéres fis-
sures. Dans la méme étude, I'utilisation d’émission acoustique (EA) pour 'étude de
I'endommagement en volume a confirmé que 'endommagement observé en surface
est représentatif de 'endommagement dans le volume. Ces événements d’EA liés
a 'endommagement, commencent juste aprés la limite d’élasticité du composite et
augmentent de maniére significative avec la déformation.

FIGURE 1.20 — Observation d'une zone de I’éprouvette au cours d’un essai de traction
in-situ MEB (a) aprés avoir atteint une contrainte de 545 MPa. Aucune décohésion
aux interfaces particules/matrice n’est observée [Hadjem-Hamouche et al., 2018].

La majorité de ces études a recommandé une réduction de la taille des parti-
cules de TiBy, notamment en supprimant les particules primaires tout en main-
tenant une distribution spatiale homogéne, pour une meilleure résistance a l’en-
dommagement, puisque ce sont les particules primaires (de plus grandes tailles) qui
étaient principalement rompues lors du chargement [Hadjem-Hamouche et al., 2012,
Dammak et al., 2014, Gaspérini et al., 2017, Hadjem-Hamouche et al., 2018|.

Depuis 2008 [Bonnet et al., 2008], suite a I’élaboration du premier Fe-TiBy par soli-
dification eutectique, il y a eu des travaux qui ont étudié, observé, testé et modélisé
le comportement et endommagement de ce CMMp. Outre les approches expérimen-
tales, les méthodes d’homogénéisation analytiques et numériques sont intéressantes
car elles permettent de prédire le comportement effectif des composites. Elles sont
détaillées dans la section 2.
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2 Deétermination des propriétés élastiques des
CMDMps par méthodes d’homogénéisation

La détermination des propriétés effectives d’un matériau hétérogéne, comme un com-
posite & matrice métallique A renforts particulaires, contenant différentes phases,
ayant chacune ses propres propriétés mécaniques, peut étre réalisée par le biais
de méthodes d’homogénéisation analytiques et/ou numériques. Ces méthodes sont
complémentaires des essais expérimentaux car elles permettent de prédire le compor-
tement des composites et peuvent ainsi servir d’outil d’expérimentation numérique.

2.1 Généralités

L’homogénéisation au sens large, vise a déterminer les propriétés macroscopiques
globales ou moyennes d'un matériau hétérogéne. Les propriétés électriques, ma-
gnétiques, mécaniques et/ou thermiques peuvent ainsi étre prédites par des ap-
proches d’homogénéisation, souvent en passant par un volume élémentaire repré-
sentatif (VER) de la microstructure réelle.

Etapes d’homogénéisation

L’homogénéisation par diverses méthodes analytiques ou numériques consiste en la
détermination des propriétés et des comportements mécaniques macroscopiques de
matériaux hétérogeénes, en se basant sur les parameétres et propriétés microscopiques
de leurs phases constituantes. La micromécanique vise donc a remplacer le milieu
hétérogéne par un milieu équivalent homogénéisé en suivant trois étapes :

1. L’analyse de la microstructure réelle du matériau hétérogene a étudier ou si
c’est un matériau fictif, définir toutes les propriétés de sa microstructure.

2. La représentation du milieu hétérogéne a I’échelle microscopique par le biais
d’un VER. La définition des phases, la description de la géométrie et la dis-
tribution spatiale de chaque phase ainsi que la definition de leurs propriétés.
Le VER doit regrouper toutes les informations liées a la microstructure.

3. L’homogénéisation analytique ou numérique, pour obtenir les propriétés ef-
fectives du matériau homogénéisé, basées sur les informations microscopiques
du matériau hétérogene.

2.2 Principe de ’homogénéisation

Dans cette partie, la théorie de I’homogénéisation analytique et numérique est in-
troduite pour la détermination des propriétés élastiques d’un composite a matrice
métallique.

Le principe de ’homogénéisation peut étre représenté par un schéma d’équations
(Figure 1.21) qui relient les comportements microscopiques des phases constituantes
du composite, aux grandeurs macroscopiques appliquées.
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FIGURE 1.21 — Schéma du principe de 'homogénéisation d’un matériau hétérogéne
par approche micromécanique du comportement élastique effectif.

— A : tenseur de localisation des déformation,

— B : tenseur de concentration des contraintes,

— C : tenseur de rigidité effectif,

— S : tenseur de souplesse effectif,

— C : tenseur de rigidité des phases constituantes,

— S : tenseur de souplesse des phases constituantes,

— o(x) et e(x) : contrainte et déformation a la position x dans une phase,

— Y et E : contrainte et déformation macroscopiques,

1
— L’opérateur (.) est défini comme (f(x))y = V/ f(z)dV, avec V le volume
du VER. v

La relation entre les contraintes macroscopique et microscopique est donnée par
I’équation :

o(z) = B(z) : & (1.1)

La relation entre les déformations macroscopique et microscopique est donnée par
I’équation :

e(x) =A(x) : E (1.2)

A et B sont généralement non connus, sauf pour le cas des stratifiés. Ils peuvent étre
approximés par des solutions analytiques ou évalués par des méthodes numériques.
Ces techniques utilisées pour calculer ces tenseurs sont appelées schémas d’homo-
généisation. Pour les matériaux élastiques linéaires, les principales différences dans
les théories existantes résident dans la maniére dont elles calculent ces quantités.
Dans le cas général, les méthodes analytiques permettent d’estimer la valeur de ces
tenseurs en raison de la complexité inhérente au probléme.

Le but de la localisation est de trouver une relation entre les quantités microsco-
piques (o (x) et e(x)) et macroscopiques (X et E) pour que les deux relations (1.1)
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t (1.2) (dans le schéma de la Figure 1.21) soient vérifiées.

Si c’est la déformation macroscopique qui est imposée :

Y =(o)=(C:e)=(C:A): E (1.3)

Si c’est la contrainte macroscopique qui est imposée :

E=()=(S:0)=(S:B): X (1.4)

Les équations (1.3) et (1.4) montrent que seules les valeurs moyennes par phase des
champs de contrainte et de déformation microscopiques sont requises. Cela simplifie
considérablement le probléme et facilite un traitement analytique ultérieur, qui peut
étre de deux types : bornes ou estimations des propriétés homogénéisées.

2.3 Les bornes des propriétés effectives de matériaux hétéro-
génes

Les bornes classiques sont I’approche de base pour encadrer ou approcher les valeurs
exactes des propriétés effectives des milieux hétérogénes. Ces bornes constituent
le premier pas dans le domaine d’homogénéisation. Les premiéres bornes établies
sont, celles de Voigt et Reuss (VR) [Voigt et al., 1928, Reuss, 1929|, qui permettent
d’avoir un encadrement du comportement d’un matériau hétérogéne lorsque seuls le
comportement et la fraction volumique de chaque phase sont connus. Dans le cas
particulier d’'un comportement macroscopiquement isotrope, les bornes de Hashin
et Shtrikman (HS) [Hashin and Shtrikman, 1963| sont plus adaptées. Ces quatres
bornes sont les plus connues, les plus globales et les plus utilisées mais plusieurs
études ont affiné et recalculé des bornes plus précises pour le comportement d’un
composite en fonction de la géométrie de ses renforts : [Hill, 1964| pour des cy-
lindres au comportement axisymétrique, [Walpole, 1969] pour les ellipsoides aplatis,
[Willis, 1977] pour des ellipsoides.

2.4 Homogénéisation par méthodes des champs moyens

Plusieurs approches basées sur la solution d’inclusion d’Eshelby [Eshelby, 1957| ont
été développées, bien adaptées aux matériaux hétérogenes et dont la distribution des
phases de la microstructure est aléatoire, comme le cas des CMMps. Des champs
moyens (mean-field) sont considérés pour chacune de ces phases du matériau comme
résumé dans larticle review de [Kanouté et al., 2009]. La différence entre ces mé-
thodes réside dans la nature de la matrice, des phases (géométrie et fraction volu-
mique) et des propriétés du matériau homogénéisé recherché ainsi que du chargement
imposé. Ces données sont nécessaires au calcul du tenseur de rigidité du matériau
homogénéisé. Il existe dans la littérature plusieurs méthodes d’homogénéisation ana-
lytiques permettant de calculer les propriétés effectives d'un quelconque matériau
hétérogene. Elles doivent juste se situer entre les bornes pertinentes et exploiter le
maximum d’informations disponibles sur la microstructure.
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2.4.1 Les méthodes d’estimation des propriétés effectives

Méthode d’Eshelby Pour les matériaux dont les concentrations entre inclusions
sont négligeables (< 5%), la déformation dans chaque inclusion est donnée par la
solution d’Eshelby [Eshelby, 1957|. Dés que la concentration des particules dépasse
les 5%, les bornes de HS et VR sont franchies.

Méthode auto-cohérente C’est un modéle d’homogénéisation implicite qui est
basé sur le probléme de 'inclusion d’Eshelby et qui permet le calcul des propriétés
effectives d’un matériau hétérogéne. Son hypothése principale réside dans la relation
de localisation des déformations qui définit le partage de charge entre les différentes
phases constituantes, en supposant que chaque phase est noyée dans un milieu infini
ayant les propriétés du milieu effectif lui méme. Des exemples d’application de la
méthode auto-cohérente ont été donnés par |[Hershey, 1954, Kroner, 1958] pour les
polycristaux élastiques, par [Budiansky and WU, 1961] pour les polycristaux élas-
toplastiques et par [Cailletaud, 1992, Fournier et al., 2011] pour les métaux poly-
cristallins soumis a des chargements cycliques. Les approximations auto-cohérentes
ont souvent été comparées avec succes a la “solution exacte” donnée par les calculs
éléments finis (EF) et les approches variationnelles [Castaneda and Suquet, 1997,
Gonzalez and LLorca, 2000].

Méthode de Mori-Tanaka (MT) [Mori and Tanaka, 1973] est aussi basée sur
le probléme d’inclusion d’Eshelby [Eshelby, 1957], qui prend en compte les interac-
tions entre les inclusions en supposant que chaque inclusion est noyée dans un milieu
infini ayant les propriétés de la matrice, le tout étant soumis a l'infini & la défor-
mation moyenne de la matrice in-situ dans le composite. Une solution approchée
est donc obtenue, avec une déformation uniforme dans les inclusions. Cette solu-
tion peut étre considérée valable pour des fractions volumiques inférieures a 30 %
[Ghossein and Lévesque, 2012]. Le modéle est valide pour des distributions ellipsoi-
dales de phases. Cette estimation présente 'avantage d’exiger peu de calcul et est trés
utilisée et validée pour les composites & renforts discontinus. On peut noter qu’on
retrouve les résultas donnés par I'approche de HS dans le cas d'une distribution iso-
trope d’inclusions, avec la matrice comme milieu de référence et ou la polarisation
y est nulle et uniforme; dans le cas ou le module de la matrice est inférieur a ce-
lui des renforts, les résultats donnés par MT coincident avec la borne inférieur de HS.

[’approche Mori-Tanaka est utilisée pour calculer le comportement des matériaux
composites, quand une phase peut étre clairement identifiée comme la matrice
[Mercier and Molinari, 2009]. Ce composite doit donc étre sous la forme d’une ma-
trice homogeéne renforcée avec des particules ayant des formes géométriques bien
définies (spheéres, sphéroides, ellipses...). Pour des renforts sphériques, les modules
obtenus par le biais de MT coincident toujours avec les bornes inférieures (resp. supé-
rieures) de Hashin-Shtrikman (HS) [Hashin and Shtrikman, 1963] lorsque la matrice
est la phase la moins rigide (resp la plus rigide). Pour les particules sphéroidales dont
I'orientation est aléatoire, les modules effectifs restent également toujours dans les
limites de HS [Hu and Weng, 2000].
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2.4.2 Estimation des propriétés mécaniques par méthode de Mori-
Tanaka

Ce paragraphe est destiné au calcul des propriétés élastiques d’un composite a
N —phases. Les phases r constituantes du composite ont chacune un tenseur de rigi-
dité C, et une fraction volumique f,. Le tenseur de rigidité d’ordre 4, du composite
homogénisé C'*™ peut étre estimé analytiquement par :

N
Chm =3 f,C,: A, (1.5)
r=0

A, est le tenseur de localisation de déformation d’ordre 4 associé a la phase r. r =0
représente la matrice solide, qui sera par la suite désignée par l'indice m, dont la
fraction volumique est f™ et le tenseur de rigidité est C,,. La fraction volumique
de chaque phase r (particules ou cavités) est f” et son tenseur de rigidité C, (avec
1 <r < N). Le tenseur de rigidité peut donc étre redéfini comme suit :

N
CP™ =Cp+ Y fo(Cr = Ca) 1 A, (1.6)

r=1
Le calcul du tenseur de localisation A, est primordial pour obtenir le tenseur de
rigidité du composite. La solution du probléme de localisation pour une inclusion
ellipsoidale dans une matrice infinie est obtenue en résolvant le probléme d’inclusion

d’Eshelby [Eshelby, 1957] :

AP =[I+P: (C,—Cp)l ™!, avec P =§,:C' (1.7)

N -1

Ay = AP (Z frAfS”) (1.8)
r=0

I'indice i correspond a la forme et orientation de la phase 7 # 0. P’ est le tenseur de

Hill d’ordre 4 [Hill, 1965], S!. le tenseur d’Eshelby qui dépend de la forme des phases

et du tenseur de rigidité de la matrice C,,.

Pour déterminer les propriétés effectives de composites dont la répartition des phases
n’est pas bien définie (sphérique, ellipsoidale...), ou dont les particules sont initia-
lement fissurées, I’homogénéisation par méthodes des champs moyens est limitée
tandis que des méthodes des champs complets peuvent convenir. Une des approches
possible dans ce cas, est 'homogénéisation par transformée de Fourier rapide.

2.5 Homogénéisation par méthode des champs complets
2.5.1 Principe de I’homogénéisation numérique par méthode FFT

L’homogénéisation par des méthodes a champs complets peut étre réalisée numéri-
quement soit par la méthode des éléments finis (EF) soit par les méthodes spectrales
basées sur la transformée de Fourier rapide (Fast Fourier Tansform (FFT)). L’ho-
mogénéisation numérique par FFT est une approche alternative a la méthode EF
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qui permet de calculer la réponse locale et globale de matériaux hétérogénes pério-
diques tels que les composites a matrice métallique [Moulinec and Suquet, 1995,
Moulinec and Suquet, 1998, Michel et al., 2001|. Les avantages de cette méthode
sont résumés ci-dessous :

— Les calculs sont directement effectués a partir de microstructures obtenues
par observations microscopiques en 2D (microscopie optique ou microsco-
pie électronique) ou 3D, par tomographie ou reconstruction d’image, sans
aucune opération de maillage et qui peut donc facilement étre automatisée
|Ghossein and Lévesque, 2012],

— Les champs de contraintes et déformations locaux sont directement calculés
dans chaque pixel ou voxel de I'image,

— (C’est une méthode qui se base sur la complexité des calculs des transfor-
meées de Fourier rapides, qui varie en O(NlogN) et qui rend la méthode trés
efficace et beaucoup plus rapide que la méthode des éléments finis, dont la
complexité varie en O(N?), pour des problémes linéaires (en élasticité par
exemple) [Michel et al., 1999].

— (C’est une méthode qui impose des conditions aux limites périodiques, ce qui
lui permet de converger vers le volume élémentaire représentatif (VER) choisi
|[Kanit et al., 2003].

Le principe de 'homogénéisation numérique par méthode FFT consiste a résoudre le
probléme local qui comprend 1'équation d’équilibre, I’équation constitutive (relation
entre les contraintes et déformations), et les conditions aux limites sur du VER.
L’équation constitutive locale est :

o(x) =C(x) : e(u(x)), (1.9)

avec o (x) le tenseur de contraintes, € le tenseur des déformations et C le tenseur de
rigidité du matériau. Le tenseur de polarisation des contraintes (), qui correspond
aux fluctuations de la contrainte locale associée au milieu hétérogéne par rapport a
celle découlant du “milieu de référece”, est défini par :

() = (C(x) — C°) : e(u(x)), (1.10)

avec C° le tenseur de rigidité du milieu homogéne de référence. Ceci permet de
réécrire I’équation constitutive comme suit :

o(z) =C": e(u(z)) + (). (1.11)

Dans ce probléme local, le tenseur de polarisation est inconnu. Le probléme linéaire
élastique dans le VER est donc le suivant [Moulinec and Suquet, 1998| :
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o(x) =C": e(u(x)) + 7(x)
div(o(x)) =0 dansle VER (V)

<e>=F
u — E.x est périodique sur oV
o.n est antipériodique sur 0V

La résolution de ce probléme linéaire élastique est possible en utilisant ’équation de
Lippmann-Schwinger en fonction du paramétre de Green périodique T'° associé au
tenseur de rigidité C° :

e(u(z) = T+ 7(x) + E. (1.12)

Cette équation se résoud dans l’espace de Fourier qui permet de transformer le
produit de convolution % en produit tensoriel :

&)= -T°(&): 7(&) VEA0,  £0)=0 (1.13)

Un algorithme de point fixe a été mis en place par [Moulinec and Suquet, 1998| pour
calculer numériquement les champs de contraintes et de déformations.

2.5.2 Applications numériques de la méthode FFT

La méthode FFT a é&té appliquée avec succeés pour calculer les ré-
ponses diélectriques |[Moreaud, 2006, Jeulin and Moreaud, 2006, mécaniques
[Ghossein and Lévesque, 2015, Willot, 2015, Genée et al., 2019], électriques [Willot et al., 2014]
ainsi que celles lices a l'optique [Azzimonti et al., 2013] des composites. C’est
une méthode qui peut étre utiliste pour calculer la réponse physique de
microstructures complexes et de toute taille comme par exemple dans le
cas de l’étude multi-échelles des nano-composites de caoutchouc chargés de
noir de carbone [Jean, 2011|, I’étude d'un milieu granulaire (Willot et al,
2013) ou de polycristaux |[Prakash and Lebensohn, 2009, Belkhabbaz et al., 2015,
Hadjem-Hamouche et al., 2018, Wang et al., 2018] ainsi que pour la détermi-
nation des comportements complexes et non linéaires [Lebensohn et al., 2011,
Lebensohn et al., 2012, Monchiet and Bonnet, 2013|.

Pour les CMMps, les particules sont en général beaucoup plus rigides que la ma-
trice, ce qui crée un contraste trés important de propriétés entre la matrice et
les renforts. Dans ce cadre de fort contraste des propriétés, le schéma de base
[Moulinec and Suquet, 1998|, n’est pas trés adapté. Plusieurs schémas accélérés
[Eyre and Milton, 1999, Michel et al., 2001, Monchiet and Bonnet, 2012| ont donc
été développés pour améliorer le taux de convergence dans ce cas. Ces schémas
peuvent également étre utilisés dans le cas d’apparition de cavités dans le matériau
hétérogéne vu le contraste des propriétés entre le vide/matrice/particules.
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La méthode FFT a beaucoup été utlisée pour obtenir numériquement les pro-
priétés effectives de différents composites. Elle permet de calculer les proprié-
tés effectives précises des composites renforcés par des particules sphériques
[Ghossein and Lévesque, 2012], ou ellipsoidales [Ghossein and Lévesque, 2014] dis-
tribuées de fagon aléatoire. Elle a également été utilisée pour étudier le comporte-
ment thermique d’un matériau multiphase 3D composé de trois phases isotropes qui
sont la matrice, les particules et le revétement |[Lemaitre et al., 2015]. Pour mieux
modéliser les interfaces particules /matrice, une étude a attribué aux voxels contenant
cette interface, une rigidité différente des phases constituantes de maniére systéma-
tique. IIs considérent ce voxel comme un stratifié constitué des deux phases (matrice
et renfort) dont la rigidité n’est autre que la rigidité du stratifié correspondant
[Kabel et al., 2015]. Dans une récente étude, les résultats obtenus par le biais de la
méthode FEF'T sont corrélés aux résultats mesurés par corrélation d’images appliqués
au composite Fe-TiB, [Hadjem-Hamouche et al., 2018].

La méthode FFT a été validée dans de nombreux cas concernant la détermination
des propriétés effectives de composites en général et de CMMps en particuliers. En
effet, il y a toujours eu une bonne corrélation des résultats obtenus par homogénéi-
sation numérique basée sur la méthode FFT avec des résultats d’homogénéisation
analytique (par mori-tanaka ou le schéma autocohérent) ainsi qu’avec des résultats
expérimentaux.

On rappelle que pour effectuer de I’homogénéisation numérique par méthode FFT,
il n’y a pas besoin de maillage mais juste d’une microstructure qui peut étre géné-
rée aléatoirement pour des expérimentations numériques ou reconstruite a partir de
données relatives a un matériau réel.

2.6 Reconstruction d’une microstructure par méthode de gé-
nération aléatoire

2.6.1 Principe

La reconstruction d’une microstructure quelconque est trés utile pour reproduire la
morphologie et la répartition des phases constituant la microstructure d’un maté-
riau hétérogéne et pouvoir I'utiliser en calcul numérique. Cette reconstruction de
microstructures peut se faire de deux maniéres :

— Reconstruire une image obtenue directement par microscopie (2D) ou tomo-
graphie (3D), en se basant sur les niveaux de gris de cette derniére. Il est donc
possible de distinguer les différentes phases constituantes du matériau hétéro-
géne (seuillage de niveaux de gris) et transformer cette image en géométrie ou
maillage qui peut étre exploitable par les outils de calcul numérique. 11 faut
étre trés attentif a la variabilité de la répartition des phases dans le maté-
riau pour choisir la zone a reconstruire. Le cas échéant, reconstruire plusieurs
images, de différentes zones et effectuer des calculs sur toutes ces images.
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— Reconstruire une microstructure en se basant sur une analyse statistique des
phases constituant le matériau hétérogéne. Pour un CMMp par exemple, le
process étant d’abord, d’analyser les tailles, orientations et répartition des
renforts dans la matrice, en considérant plusieurs images provenant de dif-
férentes zones du matériau. Ensuite, mettre les particules ayant les mémes
tailles et propriétés dans un méme groupe. Enfin, les groupes issus de cette
analyse statistique pourront étre générés selon un algorithme de génération
aléatoire de microstructures. C’est la méthode qui est utilisée dans cette
étude.

2.6.2 Meéthodes de génération aléatoire de microstructures

On distingue deux méthodes de génération aléatoire de microstructures dans la lit-
térature :

1. La méthode Dynamique Moléculaire (MD = Molecular Dynamics) est
une méthode de génération aléatoire de particules qui permet d’atteindre
des fractions volumiques trés importantes (50 & 70% selon la forme des par-
ticules) [Salnikov et al., 2015]. Elle se base sur la génération aléatoire de
toutes les particules dans un premier temps, ensuite en cas d’interserction,
il y a déplacement des particules pour s’éloigner les unes des autres selon
une physique inspirée de la dynamique moléculaire; il s’agit de forces ap-
pliquées sur les particules qui restent en mouvement jusqu’a ne plus avoir
d’intersection entre elles. Des exemples de VERs générés en utilisant cette
méthode sont illustrés sur la Figure 1.22. La Figure 1.22a illustre la généra-
tion d’une fraction volumique de 86 % de disques en 2D par la méthode MD
|Lubachevsky and Stillinger, 1990] et la Figure 1.22b met en avant la généra-
tion de 40 % de particules cylindriques et sphériques en 3D en utilisant cette
méme méthode [Salnikov et al., 2015].

2. La méthode Random Sequential Adsorption (RSA) permet de générer
des microstructures selon un principe trés simple de génération aléatoire et
de tests d’intersections. Pour un CMMp, le choix de la position de chaque in-
clusion (particule saine, particule fissurée ou cavité) est aléatoire en vérifiant,
a chaque nouvelle inclusion générée, sa “non-intersection” avec les inclusions
déja générées et fixées. L’opération est répétée jusqu’a atteinte du nombre
de particules ou de la fraction volumique ciblée [Widom, 1966, Feder, 1980,
Rintoul and Torquato, 1997, Segurado and Llorca, 2002, Melro et al., 2008,
Melro et al., 2012, Salnikov et al., 2015, Schneider et al., 2016]. La généra-
tion des particules peut suivre un ordre décroissant en fonction de la taille
(diamétre ou facteur de forme) des particules pour une optimisation de temps
de génération. La RSA s’est révélée efficace pour des fractions volumiques in-
férieures a 30% (Figure 1.23). Cependant, c¢’est une méthode qui, pour des
fractions volumiques élevées (> 30%), peut s’avérer assez lente et parfois in-
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FIGURE 1.22 — Exemples de générations de VERs en utilisant ’algorithme de dy-
namique moléculaire (a) en 2D par |Lubachevsky and Stillinger, 1990] et (b) en 3D
par [Salnikov et al., 2015].

adaptée.

La méthode RSA est beaucoup utilisée pour plusieurs raisons :

— (’est une méthode efficace pour des fractions volumiques de particules < 30%
(la fraction volumique des inclusions du matériau de I’étude, ne dépassera pas
les 15%),

— Le temps de génération aléatoire de microstructures par la méthode RSA est
trés faible pour une fraction volumique des particules < 15% (Fig. 1.23),

— L’utilisateur a une certaine facilité & générer différentes formes de particules,
de cavités et de fissures,

— Elle permet de respecter la condition de périodicité, nécessaire pour certains
types de calculs numériques comme la méthode FET (ce qui est le cas pour
la méthode MD aussi).

2.6.3 Représentativité des microstructures générées aléatoirement

Le volume ¢élémentaire représentatif (VER) est un élément clé dans la modélisation
des matériaux hétérogéenes. Il n’est pas unique et dépend de la propriété estimée, de
la précision requise et du nombre de mesures (numériques ou expérimentales) qui
seront effectuées. Globalement, le VER peut étre considéré comme le plus petit vo-
lume d’'un matériau hétérogene, qui a la caractéristique d’étre assez grand pour étre
statistiquement équivalent au matériau considéré dans I’étude. D’une part, il doit
étre capable de représenter toutes les hétérogénéités de sa microstructure. D’autre
part, pour étre en mesure de représenter le matériau et étre considéré comme un
élément de volume de la mécanique des milieux continus, le VER doit étre le plus
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FIGURE 1.23 — Comparaison du temps de génération aléaotoire pour les méthodes
RSA et MD [Salnikov et al., 2015].

petit possible [Dirrenberger et al., 2019].

La définition originale de [Hill, 1963] exige qu'un VER (i) soit une structure type
de tout le matériau hétérogeéne, en moyenne et (ii) contienne un nombre suffisant de
renforts pour que les valeurs des modules apparents soient effectivement indépen-
dants des valeurs de la force appliquée et/ou du déplacement, pour autant que ces
valeurs soient “macroscopiquement uniformes”.

Si des microstructures aléatoires sont envisagées, les propriétés effectives du com-
posite peuvent étre évaluées selon la procédure présentée par [Kanit et al., 2003].
Dans cette procédure, pour un nombre donné de renforts représentés, plusieurs mi-
crostructures sont générées aléatoirement et les propriétés effectives sont calculées
pour chacune d’entre elles. Le nombre de simulations est considéré comme suffisant
lorsque les propriétés effectives sont comprises dans un intervalle de confiance donné,
dont la largeur est inférieure a un certain seuil. Le processus peut étre répété pour
un nombre croissant de renforts si celui qui est fixé au début n’est pas suffisant tout
en gardant les mémes propriétés des particules telles que la fraction volumique et le
facteur de forme. Le VER est déterminé lorsque les propriétés effectives moyennes
convergent. L’étude de [Moussaddy et al., 2013| a montré que cette procédure est
précise lorsque le facteur de forme des particules est inférieur a 30, ce qui est le cas
dans cette étude.

[Pélissou et al., 2009] ont amélioré 'approche de [Kanit et al., 2003] en introduisant
une incertitude a la fois a la valeur moyenne et a la variance, et ’ont appliquée a des
problémes non linéaires. Ensuite, [Dirrenberger et al., 2014| ont étendu la méthode
originale & une microstructure “artificielle” démontrant que ’approche est applicable
méme & des matériaux trés complexes.
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Dans cette étude, c’est "approche de [Ghossein and Lévesque, 2012| qui sera utilisée.

Il a repris I'étude de [Kanit et al., 2003|, et affirme que pour converger, le nombre n
de simulations est suffisant si I'inégalité (1.14) est vérifiée.
TSk

X)<0.1 X=—"- 1.14

max(X) <01%, X = - (1.14)

E est le module d’Young du composite et T est le quantile de la distribu-
tion de la loi student avec n — 1 degrés de liberté et un seuil de confiance
qui est souvent pris équivalent & 1 — a = 0.95. Cette approche a été appli-
quée par [Ghossein and Lévesque, 2012 pour un composite renforcé avec des par-
ticules sphériques et ensuite avec des particules ellipsoidales, dans les études
[Ghossein and Lévesque, 2014, Ghossein and Lévesque, 2015|.

Alinsi, aprés avoir vu comment déterminer les propriétés élastiques des CMMps, que
ce soit par le biais des méthodes d’homogénéisation analytiques ou numériques, vient
I’étude de leur endommagement.

3 Modélisation de I’endommagement ductile

3.1 Généralités sur I’endommagement ductile des métaux

Le terme “endommagement” est trés souvent utilisé pour décrire la dégradation des
propriétés d’un matériau [Maire and Chaboche, 1997|. Deux approches permettent
d’en rendre compte :

— La premiére approche, phénoménologique, pour coupler le cumul d’endom-
magement avec le comportement d’'un matériau, est basée sur la mécanique
continue de 'endommagement (Continuum Damage Mechanics (CDM)), o
I'endommagement est considéré comme une variable d’état interne (scalaire
ou tensorielle), D, qui décrit les effets des événements microscopiques de fagon
phénoménologique et macroscopique [Kachanov, 1999|. C’est un outil pure-
ment macroscopique qui ne décrit pas physiquement et micromécaniquement
les caractéristiques locales du matériau. Cette approche peut étre illustrée de
maniére simplifiée par la fraction volumique d'un élément de volume endom-
magé dans 1’équation :

D av;, —dv, dVp

v,y

dV, est le volume du vide qui s’est créé en conséquence de 'endommage-
ment dans ’élément de volume initial dV; et dVp est donc le volume en-
dommagé dans ce méme élément de volume. Cette variable D agit directe-
ment sur les propriétés mécaniques en tout point du solide : la contrainte o
|[Rabotnov, 1969], la déformation e [Lemaitre, 1985] et finalement le module

(1.15)
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d’Young E en appliquant la loi de Hooke :

e Ep=E(1— D) (1.16)

:E_D7

L’indice D correspond au matériau endommagé. La variable d’endommage-
ment D est comprise entre 0 et 1, D = 0 correspond au matériau sain et
D =1 a la rupture totale du matériau.

— La deuxiéme approche, micromécanique, se base sur les phénoménes phy-
siques de nucléation, croissance et coalescence des cavités dans un matériau.
Cette cavitation est décrite par la variable interne f,, qui représente la fraction
volumique de vide dans un matériau homogeéne. Le comportement plastique
macroscopique d’un matériau est modifié avec la présence de ces cavités. La
variable d’endommagement f, relative & ce phénoméne physique est définie
comme étant la fraction volumique de vide (équation 1.17).

I = volume des cavites |17
v volume total (1.17)

3.2 Modéles d’endommagement ductiles micromécaniques

Depuis les années 70, la prise en compte de 'endommagement ductile avec des mo-
déles micromécaniques a fait 'objet de nombreuses études. On peut distinguer de
nos jours, deux types de modeéles d’endommagement :

— Les modéles découplés prennent en compte une variable externe qui prédit
la rupture lorsqu’une valeur critique est atteinte. L’endommagement calculé
n’a aucun effet sur les caractéristiques mécaniques du matériau.

Rice et Tracey |Rice and Tracey, 1969] ont développé un modéle découplé
basé sur la croissance de cavités. Leur approche prend en compte la crois-
sance d’une cavité sphérique dans un milieu rigide infini parfaitement plas-
tique. L’expression de I’évolution de I'endommagement ductile est donnée par

I’équation :
dR 3
— = aep (2?2) e, (1.18)

R est le rayon actuel de la cavité, a une constante, oy la contrainte hydro-
statique, o, la contrainte équivalente. Le modéle de Rice et Tracey considére
une cavité isolée et ne prend pas en compte les interactions entre les diffé-
rentes cavités et I’évolution de la déformation plastique équivalente de?.

L’avantage des modéles découplés est qu’ils sont faciles a implémenter et pos-
sédent peu de paramétres & identifier puisque I'endommagement n’est pas

Page 42



CHAPITRE 1. SYNTHESE BIBLIOGRAPHIQUE

considéré pendant la caractérisation. Leur principal défaut est que I'endom-
magement n’est pas couplé aux champs mécaniques.

— L’approche couplée permet de rendre compte, dans la loi de comporte-
ment, de la dégradation des propriétés mécaniques diie au développement de
I’endommagement.

Gurson [Gurson, 1977] fut le premier & introduire un couplage entre le com-
portement et I’endommagement basé sur la croissance de cavités sphériques en
s’inspirant des travaux préalables de Rice et Tracey |Rice and Tracey, 1969|.
Ensuite, Chu et Needleman [Chu and Needleman, 1980] ont abordé et mo-
délisé la nucléation de ces cavités qui vont croitre au cours du chargement.
Enfin, la phase de coalescence a été modélisée par [Thomason, 1985| qui a pro-
posé un modéle micromécanique qui permet de déterminer la charge limite a
laquelle débute la coalescence qui méne par la suite a la rupture finale.

3.2.1 Croissance des cavités

Durant cette étape de croissance, ’écoulement plastique de la matrice engendre la
déformation et grossissement des cavités.

— Modéle de Gurson

La premiére hypothése de Gurson [Gurson, 1977| est que la fonction de charge pour
les matériaux ductiles évolue par la présence de vides. Aprés accumulation de ca-
vités, la capacité du matériau a supporter la charge appliquée diminue. Le modéle
initial de Gurson ne considére que la phase de croissance de ces cavités. Son étude
a porté sur une seule cavité sphérique noyée dans une matrice dont la forme est
sphérique avec un taux de déformation homogéne sur bord de la sphére extérieure.
Cette matrice est considérée homogéne et supposée rigide parfaitement plastique
obéissant au critére de plasticité de von Mises. Son critére d’écoulement plastique
inclut une dépendance a la partie hydrostatique qui a un effet sur I’évolution du
rayon de la cavité. L’originalité du modéle de Gurson est 'introduction de la frac-
tion volumique de vide f, dans la fonction de charge, exprimée en fonction de la
contrainte macroscopique 3 [Gurson, 1977] :

2
H(T) = <26q> + 2f, cosh (%) —1-f2=0 (1.19)

0o 0

/3
Avec ¥, = 53 : 8 contrainte macroscopique équivalente de von Mises (s : dévia-

teur des contraintes),
Y., : contrainte moyenne,

oo : Limite d’élasticité de la matrice homogénéisée.

Page 43



CHAPITRE 1. SYNTHESE BIBLIOGRAPHIQUE

Il est facile de vérifier que, lorsqu’il n’y a pas de vide dans le matériau (f, = 0), la
fonction de charge devient identique a celle de von Mises.

La loi d’écoulement platique macroscopique est obtenue par normalité, car le passage
du microscopique au macroscopique conserve cette propriété ; le taux de déformation
macroscopique eulérien est donné, en fonction du multiplicateur plastique A, par :

. 0D . = 0
P _
D _)\82(2) , A{z 0

si ¢(X)<0

s P(2)=0 (1.20)

A partir de la conservation de masse, le changement du volume apparent et I'incom-
pressibilité plastique de la matrice, en considérant une croissance des cavités dans
le matériau, la vitesse d’évolution de la fraction volumique est donnée par :

fcroissance cavites — (]- - f)tI‘(Dp> (121)

L’écrouissage est pris en compte en utilisant I'approche heuristique de
[Gurson, 1977]; la contrainte d’élasticité constante oy dans le critére (1.19) est rem-
placée par une contrainte d’élasticité moyenne ¢ donnée par ’équation :

7 =0(3), (1—f,)oe=%:DP (1.22)

avec o(e) la fonction d’écrouissage qui donne la limite d’élasticité en fonction de
la déformation plastique cumulée ¢, et £ est une valeur moyenne de la déformation
équivalente. L’évolution de £ est également donnée dans 1’équation 1.22.

— Modéle de Gurson-Tvergaard-Needleman

Cette extension du modéle Gurson bien connue sous le nom de modéle
GTN a été proposée, de facon heuristique, par Tvergaard and Needleman
[Tvergaard and Needleman, 1984]|. Cette loi de comportement compléte le modéle
de Gurson initial en supprimant deux de ses limites. La premiére étant I’écart qu’il
y a entre quelques simulations micromécaniques de rupture ductile sur des cellules
élémentaires de formes plus réalistes que la sphére creuse de Gurson et les résultats
expérimentaux et la seconde est I'impossibilité de décrire les étapes de nucléation et
de coalescence.

Tvergaard et Needleman |[Tvergaard and Needleman, 1984] proposent ainsi de rem-
placer la porosité f, par un paramétre f, dépendant de la fraction volumique de
vides a partir de laquelle la coalescence intervient. Ils ont également contribué a
I’'ajout des parameétres d’ajustement ¢, g2 et ¢3 dans 'expression de la surface de
charge :

2
H(X) = <26q> + 2q1 [ cosh <3(1222m> —1—q(f)?=0 (1.23)

0o 0o
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— D’autres extensions du modéle de Gurson

De nombreux travaux ont donc développé et généralisé le critére proposé par Gurson
a d’autres formes de cavités et & des conditions de chargement plus générales.

— Le modéle de Gologanu-Leblond-Devaux (GLD) [Gologanu et al., 1993,
Gologanu et al., 1994, Gologanu et al., 1997| est une des premiéres exten-
sions du modéle GTN qui prend en compte les effets de forme des cavi-
tés, pour remédier a la limitation du modéle GTN qui ne considére que
des cavités sphériques. Plusieurs autres travaux ont apporté des amélio-
rations dans ce contexte [Gardjeu et al., 2000, Madou and Leblond, 2012a,
Madou and Leblond, 2012b, Morin et al., 2015a].

— Une autre extension significative est au niveau de 1’écrouissage. Le mo-
déle initial de Gurson décrit un comportement parfaitement plastique.
[Leblond et al., 1995] ont étendu le modéle au cas d’une matrice a écrouis-
sage isotrope. Le modéle Gurson a également été étendu au cas d'un compor-
tement plastique avec écrouissage cinématique [Mear and Hutchinson, 1985,
Ragab, 2004|. Récemment, une extension pour les matériaux ductiles po-
reux présentant un écrouissage isotrope et cinématique a été proposée par
[Morin et al., 2017].

— Quelques travaux [Benzerga and Besson, 2001, Monchiet et al., 2008,
Keralavarma and Benzerga, 2010| ont étendu le modéle de Gurson en rempla-
cant le comportement plastique isotrope de von Mises par le comportement
plastique anisotrope de Hill [Hill, 1948]. En effet, une autre limitation du mo-
déle GTN est de considérer un comportement isotrope dans la fonction de
charge. Les observations ont prouvé que ’anisotropie plastique de la matrice
autour des cavités peut avoir une influence sur I’évolution de 'endommage-
ment.

— L’introduction de la viscoplasticité dans le modéle GTN est possible
|Leblond et al., 1994, Négre et al., 2003]

— La nucléation des cavités n’était pas prise en compte avant I'introduction d’un
modéle phénoménologique de Chu et Needleman [Chu and Needleman, 1980,
Needleman, 1987].

— [Pardoen, 2006] a amélioré a la fois la modélisation de la croissance des cavités

et la prédiction de rupture en couplant son modéle au critére de coalescence
de [Thomason, 1990].
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3.2.2 Nucléation des cavités

La nucléation a été définie par [Curran et al., 1987] comme Papparition de cavités
ou de fissures microscopiques qui définit la limite de continuité du matériau. Ainsi,
dans les métaux polycristallins avec des grains de quelques micrométres, I'appari-
tion de vides avec des tailles d’environ un micromeétre dans les joints de grains ou a
I'intérieur des grains constituerait une nucléation.

La nucléation des cavités a été introduite par le modéle phénoménologique de Chu et
Needleman [Chu and Needleman, 1980, Needleman, 1987|. Ce modéle qui se base sur
des analyses micromécaniques, fournit sous sa forme générale, le taux de nucléation
des cavités en fonction des taux de déformation et de contrainte du matériau. Il
est composé de deux termes de nucléation de cavités, I'un associé a la déformation
controlée et 'autre a la contrainte controlée :

fnucleation = B(Cldeq + CQdm) + DE (124)

En pratique, le terme associé a la contrainte controlée est généralement négligé
B = 0; sa dépendance a la contrainte hydrostatique le rend sensible aux in-
stabilités, ce qui favorise la localisation précoce de 'écoulement [Pan et al., 1983,
Benzerga and Leblond, 2010, Benzerga et al., 2016]. En outre, le terme de défor-
mation D, bien qu’il ne soit pas associé a un critére énergétique, est généralement
considéré comme suffisant pour rendre compte de la nucléation des cavités au niveau
macroscopique [Benzerga and Leblond, 2010, Benzerga et al., 2016] :

In exp ! (E_EN)Q (1.25)
SNV 2T 2 SN '
€ est la déformation plastique moyenne, fy la fraction volumique des cavités nucléées,
en la déformation moyenne de nucléation des cavités et sy un écart type.

3.2.3 Coalescence des cavités

La rupture finale d’un matériau implique la croissance de cavités voisines jusqu’a leur
coalescence. Cette étape de coalescence des cavités intervient quand leur croissance
atteint un seuil critique. Ce mécanisme se produit trés rapidement et est difficile &
observer. La fonction f* proposée par [Tvergaard and Needleman, 1984] dans I’équa-
tion (1.23) avait pour but de tenir compte des effets de la coalescence rapide des
cavités a la rupture.

Pour illustrer ce phénomeéne de coalescence, la Figure 1.24 montre plusieurs cavités
qui se connectent progressivement ensemble, via un processus de coalescence, au
cours de la déformation d’alliages de magnésium a haute température (la plus grande
cavité est en jaune tandis que les autres sont en bleu) [Lhuissier et al., 2013].
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FIGURE 1.24 — Exemple de coalescence : plusieurs cavités se connectent progressi-
vement ensemble via un processus de coalescence [Lhuissier et al., 2013].

[Thomason, 1985| fut le premier & proposer une analyse limite en proposant un
modéle micromécanique qui permet de déterminer la charge limite de coalescence,
d’un vide prismatique contenu dans un élément prismatique et d’un vide cylin-
drique contenu dans un élément cylindrique. Pour lui, la coalescence apparait entre
les cavités, en conséquence de la localisation de la déformation plastique. Pour
les cavités trés applaties, le critére de |Thomason, 1985] n’est pas trés adapté
pour en déterminer la charge limite. Dans les travaux de|Benzerga et al., 2001],
une amélioration heuristique a donc été présentée. Ce modéle a ensuite été re-
visité et amélioré, pour obtenir un critére de coalescence purement analytique
|[Benzerga and Leblond, 2014, Morin et al., 2015b, Torki et al., 2015|. Puis, un cri-
tére macroscopique, pour des matériaux ductiles poreux, qui tient compte a la fois de
la croissance et de la coalescence des cavités a été développé par [Morin et al., 2016].
Ces critéres de coalescence sont utilisés en paralléle avec ceux de la croissance.

Ainsi, la déformation plastique au cours d’un procédé de formage comme I’emboutis-
sage ou le laminage & froid peut générer de la nucléation de cavités dans la matrice,
de la fissuration et/ou décohésion des particules, selon le composite considéré. D’au-
tant plus qu’une faible adhérence entre les renforts et la matrice ou une introduction
involontaire d’inclusions résiduelles lors de la fabrication peuvent étre a origine de
la nucléation des cavités dans le CMMp. Ces cavités qui se créent, dont la fraction
volumique varie selon le matériau, peuvent étre la cause d’une éventuelle baisse de
rigidité du composite.

3.3 Relation entre baisse de rigidité et endommagement des
CMMps

3.3.1 Intérét de la prédiction de baisse de rigidité des CMMps

La mise en forme d’un composite & matrice métallique a renforts particulaires
peut engendrer 'apparition de différents mécanismes d’endommagement traités
dans la section 1.1.4 : nucléation de vide dans la matrice, rupture des particules
et/ou décohésion aux interfaces matrice/renforts (Fig. 1.2). Le laminage & froid
du composite Al-Al,O3 [Lee and Subramanian, 1992| par exemple, a fait appa-
raitre une quantité considérable de particules endommagées. Dans les travaux de
[Poole and Charras, 2005|, 'endommagement sous forme de particules fissurées a été
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introduit volontairement par laminage a froid dans le composite Al-Si. Par consé-
quent, 'apparition de cavités suite a ces différents mécanismes qui se manifestent,
engendre inévitablement une baisse de la rigidité des CMMps.

Pour de nombreuses piéces de structures en CMM & renforts particulaires céra-
miques, le principal critére de dimensionnement est la rigidité. Ces piéces seront
pour la plupart, mises en forme soit par des procédés a chaud ou a froid avant leur
utilisation. Par conséquent, il est intéressant de connaitre, modéliser et prédire 1I’évo-
lution de cette rigidité d’'un CMMp donné, au cours du chargement.

3.3.2 Synthése des travaux ayant mesuré et/ou estimé la baisse de rigi-
dité des CMMps

Plusieurs travaux ont étudié la baisse ou perte de rigidité de composites renforcés
avec des particules céramiques ou de matériaux comme la fonte & graphite sphéroidal
(GS) qui peut étre considérée comme un composite a matrice métallique affaibli par
des particules de graphite. Parmi ces travaux :

1- Le composite Al-Al,O3 Dans larticle [Lee and Subramanian, 1994], le mo-
dule d’Young du composite Al-Al;O3, est mesuré en utilisant la méthode de réso-
nance dynamique. La variation des modules de ces composites, qui sont laminés
a froid et a chaud, est mise en avant, en fonction du taux de réduction de leur
épaisseur par laminage. Un taux de réduction (écrouissage) de x% correspond a une
diminution de x% de I'épaisseur de la tole laminée. Le laminage a chaud provoque
moins d’endommagement aux renforts que le laminage a froid. Ce qui permet d’avoir
des composites laminés a chaud, plus proches d’un comportement isotrope, avec un
module d’Young plus élevé (Fig. 1.25). Cette étude montre que les différentes va-
leurs des modules d’Young augmentent aux premiers stades du laminage et baissent
par la suite. Pendant le laminage, il y a trois paramétres qui influencent la valeur
du module d’Young : (i) la redistribution des particules Al,Os, (ii) la formation de
texture et (iii) I'apparition de microfissures. Lors des premiéres passes de laminage
chaud ou froid, c’est la redistribution des particules ainsi que la texturation de la
matrice qui favorisent ’augmentation des valeurs des modules d’Young. Plus le taux
de réduction augmente, plus le nombre et la fraction volumique des microfissures
augmentent, ce qui engendre la baisse des valeurs des modules d’Young pour les
deux composites LAC et LAF dans les deux directions L et T (Fig. 1.25).
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FIGURE 1.25 — Modules d’Young mesurés expérimentalement des composites Al-
AlO3 (—) laminé a chaud (LAC) (- - -) laminé a froid (LAF) dans les directions
longitudinales (L) et transversale (T) : (V) LAF - T, (o) LAF - L, (v) LAC - T, (e)
LAC - L [Lee and Subramanian, 1994).

La baisse de rigidité suite au laminage a froid est plus importante que la baisse de
rigidité suite au laminage a chaud et vice versa pour la hausse de rigidité suite aux
premiéres passes de laminage.

2- La fonte GS La baisse de rigidité de la fonte a graphite sphéroidal (fonte
GS) a été mesurée par [Murakami et al., 1998], au cours des essais de traction
charge/décharge, pendant la décharge. Sa microstructure, sur la Figure 1.26, rappelle
celle d'un composite & matrice métallique, qui au lieu d’étre renforcé, est affaibli par
les particules de graphite, qui ont un module de rigidité trés faible. Les mécanismes
d’endommagement prépondérants de ce matériau sont la décohésion a l'interface
particules de graphite/matrice ainsi que la rupture ductile de la matrice ferritique
induite par la déformation plastique et la nucléation et croissance de micro cavités
a l'interface [Murakami et al., 1998|.
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FIGURE 1.26 — Microstructure de la fonte GS de I'étude [Murakami et al., 1998|.

La courbe de contrainte-déformation issue d’'un essai de traction simple de la fonte
GS est donnée sur la Figure 1.27 [Murakami et al., 1998]. Les modules d’Young ainsi
que les coefficients de Poisson mesurés lors de ’essai sont donnés dans la Figure 1.28.
D’un coté, il y a le module d’Young axial qui initialement était égal a 169 GPa et
qui baisse jusqu’a la valeur 151 GPa juste avant la rupture, ce qui fait une baisse de
module d’environ 11 % (voir Figure 1.28a). Cette baisse de rigidité est due principa-
lement & la décohésion a I'interface particules de graphite/matrice qui contribue a
I'initiation et la croissance de cavité dans le matériau. D’un autre coté, le coefficient
de poisson v15 qui baisse de la valeur 0.285 a 0.265, ce qui équivaut a 8 % de baisse.
Cette baisse de coefficient de poisson, explique le passage du comportement global du
matériau d’'un comportement isotrope initialement a un comportement anisotrope a
cause de I’évolution de 'endommagement anisotrope [Murakami et al., 1998].

600
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?E‘? 400 -
5 300
2
& 200 E, =169 GPa
vy =0.285
100 - oy=292 MPa
0 R N NN TR N B
000 002 004 006 008 0.10 0.2 0.14 0.16

Strain &

F1GURE 1.27 — Courbe contraintes-déformations vraies de la fonte GS de I'étude
[Murakami et al., 1998|.
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FiGURE 1.28 -~ Baisse de rigidité de la fonte GS lors du chargement

[Murakami et al., 1998|. (a) Baisse du module d’Young et (b) Baisse du coefficient
de Poisson.

Le composite Al-SiC, Les baisses de rigidité des composites & matrice d’alliage
aluminium X2080 renforcés avec 15% et 20 % de particules en carbure de silicium
(SiC,) ont été déterminées dans I’étude de [Derrien et al., 1999]. Le mécanisme d’en-
dommagement prépondérant dans ces composite est la rupture des particules et a
été déterminé par des essais de traction in-situ MEB. Ils ont observé, expérimentale-
ment, des bandes de déformation plastique a I'extrémité de la fissure créée au niveau
de la particule fissurée. Ces déformations intenses en bout de fissure, conduisent par
la suite a la décohésion des précipités, et c’est la croissance des micro-cavités nu-
cléées qui transformera cette bande de déformation en fissure macroscopique. Pour
étudier effet de cet endommagement sur les propriétés de ce composite, ils ont
mesuré 1’évolution du module d’Young lors d’un essai de traction qui peut baisser
entre 10 & 15% par rapport aux valeurs initiales. La Figure 1.29 illustre les courbes
de traction ainsi que celles de la baisse du module d’Young au cours du charge-
ment des deux composites Al-SiC, renforcés avec 15% et 20 % de particules SiC,
[Derrien et al., 1999].

La Figure 1.29b montre également que la baisse du module d’Young du composite Al-
SiC,, varie selon la fraction volumique des renforts. En effet, & la méme déformation

macroscopique, le taux de baisse du module est plus important pour le composite
Al-20%SiC,,.
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FIGURE 1.29 - (a) Courbe contraintes-déformations macroscopiques du composite
AlL-SiC, (b) Baisse de module d’Young au cours du chargement du composite Al-
SiC,, |Derrien et al., 1999].

[Derrien et al., 1999] ont également modélisé le comportement en traction jusqu’a
rupture de composites Al-SiC. Ils ont utilisé I'approche de Mori-Tanaka étendue au
comportement non linéaire par le biais de modules sécants modifiés pour "application
aux matériaux poreux [Hu, 1996]. Dans ces composites, la rupture des particules SiC
est le principal mécanisme d’endommagement et une loi de Weibull est utilisée pour
définir la probabilité de rupture qui augmente avec la contrainte et avec la taille
des particules. A chaque étape de chargement, la contrainte dans les particules est
calculée par le modéle de Mori-Tanaka et si le critére de rupture local est activé,
les particules fissurées (fissures type penny-shape) sont intégrées dans le modéle.
A proximité des particules fissurées, la nucléation et la croissance de cavités dans
la matrice est alors favorisée par la forte déformation plastique dans les bandes de
cisaillement. Ces cavités dans la matrice contribuent a la baisse de rigidité effective
du composite et sont donc également prises en compte. Les champs de contraintes
et déformations prés des particules rompues sont calculés en utilisant les champs
Hutchison Rice Rosengren (HRR) modifiés pour prendre en considération les vides
dans la matrice, ce qui permet d’avoir accés au taux de croissance de vide dans la
matrice adjacente (Fig. 1.30). Le tenseur de rigidité du composite est alors recalculé
a chaque étape du chargement pour prendre en considération toutes les sources
d’endommagement. La diminution du module d’Young longitudinal calculé lors d'un
essai de traction est représentée sur la Figure 1.29b avec les résultats expérimentaux.
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FIGURE 1.30 — Taux de croissance des micro-cacvités a proximité d’une particule
rompue. |Derrien et al., 1999].
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CHAPITRE

2

MATERIAUX DE L’ETUDE : LES
COMPOSITES FE TIBs LAC ET LAF

Ce chapitre est consacré a la présentation du matériau de [’étude : le composite
Fe-TiBy ainst qu’a la détermination de ses propriétés effectives. Dans un premier
temps, les techniques de caractérisation de la microstructure et du comportement
de ce composite sont présentées, suivies de son procédé d’élaboration. Les modules
d’Young du matériau, dans le sens du laminage et perpendiculairement au sens du
laminage, sont d’abord mesurés expérimentalement. Ensuite, une reconstruction des
microstructures observées est réalisée en se basant sur une analyse statistique des
microstructures des composites Fe—TiBy laminés a chaud et a froid, ce qui permet-
tra la détermination de leurs propriétés effectives, par calcul numérique, basé sur la
méthode FFT. Il y aura également une confrontation des résultats obtenus expéri-
mentalement, numériquement et analytiquement. Et puisque la génération aléatorre
de microstructure permet une exploration de différents paramétres, les effets de la
fraction volumique, du facteur de forme et de I’éventuelle désorientation des parti-
cules TiBy sur les modules €lastiques du composite seront étludiés.

1 Matériaux de I’étude : les composites Fe-TiB,

Les matériaux qui sont caractérisés dans cette étude sont des nouveaux composites
a matrice ferritique renforcée avec des particules de diborure de titane, produits
par solidification eutectique : les composites Fe-TiB,. Lors de la solidification par
le procédé de coulée continue, les particules de TiB, précipitent selon une réaction
eutectique. La taille de la microstructure est proportionnelle a la vitesse locale de
solidification qui diminue de la peau vers le coeur du produit. Plus la vitesse de
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CHAPITRE 2. LES COMPOSITES FE-TIB, LAC ET LAF

refroidissement a la solidification augmente, plus la microstructure finale est fine
[Bonnet et al., 2008]. Ensuite, aprés la coulée continue, les brames obtenues vont
subir soit :

— Un laminage a chaud (LAC),
— Un laminage a chaud suivi d’un laminage a froid (LAF).

Aprés laminage a froid, les échantillons subissent un traitement de recristallisation.
Le cycle thermique est donné sur la Figure 2.1.

900
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700
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400
300

Température (°C)

200
100

0 100 200 300 400 500

Temps (sec)

FIGURE 2.1 — Cycle thermique de recristallisation appliqué aux échantillons laminés
a froid.

Ces nouveaux composites sont élaborés et fournis par ArcelorMittal sous forme de
plaques. Celles qui sont laminées a chaud ont une épaisseur de 2.5 mm. Pour des
épaisseurs plus faibles, une étape supplémentaire de laminage & froid est nécessaire.
Les produits LAF fournis par ArcelorMittal ont une épaisseur de 1.5mm.

ArcelorMittal a apporté des améliorations au composite Fe-TiB, au niveau de sa
composition et des conditions de solidification. Ceci dans le but de se rapprocher du
point eutectique, essayer de supprimer ou & minima diminuer la fraction de parti-
cules hyper-eutectiques et d’homogénéiser la taille et la distribution des particules
primaires et eutectiques tout en veillant a avoir la taille la plus fine possible de ces
particules.

La composition chimique ainsi que le procédé de fabrication de ces com-
posites Fe-TiB; LAC et LAF ont été modifiés par rapport aux précé-
dentes coulées étudiées par |Hadjem-Hamouche et al., 2012, Dammak et al., 2014,
Hadjem-Hamouche et al., 2018]. La nouvelle composition chimique est donnée dans
le tableau 2.1.
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TABLE 2.1 — La composition chimique du composite Fe-TiBs.

Elements | C Al Cr Mn Ni Si Ti B P Tilibre
Masse% | 0.04 0.07 0.06 0.09 0.04 017 54 1.69 001 166

La différence entre la composition chimique du matériau de cette étude et celui des
anciennes coulées réside dans le pourcentage de bore (B) et du titane (Ti). En effet,
pour le matériau de cette étude, le pourcentage de bore est plus faible et celui du
titane libre est plus important, ce qui donne un ratio Ti/B plus élevé. La nouvelle
microstructure est alors constituée d’une matrice full ferritique et de particules en
TiB,.

2 Caractérisation microstructurale des composites
Fe—TiBQ

Une préparation minutieuse des échantillons ou éprouvettes du Fe-TiB,, prélevés
dans des plaques fournies par ArcelorMittal, est une étape trés importante, avant de
passer aux observations microscopiques. Ceci est du a la grande différence de dureté
des deux phases constituant ce composite : matrice en acier ductile et particules de
TiB, trés dures.

2.1 Techniques de caractérisation microstructurale

Préparation métallographique Aprés découpe, les échantillons et éprouvettes
sont généralement enrobés dans de la résine pour faciliter ’étape de polissage. L’en-
robage se fait a chaud pour des petits échantillons et la poudre utilisée est de la
résine phénolique conductrice (chargée en carbone) qui est adaptée aux observations
au MEB. Pour les éprouvettes qui sont utlisées lors des essais in-situ MEB, I'enro-
bage se fait & froid en utilisant une résine qui se dissout a I’acétone, afin de pouvoir
facilement désenrober avant les essais.

En termes de polissage, les éprouvettes de Fe—TiBs sont polies mécaniquement en
utilisant des disques diamantés en nids d’abeille adaptés a ce type de matériau
contenant des phases dont la dureté est comprise entre 150 et 2000 HV. L’échan-
tillon passe ensuite sur des disques de finition avec des suspensions de diamants de
taille de particules 9, 3 et 1 pm, puis 'OPS. Pour étre capable d’observer les éven-
tuelles cavités/vides dans ce matériau, déja existantes dans le matériau brut ou qui
apparaissent aprés chargement, ces étapes ne sont pas suffisantes. En effet, s’il y a
des cavités, elles peuvent étre partiellement ou totalement obstruées par la matrice
ferritique ductile qui s’étale lors du polissage mécanique. Par conséquent, une étape
de polissage électrolytique (en utilisant une solution & base d’éthanol, d’éther mo-
nobutylique et d’acide perchlorique) est mise en place aprés le polissage mécanique
pour mettre en relief ces vides, notamment pour le composite laminé & froid. Les
conditions des deux polissages (temps, vitesse, débit, tension etc.) ont été optimisées
pour avoir le meilleur état de surface possible.
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Caractérisations microstructurales La caractérisation microstructurale des
composites Fe—TiB, nécessite différentes techniques expérimentales qui seront brié-
vement présentées.

e Microscopie optique

Un microscope optique, de résolution assez fine pour distinguer les particules qui
sont de tailles microscopiques, est parfois suffisant pour vérifier 'état de surface,
voir l'orientation des particules ou constater, comme premiére approche, si la ré-
partition des particules est assez homogéne sur tout 1’échantillon. Dés lors qu’une
analyse plus poussée est requise, a des grandissements plus importants, un micro-
scope électronique a balayage est nécessaire.

e Microscopie électronique

La microscopie électronique a balayage (ou MEB) est basée sur I'interaction élec-
trons / matiére provoquant entre autres, I’émission d’électrons secondaires (SE, pour
secondary electrons en anglais), d’électrons rétrodiffusés (BSE, pour backscattered
electrons en anglais) ou de rayons X. Les électrons secondaires permettent d’obtenir
un contraste topographique de I’échantillon avec une bonne résolution. Ce mode de
détection a été utilisé, au cours de cette theése, essentiellement pour I'observation
des faciés de rupture. Les électrons rétrodiffusés permettent d’avoir un contraste
chimique des phases avec une résolution moins bonne que celles des électrons secon-
daires. Afin de bien distinguer entre les deux phases et caractériser la microstructure
et 'endommagement du composite (morphologie des particules, leurs distributions
dans la matrice, fissuration, décohésion, ...), ces deux modes ont été combinés et ont
ainsi permis de superposer les deux contrastes topographique et chimique tout en
gardant une bonne résolution.

Les observations microscopiques dans un MEB permettent d’atteindre des grandis-
sements plus importants lors de la caractérisation de la microstructure du matériau.
Dans le cas du composite Fe-TiB,, c’est la forme, la taille, la fraction volumique,
Iorientation et la répartition des particules qui sont recherchées. Il servira aussi au
suivi et a la quantification de 'endommagement du composite. Au cours de cette
these, deux MEB ont été utilisés pour la caractérisation da la microstructure et
I'endommagement du Fe-TiBy : un MEB Zeiss Evo MA10 a filament tungsténe et
équipé de détecteurs d’électrons secondaires, rétrodiffusés et de rayons X. Il est situé
sur le site du PIMM au CNAM Paris. Le second MEB est un Hitachi 4800 équipé
des mémes types de détecteurs. Ce dernier est un MEB a émission de champ (FEG)
disponible a TENSAM. La tension qui a été choisie pour I'observation des échan-
tillons est de 20 kV.

e Diffraction des électrons rétrodiffusés

La diffraction des électrons rétrodiffusés (Electron BackScatter Diffraction, EBSD)
est une technique d’analyse cristallographique locale des matériaux cristallins. Elle
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permet de mesurer des cartographies d’orientations (reconstruction de la micro-
structure & partir de la mesure des orientations cristallographiques) et des phases.
Plusieurs données, outre la texture cristallographique elle-méme, sont accessibles a
partir de ces cartographies comme la morphologie et la taille de grains, 1’énergie
élastique stockée dans le matériau et quelques déformations élastiques et plastiques.

Cette technique est basée sur 'acquisition et 'analyse des clichés de diffraction de
Kikuchi obtenus & partir de I'interaction entre un faisceau d’électrons et la surface
d’un échantillon cristallin. L’analyse de ces clichés et plus précisément leur indexa-
tion, permet de déterminer l'orientation des grains constitutifs du matériau. Les
électrons rétrodiffusés, issus de linteraction faisceau d’électrons/échantillon et se
trouvant en incidence de Bragg avec les plans réticulaires réflecteurs vont diffracter
selon deux cones de diffraction appelés cones de Kossel. L’intersection de ces cones
de Kossel avec un diapositif de détection (écran d’une caméra) forme un diagramme
de Kikuchi (figure 2.2).

Faisceau d'électrons

Bande de Kikuchi

FiGure 2.2 — Principe de TI'EBSD et diagramme de Kikuchi
|Geoscience Montpelier, 2015].

Le succés de la phase d’indexation nécessite une bonne qualité de diagramme de dif-
fraction, ce qui passe par une préparation métallographique minutieuse de 1’échan-
tillon. Expérimentalement, 'obtention des diagrammes Kikushi nécessite ’inclinai-
son de I’échantillon pour former un angle de 70° entre sa surface et le faisceau
d’électrons incident (angle pour lequel le coefficient de rétrodiffusion est optimum).

Dans le cadre de cette thése, les analyse EBSD ont été réalisées chez ArcelorMittal
a Maiziéres. Les données présentées ont été acquises a partir d'un MEB FEG Jeol
7001-F et d’un systéme EBSD d’acquisition rapide HKL (Oxford Instrument). Les
données ont été acquises avec un pas d’indexation qui varie de 0.1 & 0.3 pm pour les
composites LAF et LAC. Lors des analyses, il a été considéré qu’une désorientation
de plus de 15° correspondait a un joint de grains.
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e Pycnométrie eau

La mesure des masses volumiques de différents échantillons de Fe-TiB, dans plu-
sieurs zones des plaques fournies est un indicateur de I’homogénéité ou de I'hétérogé-
néité de la distribution des particules dans le composite. La technique de mesure de
densité utilisée est illustrée sur la Figure 2.3. Elle est basée sur le principe d’archi-
meéde. On commence par mesurer la masse de I’échantillon sec dans ’air : mech—air
(Fig. 2.3a). Ensuite, on mesure la masse de ce méme échantillon, sur un plateau
d’une balance, immergé dans un liquide (de I’eau pour notre étude) : meeh—cau (Fig.
2.3b), a température ambiante. La température du liquide au moment de la me-
sure est trés importante puisqu’elle entraine des variations de la masse volumique
du liquide et par conséquent, de celle de ’échantillon. Il faut éviter la formation de
bulles d’air dans le liquide au risque de fausser la mesure. La masse volumique de
I’échantillon est calculée selon 1’équation :

Mech—air
Pech = (peau - pair) + Pair (21)
Mech—air — Mech—eau

Pair €t Peaw SONt respectivement les densités de 1'air et de L’eau.

Pour un méme échantillon, la mesure a été répétée cinq fois, pour plus de fiabilité.
Les masses volumiques de tous les échantillons du composite Fe-TiB,, de cette étude
sont égales a 7.51 & 0.02 g/cm? pour le laminé a chaud et & 7.4 + 0.02 g/cm?® pour
le laminé & froid. La répartition des particules au sein de la matrice ferritique est
donc homogéne.

Echantillon

B
g Air
477

(a) (b)

FIGURE 2.3 — Méthode de la double-pesée : (a) mesure de la masse dans air et (b)
dans 'eau (b).

2.2 Microstructures des matériaux

Les observations MEB (Fig. 2.4), mettent en avant une matrice ferritique renforcée
avec des particules TiBs (en noir). Les principales observations sont réalisées sur
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les deux surfaces : le plan longitudinal (RD, TD) et transversal (TD, ND) (voir le
schéma sur la figure 2.4e). Les particules sont toujours divisées en deux familles;
des particules hexagonales primaires de TiBy et un mélange eutectique de ferrite
et de TiBs. En revanche, la distribution de toutes les particules est homogéne et
on remarque que les particules primaires sont peu nombreuses (elles sont de forme
hexagonale et apparaissent dans les sections transversales, désignées avec des fléches
blanches sur les figures 2.4b et 2.4d).

FIGURE 2.4 — Observations microscopiques du composite Fe-TiBy (les particules
TiB, apparaissent en noir et la matrice en gris clair) : (a) microstructure du LAC
dans le plan longitudinal, (b) microstructure du LAC dans le plan transversal, (c)
microstructure du LAF dans le plan longitudinal et (d) microstructure du LAF
dans le plan transversal. (e) Schéma des plans d’observation : le plan longitudinal
correspond au plan ((RD, TD)) et transversal au plan ((TD, ND)).

Pour rappel, les particules en TiB, présentent un comportement élastique “isotrope
transverse” (voir Fig. 1.8) avec des propriétés effectives dans la direction transversale
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qui sont supérieures a celles dans la direction longitudinale et une faible densité p =
4.5 g/em? [Okamoto et al., 2010]. Cette isotropie transverse est particuliére au vu
de la géométrie des particules qui sont majoritairement allongées et alignées dans le
sens du laminage.

En comparant avec la microstructure des coulées précédemment élaborées
par Arcelor et étudiées par [Hadjem-Hamouche et al., 2012, Dammak, 2014,
Hadjem-Hamouche et al., 2018], on remarque que le nombre de particules primaires
a considérablement diminué et leurs tailles sont tellement proches des tailles des
particules eutectiques, qu’elles pourraient étre confondues & premiére vue. La figure
2.4a montre une répartition des renforts TiBy dans la matrice ferritique uniforme et
homogéne. En analysant les microstructures, en surface dans le sens longitudinal, on
constate que la géométrie des particules est ellipsoidale.

FIGURE 2.5 — (a) Détails de la microstructure du composite LAF. Les particules
rompues sont indiquées par des fléches noires et les particules désorientées par des
fleches blanches, (b) Exemple d’une particule fissurée dans le composite LAF.

En plus de la diminution de I’épaisseur des plaques, une des principales caractéris-
tiques du procédé de laminage a chaud est une ré-orientation de la grande majorité
des particules TiB, dans la direction de laminage, sans les endommager puisqu’en
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atteignant de hautes températures, la matrice ferritique devient suffisamment mal-
léable. En revanche, pendant le laminage a froid, qui s’opére a température ambiante,
la rupture ou fissuration de quelques particules est inévitable comme on 'observe
sur la figure 2.5. On remarque aussi que malgré la réorientation des particules dans
le sens du laminage, quelques-unes (désignées par des fléches blanches sur la figure
2.5a) restent tout de méme désorientées de quelques degrés (c’est le cas aussi pour
le Fe-TiBy LAC). Globalement, la fraction volumique des particules est la méme
pour les deux composites car il s’agit du méme matériau avant le laminage mais des
vides apparaissent dans le composite LAF suite a la rupture des particules. L’ana-
lyse microstructurale mettra en évidence, en détail, les principales différences entre
les microstructures des composites laminés a chaud et a froid. Toutes ces données
seront prises en compte lors de la reconstruction des microstructures.

2.3 Textures cristallographiques des matériaux

La caractérisation de la microstructure et de la texture des composites LAC et LAF a
été réalisée par EBSD chez ArcelorMittal, sur des surfaces de 1x1 mm?. L’analyse des
cartographies d’orientations dans le plan (RD, TD) selon la direction de laminage,
en termes de morphologie des grains et de répartition dans la matrice, révéle des
grains ferritiques équiaxes (Fig. 2.6a et 2.6b). Les figures de poles représentées sur
les deux figures 2.6¢ et 2.6d mettent en évidence une faible texture cristallographique
de la matrice ferritique dans les deux composites Fe-TiBy LAC et LAF.

Chuster size 5°

i 04, Ma- 333

(c)

FIGURE 2.6 — Cartographies d’orientations des grains de la ferrite dans le plan (RD,
TD) selon la direction de laminage des composites Fe-TiB, (a) LAF et (b) LAC (les
particules TiBy sont en noir). Figures de poles {100}, {110} et {111} dans les plans
(RD, TD) (c) LAF et (d) LAC.

La distribution de la taille de grains du composite Fe-TiBy; LAF resp. LAC est
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représentée sur la Figure 2.7a resp. 2.7b. La taille moyenne des grains est estimée
autour de 3um pour les deux composites.
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x=3.43 pm 35 x=3.21 pm
. 80 6=1.76 um 3 30 6=2.31 pum
= 60 £ 25
o =
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(a) (b)

FIGURE 2.7 — Distribution de tailles des grains des composites Fe-TiB, (a) LAF et
(b) LAC.

Les mesures EBSD ont également permis de mettre en évidence la texture cristal-
lographique des particules TiBy qui s’avére étre la méme dans les deux composites
LAC et LAF. La figure 2.8a montre la cartographie d’orientations des particules,
dans le composite LAF, sur le plan (RD, TD) selon la direction ND. Une texture
marquée est observée avec ’axe c¢ de la structure cristalline hexagonale des TiBy
orienté principalement dans la direction du laminage comme le montre la figure de
pole {0001} de la figure 2.8b.

Par ailleurs, les figures 2.8a, 2.9a et les profils de désorientations de la figure 2.9
montrent que certaines particules de TiBy ne sont pas monocristallines. Le caractére
polycristallin est indiqué par la présence de particules multicolores sur les cartogra-
phies d’orientations des TiB, (Fig. 2.8a, 2.9a).

Ce caractére peut également étre mis en évidence en tracant I’évolution de la déso-
rientation d’un point a un autre, ou le cumul de désorientations par rapport & un
point donné de la particule comme le montre les profils de la figure 2.9. Les déso-
rientations dans les particules monocristallines sont trés faibles et ne dépassent pas
quelques degrés (voir la figure 2.9b pour la particule 1). Cependant, elles sont trés
importantes, pouvant dépasser un angle de 50°, dans certaines particules polycris-
tallines (voir les figures 2.9¢ et 2.9d pour les particules 2 et 3).
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FIGURE 2.8 — (a) Cartographie d’orientations des particules TiBy, (b) figures de
poles {0001}, {1120} et {1010} obtenues par EBSD dans le plan (RD, TD).
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FIGURE 2.9 — (a) Détail de la cartographie d’orientations des particules TiBy de la
figure 2.8. Evolution de la désorientation cumulée a I'intérieur de la particule TiBy
(b) monocristalline num. 1 (¢) polycristalline num. 2 et (d) polycristalline num. 3.

Les observations MEB et EBSD ont permis de faire une analyse qualitative de la
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microstructure des deux composites Fe-TiBy LAC et LAF. Cependant, une analyse
quantitative est essentielle pour reconstruire une microstructure représentative des
matériaux de I’étude.

3 Analyse et reconstruction des microstructures des
composites Fe-TiB,

3.1 Analyse quantitative des paramétres morphologiques des
particules TiB,

Les images, acquises au MEB avec plusieurs niveaux de gris, permettent une ca-
ractérisation des microstructures des composites, notamment des formes, tailles et
fractions volumiques des particules en suivant des étapes de binarisation illustrées
sur la figure 2.11. Elles permettent aussi la quantification de cavités ou fissures (voir
Fig. 2.10), si elles existent, ainsi que la détermination de la fraction (en volume
ou en nombre) des particules fracturées ou ayant subi une décohésion au niveau de
leurs interfaces. Le logiciel d’analyse d’images “imageJ” et des codes “Python” ont
été utilisés pour la caractérisation de la microstructure des composites Fe-TiBs.

(a) (b)

FIGURE 2.10 — Illustration de la méthode de détection du vide (fissures dans ce
cas), en utilisant un seuillage de niveaux de gris.
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FIGURE 2.11 —Illustration des étapes d’analyse d'image MEB pour la caractérisation
d’une microstructure saine. (a) Image initiale, (b) binarisation et (c) distinction de
chaque particule pour mesurer tous les paramétres qui y sont associés : longueur,
largeur, élancement, surface etc.

Le composite Fe—-TiB, laminé & chaud Divers échantillons ont été prélevés
sur les plaques de composite Fe-TiBy, LAC. Une analyse statistique de la fraction
volumique, des tailles et formes des particules a été réalisée. Cette analyse a permis
de déterminer une fraction volumique moyenne des particules de TiB, (v; = 10%)
a la fois dans le plan paralléle au sens de laminage ((RD, TD)) et dans le plan per-
pendiculaire au sens du laminage ((TD, ND)). Suite a cette analyse, les particules
ont été classées selon leurs (i) rapports de forme dans le sens de laminage, et leurs
(ii) diamétres dans le sens transversal (figure 2.12).

Les rapports de forme ou élancement (le rapport entre le grand axe et petit axe)
des ellipses représentant les particules, donnés sur la figure 2.12a, sont classés de 1
a 6. Pour la répartition des particules en nombre, les particules dont 1’élancement
est le plus faible sont les plus nombreuses et plus I’élancement augmente, plus le
nombre des particules diminue. En revanche, on remarque que leur distribution est
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relativement homogéne en fonction de la fraction volumique.
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FIGURE 2.12 — Résultat de l'analyse d’'images MEB du composite Fe-TiB, LAC.
Répartition des particules (a) selon leur élancement dans le sens du laminage ((RD,

TD)) et (b) selon leurs diamétres dans le sens perpendiculaire & la direction du
laminage ((TD, ND)).

La distribution des diamétres équivalents par rapport a la surface des particules,
donnée sur la figure 2.12b, révéle que la majorité des particules ont des diamétres
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compris entre 1 et 4 pm. Leur contribution moyenne a la fraction volumique est d’en-
viron 92 % et la contribution des particules restantes est inférieure a 8 %.

Les diamétres choisis qui représenteront toutes les particules, sont donc 2 et 3 pm.
Ainsi, la répartition des groupes choisie est la suivante : (a) 20% de la fraction
volumique totale des particules est la fraction volumique des particules ayant un
¢lancement de 1, (b) 27% des particules ont un élancement de 2, (¢) 23% des parti-
cules ont un élancement de 3, et enfin (d) une moyenne de 30% des particules ont
un élancement de 6.

Les analyses statistiques des microstructures, selon les propriétés géométriques des
particules, ont permis de choisir de classer les particules en 5 groupes. Ainsi, la
fraction moyenne de chaque groupe, les diamétres et les élancements des particules
sont donnés dans le tableau 2.2 pour le LAC.

TABLE 2.2 — Classification des 5 groupes (G1, G2, G3, G4 and G5) de particules
du composite LAC.

Groupe |Gl G2 G3 G4 G5
Diamétre (pm) 2 3 3 3 2
Elancement 6 3 2 1 1

Fraction numérique des particules % | 30 23 27 10 10

Fraction volumique des particules % ‘ 3 23 27 1 1

Le composite Fe—TiB, laminé a froid Une caractéristique importante du com-
posite laminé & froid est qu’il contient une fraction volumique de vide moyenne
d’environ vy = 0.15 %. Ces vides sont sous forme de fissures dans les particules,
majoritairement perpendiculaires a la direction de laminage. Elles sont révélées lors
des observations MEB, réalisées aprés polissage électrolytique (voir figure 2.5). Les
ouvertures de ces fissures font en moyenne de 1 pm.

La rupture des particules pendant le laminage a froid conduit & des élancements
différents de ceux observés dans le composite laminé a chaud. La répartition des
particules reste la méme puisque le composite LAF s’obtient a partir du LAC. La
quantification du nombre de particules rompues a donné les résultats suivants : 45%
des particules dont I’élancement est égale a 6, 40% des particules dont I’élancement
est égale & 3, 30% des particules dont I’élancement est égale & 2 et 30% des parti-
cules dont I’élancement est égale a 1, sont rompues. Ainsi, les tailles, les fractions
en nombre de particules du composite Fe-TiBy; LAF et la fraction en nombre de
fissures dans chaque groupe de particules sont données dans le tableau 2.3.
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TABLE 2.3 — Classification des 5 groupes (G1, G2, G3, G4 and G5) de particules et
fissures du composite LAF.

Groupe |Gl G2 G3 G4 G5
Diamétre (pm) 2 3 3 3 2
Elancement 6 3 2 1 1
Fraction des particules % 30 23 27 10 10

Fraction des particules fissurées % ‘ 45 40 30 30 30

Toutes ces analyses statisques serviront de base & la génération aléatoire de micro-
structures représentatives des deux composites de I’étude : Fe-TiBy LAC et LAF.

3.2 Reconstruction des microstructures représentatives du
Fe-TiB,
3.2.1 Meéthodologie

Pour la reconstruction des microstructures, on se base sur les résultats d’analyse
d’images des microstructures des deux matériaux Fe-TiBys LAC et LAF. Puisque
la fraction volumique des particules est inférieure & 30%, la méthode utilisée est la
méthode de génération aléatoire de microstructures RSA dont les étapes sont dé-
taillées dans le chapitre bibliographie. Pour appliquer I'algorithme RSA, la fraction
volumique ou la fraction en nombre des particules est nécessaire. Les données du
tableau 2.3 permetteront de générer les particules TiB, d’abord, puis les fissures,
selon la fraction des particules rompues de chaque groupe dans le cas du composite
LAF.

L’analyse statistique d’images MEB 2D dans les deux directions, servira de base
pour générer des microstructures 3D représentatives de composites Fe—TiBs. Tous
les paramétres géométriques et topologiques définissant la microstructure peuvent
alors étre facilement modifiés afin d’introduire de la porosité ou des fissures comme
observé dans le cas du Fe-TiBy, LAF, ou pour explorer des distributions alternatives
de constituants. En effet, une expérimentation numérique est tout a fait envisageable
en variant différents paramétres tels que les fractions volumiques (de particules et /ou
de vides) et l'orientation des particules par rapport a la direction de laminage.

Afin de réduire le temps de génération des microstructures, les plus grandes parti-
cules sont générées en premier suivies des plus petites. Des exemples de microstruc-
tures reconstruites de matrices Fe renforcées avec vy = 10 % de particules, pour les
composites Fe-TiBs laminés & chaud et a froid, sont donnés dans la figure 2.13.
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FIGURE 2.13 — Exemples de microstructures reconstruites du composite Fe-TiBy
(taille du VER = 5122 voxels). (a) composite LAC et (b) composite LAF.

3.2.2 Choix du volume élémentaire représentatif (VER)

La génération aléatoire des microstructures est réalisée sur un ordinateur de bureau
64 bits avec 128 Go de RAM et un processeur Intel Xeon Gold 6140, 2.30 GHz,
Ubuntu 16.04 LTS. Un exemple de temps CPU associé aux générations de micro-
structure utilisant la méthode RSA est présenté dans le tableau 2.4 pour chaque
résolution de VER : ((128)3, (256)3 et (512)3).

Pour les trois résolutions, les mémes tailles de particules (en voxel) ont été choisies.
Le but était de fixer la taille de voxel de la plus petite particule TiB, reconstruite
qui devrait étre la plus ellipsoidale et d’éviter les artefacts de voxélisation pour les
trois discrétisations. Une augmentation de la résolution (de (128)% a (512)%) permet
de :

— Augmenter le nombre de particules,

— Fournir une distribution plus aléatoire des particules,

— Atteindre plus exactement la fraction volumique de particules souhaitée.

L’erreur relative sur la fraction volumique des particules générées, dont la formule
est donnée par :

Vf souhaite — vf atteint
Vf souhaite

e= ) (2.2)

est fournie dans le tableau 2.4 pour chaque résolution.
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TABLE 2.4 — Temps CPU nécessaire pour la génération de microstructure par la
méthode RSA, nombre des particules générées et erreur relative sur la fraction volu-
mique des particules générées pour le composite Fe-TiBy laminé a chaud et a froid,
pour les trois résolutions.

Résolution | temps CPU (secondes) | Nombre e
du VER | LAC | LAF de parti- | )
cules
RSA-(128)% | 14.9 28.5 56 9
RSA-(256)% | 119.1 185.0 449 2
RSA-(512)3 | 1097.2 1359.7 3595 1

Comme attendu, le temps CPU et le nombre de particules générées sont les plus
élevés pour la discrétisation (512)3) pour les composites laminés a chaud et a froid.
De plus, pour la résolution (128)3, I'erreur relative sur la fraction volumique des par-
ticules réellement générées est la plus élevée. Pour une fraction volumique souhaitée
équivalente a vy = 10%, la fraction volumique réellement générée est équivalente a vy
= 9.1%, pour la résolution (128)3, tandis que pour (256) resp. (512)3, les fractions
volumiques atteintes sont : vy = 9.8 % resp vy = 9.9 %. Le temps CPU de généra-
tion du composite LAF est plus élevé que celui du composite LAC, simplement parce
que les particules sont générées en premier suivies des fissures. Ces microstructures
reconstruites et représentatives des deux composites Fe-TiBy; LAC et LAF consti-
tuent des données d’entrée a des calculs d’homogénéisation numérique basés sur la
méthode FFT qui seront présentés dans la section 4.2.

Ce matériau composite Fe-TiBy LAC ou LAF selon la piéce industrielle finale, est
destiné a fabriquer des piéces dont la rigidité spécifique est le critére principal de
dimensionnement. Une caractérisation de ses propriétés élastiques, expérimentale
et numérique est essentielle. Une méthodologie a donc été mise en place dans cet
objectif.

4 Caractérisation du comportement élastique du
composite Fe-TiB,
4.1 Deétermination expérimentale des modules élastiques des
composites Fe-TiB,
4.1.1 Techniques expérimentales et méthodologie

Pour caractériser le comportement mécanique d’un matériau, un essai de traction
monotone fait partie des premiéres approches vers lesquelles on s’oriente, juste aprés
les observations microscopiques. Pour caractériser le comportement élastique en par-
ticulier, c’est la mesure du module d’Young qui est recherchée ici.
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Essai de traction Les essais de traction monotone macroscopiques ont été réali-
sés sur une machine MTS (Fig. 2.14a), équipée d’une cellule de charge de capacité
100 kN avec des mors autoserrants qui maintiennent les éprouvettes pendant 1’essai.
La vitesse de déformation est de 2.7 10~4s7 1.

Les essais de traction ont été réalisés a température ambiante sur des éprouvettes
plates de type haltéres, dont la géométrie est donnée dans la Figure 2.14b. Cette
éprouvette lisse est utilisée pour réaliser ces essais de traction macroscopiques de
référence, afin de déterminer le comportement mécanique du matériau sous charge-
ment uniaxial. Les champs de déformation et contrainte sont homogénes dans toute
I'éprouvette et la valeur de la triaxialité vaut dans ce cas T = 1/3.

FIGURE 2.14 — (a) Dispositif expérimental : montage d’un essai de traction mono-

tone sur éprouvette lisse et les géométries des éprouvettes lisses destinées aux essais
de traction monotone (b) LAC et (c) LAF.

Méthodes de mesures des modules élastiques Plusieurs méthodes ont été
utilisées pour mesurer le module d’Young du composite Fe-TiBy & température am-
biante :

— Des méthodes statiques a travers des essais de traction avec mesure de défor-
mation et de contrainte :

e Pour les essais de traction simple effectués sur le Fe-TiBy; LAC, un exten-
sométre axial MTS a été utilisé.

e Les essais de traction simple réalisés pour le composite Fe-TiBy LAF ont
été réalisés a ArcelorMittal et c’est un extensomeétre double face (Clip-
ton de classe 0.2) de Zwick qui a été utilisé en paralléle des jauges de
contrainte HBM 1-LY41-3/350, appliquées sur les deux faces de ’éprou-
vette. La validation du facteur de jauge fut préalablement effectuée a I'aide
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d’une résistance shunt.

Pour les essais statiques, une précharge a 180 MPa est préalablement appli-
quée (bien au dessous de la limite élastique qui est aux environs de 250 MPa)
a toutes les éprouvettes, pour éliminer les artefacts de flexion et un mini-
mum de deux passages est appliqué (cycles de charge / décharge continus) a
la méme contrainte. La pente du domaine élastique au niveau du troisiéme
chargement est utilisée pour déterminer le module d’Young de chaque éprou-
vette.

Des essais dynamiques basés sur la méthode de résonance en flexion ont été
utilisés pour la mesure du module d’élasticité A partir de la fréquence propre
de I’échantillon. L’éprouvette utilisée pour ce type d’essai, réalisé a Arcelor-
Mittal, est de section rectangulaire, dont les dimensions sont : L = 50 mm,
[ = 9.8 mm avec L/T > 20. Deux fils sont utilisés pour le maintien en po-
sition de I’échantillon et des piézo-vibrateurs sont appliqués sur ce dernier.
Pour chaque éprouvette, les dimensions (longueur et épaisseur) et la densité
sont soigneusement mesurées. Ensuite, les fréquences de vibration sont ba-
layées pour détecter la fréquence de résonance de chaque échantillon. Pour
une éprouvette de section rectangulaire en flexion, le module d’Young peut
étre calculé par la formule suivante :

4872\ ,LA
E = ( — )pf ST (2.3)

ou f est la fréquence de résonance, p la densité, L la longueur de 1’échantillon
(50 mm) et ¢ I’épaisseur (qui peut varier de 1 & 2.5 mm). Le paramétre «
dépend des paramétres expérimentaux : pour une poutre rectangulaire “libre”
avec o = 22.37 [Devalan, 2010|. Le paramétre T est un facteur de correction
dont la valeur est donnée par la formule :

2
t
T=1+6858 . (2.4)

4.1.2 Mesures expérimentales des modules élastiques

Cette sous section résume les mesures expérimentales des modules élastiques des
composites Fe—TiB, laminés a chaud et a froid dans les deux directions longitudinale
et transversale. Un facteur adimensionnel @ = Egp/E7p est calculé pour donner une
premiére estimation de I’anisotropie des deux matériaux, ou Egp et FErp désignent
respectivement le module élastique longitudinal dans le plan ((RD, TD)) suivant la
direction RD et le module élastique transversal toujours dans le plan ((RD, TD))
et suivant la direction TD (se référer au schéma de la figure 2.4e). Au moins trois
essais, dans chaque direction, pour chaque type de mesure, ont été effectués. L’écart
type de mesure des modules est de = 3 GPa pour toutes les méthodes de mesure.
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Modules élastiques du Fe—TiB, LAF Les modules élastiques du Fe-TiB, la-
miné & froid ont été mesurés dans les deux directions : sens de laminage (RD) et
perpendiculairement au sens du laminage (TD). Le tableau 2.5 résume les résultats
obtenus en utilisant les trois méthodes. Il est intéressant de noter que les trois mé-
thodes donnent des résultats trés proches. L’anisotropie élastique est caractérisée
par le facteur adimensionnel a.

TABLE 2.5 — Mesures des modules élastiques du composite Fe-TiBy LAF dans les
deux directions : RD et TD.

Méthodes expérimentales | Modules élastiques (GPa) | Facteur
Erp Erp a
Extensométre 222.4 233.9 0.95
Jauge de déformation 223.5 230.2 0.97
Résonance 223.4 233.9 0.95

On constate d’abord un gain de la rigidité spécifique du composite Fe-TiB, LAF
(dans la direction TD) d’environ 11% par rapport a un acier classique. On note
ensuite une différence d’environ 10 GPa entre les modules élastiques longitudinal et
transversal obtenus expérimentalement, ce qui conduit & un facteur d’anisotropie a
d’environ 0.95.

Modules élastiques du Fe—-TiB, LAC On vient de voir que les différentes mé-
thodes utilisées pour mesurer les modules élastiques des échantillons du composite
Fe-TiBy laminés a froid, a température ambiante donnaient les mémes résultats.
Ainsi, seule la mesure statique par extensométre lors d’un essai de traction macro-
scopique est considérée pour le composite laminé & chaud. Les propriétés élastiques
sont fournies dans le tableau 2.6.

TABLE 2.6 — Mesures des modules élastiques du composite Fe-TiBy LAC dans les
deux directions : RD et TD.

Méthode expérimentale | Modules élastiques (GPa) | Facteur
Erp Erp a

Extensométre | 230.4 233.7 | 0.98

On obtient un gain de rigidité spécifique du composite Fe-TiBy LAC d’environ 13%.
Les modules élastiques du composite LAC sont trés proches et la différence constatée
entre le module dans la direction RD et le module dans la direction TD est d’environ
4 GPa; le facteur d’anisotropie a est d’environ 0.98. Ceci implique une anisotropie
élastique un peu moins prononcée pour le composite LAC.

On constate également que le module élastique longitudinal du composite laminé a
chaud est plus élevé que celui du composite laminé a froid. En effet la présence de
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fissures perpendiculaires a la direction de laminage dans le composite LAF, diminue
le facteur de forme des particules outre le vide nucléé.

4.2 Détermination analytique et numérique des propriétés ef-
fectives des composites Fe—TiB,

Cette section est consacrée au calcul des propriétés effectives des composites Fe-TiB,
LAC et LAF par le biais de méthodes d’homogénéisation analytique et numérique.
C’est principalement le module d’Young dans les deux directions longitudinale et
transversale ainsi que la distance a I'isotropie du tenseur de rigidité des deux compo-
sites qui seront calculés. Les résultats de calculs sont ensuite confrontés aux mesures
expérimentales.

4.2.1 Description des simulations numériques

Afin de calculer numériquement les propriétés effectives des composites Fe-TiB,
laminés a chaud et a froid, la méthode FFT est utilisée et le schéma lagran-
gien augmenté est choisi puisqu’il y a un contraste assez élevé entre les pro-
priétés mécaniques de la matrice, des particules et des vides (sous forme de fis-
sures). Les simulations sont réalisées a I’aide du logiciel CraFT développé au LMA
[Moulinec and Suquet, 1998, Michel et al., 2001].

Pour les simulations numériques, les microstructures reconstruites en utilisant la pro-
cédure décrite dans la section 3.2 basée sur I'analyse d’'images MEB sont considérées.

On rappelle que pour la microstructure du composite Fe-TiBy laminé a chaud, la
fraction volumique des particules est de vy = 10%. Concernant les composites lami-
nés a froid, il y a une fraction volumique supplémentaire de fissures, qui est autour
de vy = 0.15%. En termes de comportement local des phases, on considére un com-
portement élastique linéaire isotrope pour la matrice ferritique, qui est caractérisée
par un module d’Young E = 210 GPa et un coefficient de Poisson v = 0.3.

Les particules sphéroidales de TiBy ont un comportement “isotrope transverse” avec
des propriétés transversales supérieures a leurs propriétés longitudinales. On consi-
dére le tenseur de rigidité obtenu expérimentalement par [Okamoto et al., 2010] :

654.5 565 984 0 0 0
56.5 6545 984 0 0 0
98.4 984 4545 0 0 0
Crs, = | 7 0 0 524 0 0 (GPa). (2:5)
0 0 0 0 5264 0
0 0 0 0 0 598

4.2.2 Validation du choix du VER

Tout d’abord, I'analyse s’oriente vers l'effet de la résolution du VER sur les pro-
priétés effectives du composite, afin de choisir et valider le choix d’une taille de
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VER appropriée. Trois résolutions de VER ((128)3, (256)3 and (512)3 voxels) sont
étudiées. Le temps CPU, associé a une simulation numérique basée sur la méthode
FFT, est donné dans le tableau 2.7, pour chaque résolution.

TABLE 2.7 — Les temps CPU nécessaires aux calculs des propriétés élastiques des
composites Fe—-TiBy laminés a chaud et a froid, par calcul numérique basé sur la
méthode FFT, pour trois résolutions de VER.

Résolution | Temps CPU (secondes)
du VER LAC ‘ LAF
FFT-(128)% | 23.6 28.5
FFT-(256) | 168.5 1870.8
FFT-(512)° | 1331.1 17882.7

Une augmentation de la résolution du VER conduit naturellement & une augmen-
tation du temps CPU nécessaire pour effectuer un calcul complet des propriétés
élastiques des composites Fe-TiBy laminés a chaud ou a froid. De plus, on peut
remarquer que les calculs, dans le cas des composites laminés a froid, nécessitent
plus de temps CPU en raison de la présence de fissures. En effet, le contraste infini
des phases induites par les fissures est connu pour augmenter le nombre d’itérations
dans les calculs FE'T [Moulinec and Suquet, 1998].

Ensuite, il est nécessaire d’effectuer une analyse statistique des calculs afin d’obte-
nir des résultats représentatifs. Pour une résolution donnée, n VERs sont générés
sur la base de la procédure de reconstruction de microstructure décrite dans la
section 3.2, et sont utilisés pour calculer les propriétés effectives globales. D’apreés
[Ghossein and Lévesque, 2012| (voir aussi [Kanit et al., 2003]), le nombre n de si-
mulations est suffisant si I'inégalité suivante est vérifiée :

Tln:al SERD Tln:al SETD

max(XRD,XTD) S 01%, XRD = m, XTD = m

Dans I’équation 2.6, Egrp et Erp désignent le module de Young respectivement dans

la direction de laminage (rolling direction) et la direction transversale (transversal

direction), et T est le quantile de la distribution de la loi de Student avec n — 1

degrés de liberté et un niveau de confiance généralement fixé 4 1 — a = 0.95 (voir
[Ghossein and Lévesque, 2012]).

(2.6)

Le critére défini par I’équation 2.6 est alors appliqué pour les trois résolutions du
VER considérées : (128)3, (256)® and (512)3. Ce critére permet d’obtenir le nombre
minimum de calculs nécessaires pour atteindre la représentativité. Tout calcul fait,
la convergence est atteinte aprés 4 calculs pour la résolution de (128)3, 3 calculs
pour la résolution de (256)% et 2 calculs pour la résolution de (512).

Ainsi, en prenant en compte (i) le temps CPU (de génération et de calcul des parti-
cules), (ii) l'erreur faite sur la fraction volumique des particules réellement générées
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(due a la méthode de génération détaillée dans la section 3.2), et (iii) le nombre
de calculs nécessaires pour obtenir des résultats représentatifs, une discrétisation de
(256) est choisie pour tous les calculs, dans la suite du manuscrit.

4.2.3 Résultats numériques et analytiques

Aprés avoir choisi une résolution du VER de 256 et une analogie entre la taille
des particules en pixels et en micromeétre de 1pm correspondant a 3 pixels, les
microstructures sont reconstruites et les calculs FFT sont effectués. Cette sous-
section résume tous les résultats obtenus par simulation numérique basée sur la
méthode FFT. De plus que quelques comparaisons avec la méthode analytique de
Mori-Tanaka seront proposées quand cette derniére est adaptée (en 1’absence de
fissures notamment).

Propriétés effectives du composite Fe-TiB, LAC Les composantes non
nulles du tenseur de rigidité (exprimées avec la notation de Kelvin) obtenues, sont
données dans le tableau 2.8. Ces coefficients vérifient approximativement les relations
Ci1 = Uy, Cyy = Cs5, and Cgg = C1y — Cha.

TABLE 2.8 — Valeurs moyennes des coefficients non nuls du tenseur de rigidité du
composite Fe-TiBy, LAC, obtenus aprés les calculs FFT.

Coefficients du tenseur de rigidité (GPa)
Cnn Gy O3 Cu O Ces  Ci1—Cha

FFT-(256)% 329 329 322.7 176.8 1769 176.6 176.6

Les modules d’Young calculés numériquement par la méthode FFT dans les deux
direction (Egrp and E7p) sont donnés dans le tableau 2.9, avec la prédiction ana-
lytique du modéle de Mori Tanaka. La premiére constatation est que les modules
d’élasticité prédits obtenus par la méthode FF'T sont en trés bon accord avec les ré-
sultats fournis par le schéma de Mori-Tanaka et que le module d’élasticité transverse
(Erp) est relativement supérieur au module dans le direction de laminage (Egp).

Afin de caractériser I’écart a l'isotropie du comportement macroscopique du compo-
site, la distance “Log-FEuclidienne '” de [Moakher and Norris, 2006], est considérée,
ce qui permet de déterminer le tenseur isotrope le plus proche d’un tenseur donné.
Le module de Young Ei, associé au tenseur isotrope le plus proche du tenseur de
rigidité des composites Fe-TiB, est déterminé dans les deux cas (analytique et nu-
mérique).

Ce module Ei,, ainsi que les distances (dpog—guclidean) €litre les tenseurs anisotropes
déterminés (soit par le schéma FFT ou Mori-Tanaka) et leurs tenseurs isotropes les

1. La distance Log-Euclidienne est invariante par inversion du tenseur de rigidité, ce qui per-
met la détermination du tenseur isotrope le plus proche (unique) [Moakher and Norris, 2006,
Morin et al., 2020].
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plus proches respectifs, sont donnés dans le tableau 2.9, permettant I’évaluation de
I’écart a l'isotropie.

TABLE 2.9 — Les modules d’Young du composite Fe-TiBy LAC, dans les deux di-
rections (RD and TD), calculés par la méthode FFT et comparés a ceux obtenus
par homogénéisation analytique par la méthode de Mori-Tanaka et la distance Log-
Euclidienne a l'isotropie du tenseur de rigidité.

‘ ERD (GP&) ‘ ETD (GP&) ‘ Eiso (GP&) ‘ dLog—Euclidienne
FFT-(256)° 228.6 232.8 232 0.018
Mori-Tanaka 228.6 232.4 232 0.018

Comme la distance Log-Fuclidienne est liée a l'erreur relative entre deux ten-
seurs [Derrien et al., 2018], les valeurs obtenues dans les deux cas (environ 0.018)
confirment que les modules d’élasticité prédits des composites Fe-TiBy sont trés
proches de l'isotropie. Ce comportement isotrope global est lié a une compétition
entre le comportement “isotrope transverse” et la forme sphéroidale des particules
(voir |Derrien et al., 2018] pour une analyse compléte de la concurrence entre le ma-
tériau et I’anisotropie morphologique dans les composites Fe-TiBy). En effet, les
particules TiBy sont sphéroidales et élancées dans la direction de laminage avec un
facteur de forme moyen de 3.23. Ces particules ont un module d’Young transversal
supérieur au module d’Young longitudinal (dans le sens du laminage).

Propriétés effectives du composite Fe-TiB, LAF Les composantes non
nulles du tenseur de rigidité du composite Fe-TiBy LAF (exprimées avec la notation
de Kelvin) sont données dans le tableau 2.10. Comme dans le cas des composites
laminés & chaud, ces coefficients vérifient approximativement les relations C1; = Coo,
Cu = Css, et Cgg = C11 — Cho. Ceci implique que le composite LAF présente aussi
un comportement isotrope transverse.

TABLE 2.10 — Valeurs moyennes des coefficients non nuls du tenseur de rigidité du
composite Fe-TiB, LAF, obtenus apreés les calculs FFT.

Coefficients du tenseur de rigidité (GPa)
Ciu Cn G Cu  Cp  Cg  Ci—Ch

FFT-(256)% 328 328.1 313.2 174.3 174.3 176.7 176.9

Les modules élastiques calculés numériquement par la méthode FF'T dans les deux
directions (Egrp and Erp) sont donnés dans le tableau 2.11. Il est & noter que le
module d’Young dans le sens transversal n’est pas affecté par la présence de fissures,
puisque les fissures des particules rompues sont perpendiculaires a la direction de
laminage, alors qu’une diminution significative du module d’Young dans le sens du
laminage est observée, par rapport au composite laminé a chaud. Ces résultats numé-
riques ne peuvent étre comparés aux résultats analytiques car I’approche du champ
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moyen basée sur le schéma de Mori-Tanaka ne prend pas en compte les fissures.

TABLE 2.11 — Les modules d’Young du composite Fe-TiBy LAF, dans les deux
directions (RD and TD), calculés par la méthode FFT et comparés & ceux obtenus
par homogénéisation analytique par la méthode de Mori-Tanaka et la distance Log-
Euclidienne a l'isotropie du tenseur de rigidité.

‘ Erp (GPa) ‘ Erp (GPa) ‘ Eiso (GPa) ‘ dLog—Euclidienne
FFT-(256)° | 2223 | 2326 | 230 |  0.033

Les distances entre les tenseurs d’élasticité des composites Fe-TiBy LAF déterminés
numériquement et ceux de leurs tenseurs isotropes les plus proches (environ 0.033),
sont plus élevées que dans le cas du composite LAC (0.018). Ceci implique que la
présence des vides (sous forme de fissures) diminue également ’isotropie globale du
composite. Le module d"Young associé au tenseur de rigidité isotrope le plus proche
du composite LAF (E;s, = 230 GPa) est inférieur & celui du composite LAC (Eis
— 232 GPa). Les propriétés effectives, ainsi que l'isotropie des composites Fe-TiB,
LAC, diminuent aprés le laminage a froid.

Microstructure fictive isotrope la plus proche du Fe-TiB, LAC Comme
le comportement élastique du Fe-TiB, LAC est quasiment isotrope, on propose
d’approximer sa microstructure par une microstructure fictive plus simple. L’objectif
est d’aboutir a un modéle plus simple qui pourra étre conjointement utilisé avec un
modéle d’endommagement. Ainsi, les particules ellipsoidales de différents facteurs
de formes sont toutes, sans exception, remplacées par des sphéres au comportement
élastique isotrope, tout en maintenant la méme fraction volumique de renforts vy—
10% (voir figure 2.15).

FIGURE 2.15 — Génération aléatoire de sphéres.
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L’objectif principal de ce calcul numérique est de trouver le comportement isotrope
des particules sphériques qui permetterait d’avoir le comportement élastique le plus
proche de celui de la microstructure du Fe-TiBy, LAC reconstruite suite aux ana-
lyses statistiques. Ceci permettra d’appliquer le modéle d’endommagement déve-
loppé dans le cadre de cette étude (détaillé dans le dernier Chapitre).

Une matrice ferritique dont le module d’Young est égal & 210 GPa et un coefficient de
poisson égal & 0.33 renforcée avec des particules sphériques dont le module d’Young
est égal a 583.5 GPa et un coefficient de poisson égal a 0.11 donnent, par calcul
numérique basé sur la méthode FFT, un module d’Young isotrope du composite
qui vaut F = 232 GPa (valeur du module d’Young du tenseur de rigidité isotrope
le plus proche Ei, au tenseur de rigidité de la microstructure réelle reconstruite).
[Okamoto et al., 2010] donne dans son article un comportement isotrope du TiB,
avec un module d’Young isotrope égal a E = 583.5 GPa, un module de cisaille-
ment & G = 262.6 GPa et un coefficient de poisson a v = 0.11. Par conséquent, le
comportement du composite Fe-TiBy LAC peut étre supposé quasi équivalent au
comportement élastique d’un composite renforcé avec des particules de TiBy sphé-
riques isotropes au comportement donné par [Okamoto et al., 2010].

4.2.4 Discussion

La méthodologie de reconstruction des microstructures, des deux composites Fe—
TiB,; LAC et LAF compte de nombreux avantages. Elle permet de rendre compte
de données exhaustives de fraction volumique, taille, géométrie et répartition des
particules de plusieurs images MEB, tandis qu’une seule image capturée a un seul
endroit donné peut ne pas étre représentative du matériau. Elle permet également
de générer une microstructure moyenne représentative d’'un composite donné, avec
une fraction volumique de renforts, des données géométriques et une fraction de
particules rompues fixes, pour toutes les microstructures générées. Il y a également
la possibilité de faire varier quelques parameétres et étudier leurs effets sur le com-
portement du matériau.

La microstructure reconstruite est donc considérée représentative du matériau réel
étudié suite a une analyse statistique de ses paramétres géométriques (principalement
le diamétre et le facteur de forme). Suite aux observations MEB, on a également sup-
posé que toutes les particules étaient orientées dans la direction de laminage. C’est
le cas pour la majorité des particules. En revanche, on observe de rares particules
désorientées (de quelques degrés) par rapport a la direction de laminage.

Des expérimentations numériques seront réalisées, pour étudier 'effet de cette déso-
rientation mais également de quelques autres paramétres, qui pourraient varier lors
de la mise en forme du composite, sur les propriétés élastiques des deux composites
Fe-TiB, LAC et LAF. Le second objectif de ces expérimentations numériques est
de donner quelques pistes a suivre ou a éviter pour 'amélioration des propriétés
élastiques lors de I’élaboration du composite Fe-TiB,.
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5 Expérimentations numériques

La modélisation numérique par la méthode FF'T, basée sur la reconstruction de mi-
crostructures et sur I'analyse statistique (résumée dans les deux tableaux 2.2 et 2.3
pour les deux composites Fe-TiBy LAC et LAF) est utilisée pour une expérimenta-
tion numérique en apportant quelques modifications a la microstructure.

Cette expérimentation numérique permet d’étudier I'effet de la fraction volumique
des particules sur les propriétés effectives du composite, notamment les modules
élastiques et la distance a 'isotropie du tenseur de rigidité ainsi que l'effet de ’élan-
cement et de la désorientation des particules par rapport a la direction de laminage.

5.1 Effet de la fraction volumique des particules

Pour étudier numériquement 1’effet de la fraction volumique des particules TiBy sur
les propriétés effectives du composite, on fixe la fraction en nombre de chaque groupe
de particules (G1,...,G5) et on choisit des fractions volumiques inférieures et supé-
rieures aux fractions volumiques des composites Fe-TiB, de 'étude : LAC (10% de
particules) et LAF (10% de particules et 0.15% de vide). On fait donc varier la frac-
tion volumique des particules de 9 & 13%. La variation de la fraction volumique des
particules entrainera la variation de la fraction volumique de vide pour le composite
laminé a froid de 0.14% a 0.2%. Les modules élastiques, associés A cette variation de
fractions volumiques, dans les directions longitudinale et transversale des composites
Fe-TiBy; LAC et LAF, déterminés numériquement par calcul FFT, sont représentés
sur la Figure 2.16.

On remarque qu’une fraction volumique de particules plus élevée engendre une aug-
mentation des valeurs des modules élastiques dans les deux sens (RD et TD) et
pour les deux composites (LAC et LAF). Pour le composite LAC, plus la fraction
volumique des particules augmente, plus 'augmentation des modules élastiques est
rapide puisqu’il ne contient aucune particule rompue. Pour le composite LAF, la
fraction volumique des vides augmente avec la fraction volumique des particules, ce
qui creuse d’avantage ’écart entre les deux modules Egzp et Erp.
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FIGURE 2.16 — Evolution des modules d’Young des composites Fe-TiB,y laminés

a chaud et a froid, dans deux directions (RD et TD) en fonction de la fraction
volumique des particules, obtenues par calcul numérique basé sur la méthode FFT.

Suite a la détermination des propriétés effectives des composites Fe-TiBy LAC et
LAF contenant différentes fractions volumiques de renforts, il est intéressant d’étu-
dier ’écart a I'isotropie de chaque tenseur de rigidité, de chaque matériau, en fonction
de cette fraction volumique des particules. La distance a l'isotropie est représentée
sur la Figure 2.17.

On constate une différence au niveau de I’évolution de la distance a l'isotropie de
chaque matériau (LAC et LAF) en fonction de la fraction volumique des particules
TiB,. Le composite dont le comportement est le plus proche de l'isotropie est le
composite laminé & chaud renforcé avec la fraction volumique de particules la plus
faible. Ce comportement “quasi-isotrope” du composite laminé a chaud est dii & un
couplage entre le facteur de forme des particules et leur comportement anisotrope
intrinséque. En effet, comme mentionné précédemment, le module d’Young d’une
particule TiB, dans le sens travers est plus grand que sont module dans le sens
longitudinal. En revanche, le composite dont le comportement est le plus éloigné
de lisotropie est le composite laminé & froid renforcé avec la fraction volumique de
particules la plus importante. En effet, la rupture des particules, diminue le facteur
de forme des particules rompues et par conséquent, I’élancement moyen de toutes
les particules TiBs.
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FIGURE 2.17 — Distance a l'isotropie (Log-euclidienne) pour les composites Fe-TiB,
laminés a chaud et a froid en fonction de la fraction volumique des particules.

Ainsi, 'effet du laminage a froid, et donc des particules rompues, augmenterait 1’écart
a 'isotropie. La rupture des particules conduit non seulement a la baisse du facteur
de forme des particules rompues (et également du facteur de forme moyen de toutes
les particules), mais aussi a la création de vide au détriment de la fraction volumique
de la matrice et/ou des particules. Ces résultats suggérent que les fissures, induites
par le processus de laminage a froid, diminuraient certainement l’isotropie globale
du composite Fe-TiB,, mais cette diminution serait également plus importante si la
fraction volumique des particules est plus grande.

Ces résultats supposent également qu’il y aurait un effet du facteur de forme des
particules TiBy sur les modules élastiques du composite.

5.2 Effet du facteur de forme des particules

Le facteur de forme ou l'élancement des particules est un paramétre géométrique
qui influence le comportement élastique des composites & matrice métallique. Il est
d’autant plus intéressant d’étudier son effet sur les deux modules élastiques du com-
posite Fe—TiBy LAC en raison du comportement isotrope transverse des particules
TiB,.

La figure 2.18 illustre I’évolution des deux modules élastiques Erp et Egp en fonction
de I'élancement des particules TiBs pour une matrice ferritique au module d’Young
isotrope E = 210 GPa renforcée avec une fraction volumique de 10% de particules
(ayant toutes le méme facteur de forme) au comportement donné dans 1’équation
(2.5). Cette courbe montre que pour une méme fraction volumique de renforts, le
module élastique dans le sens travers E;p diminue et le module élastique dans le sens
long Erp augmente avec 'augmentation de ’élancement des particules. L’évolution
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est trés importante d’un élancement 1 a un élancement 6 puis de plus en plus faible au
dela (surtout pour le module Egp). Les deux courbes se croiseront pour des particules
TiB; dont I’¢lancement est égal a 20. Au dela de cet élancement, la tendance s’inverse
et la valeur du module élastique dans le sens travers Epp devient inférieure a celle
du module élastique dans le sens longitudinal Egp.
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FIGURE 2.18 — Evolution des deux modules élastiques Erp et Egp du composite
Fe-TiB, LAC en fonction de I’élancement de ses renforts.

Le facteur de forme a donc une influence sur les modules élastiques du composite
de I'étude. En effet, plus le facteur de forme des particules TiBy augmente, plus les
deux modules se rapprochent. A une certaine valeur, la tendance des deux modules
peut s’inverser.

5.3 Effet de 'orientation des particules

Effets de ’orientation des particules en fonction de leur élancement

L’expérimentation numérique permet également d’étudier I'effet de la désorientation
des particules sur les propriétés effectives d’un matériau. L’exemple d’'une matrice
ferritique renforcée avec une fraction volumique de 10% de particules sphéroidales
de TiB,, ayant le méme facteur de forme est considérée. On profite des outils &
disposition pour étudier 'effet d'une désorientation de ces particules TiB, en variant
les deux parameétres : (i) le facteur de forme des particules (el = 1, el = 3, el =6 et el
= 9 comme illustré sur la figure 2.19) et (ii) 'angle de désorientation des particules
(de 0°a 90°comme illustré sur le schéma de la figure 2.20) par rapport a la direction
de laminage.
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FIGURE 2.19 — Microstructures générées aléatoirement d’une fraction volumique de
10% de particules éllipsoidales dont 1’élancement est égal a (a) el = 1, (b) el = 3,
(c)el =6 et (d)el =09

FIGURE 2.20 — Schéma des désorientations d’une particule de 0 & 90 °.

Puisque les particules de cette microstructure sont toutes désorientées suivant un
seul axe, les deux modules transversaux seront différents et une moyenne des deux
n’est plus représentative. On a constaté que pour tous les calculs, le module E7po
ne changeait pas puisque la rotation se faisait suivant 'axe dans la direction TD2.

On trace le ratio Egrp /Erp; obtenu pour les différentes configurations et on remarque
que l'effet de la désorientation des particules TiB, sur ’écart entre les deux modules
travers Erpy et longitudinal Erp est plus prononcé pour les renforts sphériques et
que plus I’élancement est important, plus I'effet de la désorientation des particules
sur cet écart est faible. En effet, comme on I’a bien constaté dans la section 5.2, sur
la figure 2.18, plus I’élancement augmente, plus les deux modules (Egp et Erp) sont
proches et c’est grace a cela que l'orientation des particules trés élancées influence
peu et que l'orientation des particules peu élancées a un effet plus important sur
I’écart entre les deux modules.

On remarque également que les courbes sont symétriques par rapport a 45°. En ef-
fet, pour une désorientation de 45 °, pour tous les élancements de particules, le ratio
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Erp/Erp1 est égal & 1. Pour une désorientation w®( w < 45°) donnée, le module
d’Young travers d’une microstructure (pour tous les élancements des particules), est
égal au module d’Young longitudinal de la méme microstructure pour une désorien-
tation (90 - w)°.

—— Ero/E7p1 €lancement = 1

1.039 — Egp/Erp; élancement = 3

—— Ero/E7p1 élancement = 6
1.02 9 —— Egp/Erp; élancement = 9
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Degré d orientation des particules (°)

FIGURE 2.21 — Evolution du ratio Egrp/Erp1 d’une matrice ferritique renforcée avec
une fraction volumique de 10% de particules TiB, en fonction de leur désorientation.

Pour une meéme orientation et méme fraction volumique des particules, les deux
propriétés qui contribuent a I’augmentation ou la diminution des deux modules élas-
tiques (Erp et Erp) ont été préalablement distinguées : le facteur de forme et le
comportement anisotrope des particules TiB,.
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FIGURE 2.22 — Evolution des modules d’Young d’une matrice ferritique renforcée
avec une fraction volumique de 10% de particules TiB, en fonction de leurs élance-
ments, (a) Egp et (b) Erp;.
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Concernant les valeurs normalisées des deux modules Egp et Erp (voir Fig. 2.22)
des quatres configurations expérimentales, on remarque que pour les faibles élance-
ments, l'effet de I'anisotropie transverse est plus marqué. On remarque également
que leffet de la désorientation des particules sur les deux modules Erp et Erp est
d’autant plus marqué que ’élancement est faible.

Effet de l’orientation des particules sur les modules d’Young du Fe-TiB,

Pour les précédents calculs numériques basés sur la méthode FFT (donnés dans le
section 4.2.3 et liés a nos microstructures reconstruites représentatives des matériaux
de I’étude), on a fait "hypothése que toutes les particules sont alignées dans la méme
direction, ce qui est globalement en accord avec les analyses d’images. Cependant,
on peut observer localement, au maximum un tiers des particules d’un élancement 6,
légérement inclinées de quelques degrés (ce qui correspond a une fraction volumique
de vy = 1% et & 10% de la fraction volumique totale des particules) avec un angle
de désorientation variable.

Pour étudier D'effet de la désorientation des particules TiB, sur les modules élas-
tiques des composites Fe-TiBy LAC et LAF de cette étude,on considére la valeur
maximale de particules désorientées (soit un tiers des particules d’élancement 6).
Différentes microstructures sont donc générées :

— Les deux microstructures des composites Fe-TiBy LAC et LAF initiales
pour lesquelles il n’y a eu aucune désorientation des particules. Les modules
d’Young dans les directions TD1 et RD (voir Fig. 2.20) associés a ces micro-
structures sont notés ETD1_0 et ERD_O.

— Trois microstructures du composite Fe-TiB, LAC, avec un tiers des parti-
cules dont ’élancement est égal & el = 6 sont inclinées de : 30°, 45°et 60°,
par rapport a la direction de laminage. Les microstructures reconstruites mo-
difiées associées a ces trois configurations sont données sur les figures 2.23a,
2.23c et 2.23e pour le composite Fe—TiBy LAC.

— Trois microstructures du composite Fe-TiBy LAF, avec un tiers des particules
dont I'élancement est égal a el = 6 sont inclinées de : 30°, 45°et 60°, par rap-
port & la direction de laminage. Les microstructures reconstruites modifiées
associées a ces trois configurations sont données sur les figures 2.23b, 2.23d
et 2.23f pour le composite Fe-TiBy; LAF.

On note que pendant le laminage a froid, toutes les particules qui s’endommagent,
se fissurent au milieu et perpendiculairement a la direction de laminage.

Hypothése La fraction numérique des particules fissurées est la méme pour les
particules orientées et désorientées par rapport a la direction de laminage.
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FIGURE 2.23 — Reconstruction de la microstructure du composite Fe-TiBy; LAC et
LAF avec un tiers de particules dont I’élancement est égal a el = 6 sont inclinées de :
(a) et (b) 30°, (c) et (d) 45°%t (e) et (f) 60°, par rapport & la direction de laminage.
(a), (c), (e) Fe-TiBy LAC, (b), (d) et (f) Fe-TiBy LAF.
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Les modules élastiques normalisés par rapport aux modudes de la microstructure
non modifiées (ETleo et ERDJ)) de toutes ces configurations des composites Fe—
TiB,; LAC et LAF reconstruites sont données sur la figure 2.24. L’objectif étant de
vérifier qu’il y a peu d’effet de la désorientation d’un maximum de 10% des parti-
cules, sur les deux modules Egzp et Erp; des composites :

— En étudiant les tendances des courbes de la figure 2.24, on remarque que pour
une désorientation d’un tiers des particules dont I’élancement est el = 6, la
variation des deux modules Ezp et Erp; par rapport aux modules de la mi-
crostructure de base, est plus prononcée pour le composite LAF que pour le
LAC. En revanche, pour les deux composites Fe—TiBs, quand un des modules
augmente, I’autre diminue et vice versa,

— Concernant le ratio Egrp/Erp1, sa valeur augmente pour les trois degrés de
désorientation d’un tiers de particules ayant un élancement el = 6,

— On remarque également que malgré, la baisse comme l'augmentation du mo-
dule Egp ou du module E7p; ainsi que 'augmentation du ratio Erp/Erp1,
leurs variations sont est trés faibles. On peut en conclure que la désorienta-
tion d’un tiers de particules ayant un élancement el = 6, ce qui correspond a
une fraction volumique d’1% de particules, a peu d’influence sur les modules
élastiques Erp et Erp; du composite Fe-Tiy LAC et LAF. En revanche, bien
que trés faible (inférieur a 0.25%), 'effet de la désorientation de ces particules
est plus prononcé pour le composite Fe-TiBy LAF.
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FIGURE 2.24 — Evolution des modules d’Young normalisés des composites Fe-TiB,
LAC et LAF contenant 10% de particules (dont I’élancement est égal a el — 6)
désorientées de 0°, 30°, 45°t 60° : (a) Erp/Erp o, (b) Erpi/Erp1 o et (c) le ratio
Erp Erp1y/ErpoErpi-
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6 Conclusion

L’analyse microstructurale des deux composites laminé a chaud (LAC) et laminé a
chaud puis a froid (LAF) a mis en évidence une matrice trés faiblement texturée et
des particules TiBs allongées dans la direction de laminage, fortement texturées avec
I’axe ¢ de leur structure cristalline hexagonale orientée dans la direction de laminage.

La détermination des modules d”Young initiaux des deux composites Fe-TiB,y par
calculs analytiques et numériques a mis en évidence un comportement quasi-isotrope
du Fe-TiBy LAC grace a la compétition entre I’élancement des particules dans le
sens du laminage et leur comportement isotrope transverse (avec un module travers
plus grand que le module longitudinal). Pour le composite Fe-TiBy LAF, Iisotropie
est moins marquée en raison de la rupture des particules qui diminue 1’élancement
moyen des particules en plus de créer du vide dans le composite.

L’outil de génération aléatoire de microstructure ainsi que les calculs numériques par
méthode FF'T ont également permis d’effectuer des expérimentations numériques en
faisant varier la fraction volumique des renforts, leurs élancements ainsi que leur
orientation par rapport a la direction de laminage. Les principaux effets constatés
sont que (i) tous les modules élastiques augmentent avec 'augmentation de la frac-
tion volumique des particules, (ii) les deux modules d’Young dans le sens longitudinal
et transversal sont de plus en plus proches avec 'augmentation de ’élancement des
particules et (iii) la désorientation des particules ayant 1’élancement le plus faible a
Ieffet le plus important sur les valeurs des modules élastiques.

Enfin, en appliquant une désorientation de 30°, 45°et 60°a un tiers des particules a
I’élancement el=6, il a été constaté que la variation des deux modules ne dépassait
pas 0.25% par rapport au matériau initial ou toutes les particules sont orientées
dans la direction de laminage. L’hypothése de considérer que toutes les particules
sont orientées dans le sens du laminage est donc vérifiée.

Page 91



CHAPITRE

3

ENDOMMAGEMENT DU COMPOSITE
FE-TIBs-LAC : ETUDE
EXPERIMENTALE

Ce chapitre est consacré a l'étude de ['endommagement dans le composite Fe—TiB,
laminé a chaud. L’évolution de [’endommagement du Fe-TiBy est suivie a ['aide d’es-
sais de flexion trois points in-situ MEB. Cet endommagement est ensuite quantifié,
en surface et dans le volume, en fonction de la déformation, en couplant des essais de
tracton et de I’émission acoustique. Puis, des essais de traction de charge/décharge
ont permis de mesurer la baisse de modules progressive du composite Fe-TiBy laminé
a chaud.

1 Meéthodologie et techniques expérimentales

L’objectif de ce chapitre est d’étudier I'apparition et I’évolution de '’endommage-
ment au cours d’un chargement mécanique du Fe-TiB; laminé & chaud (LAC). Le
choix s’est porté sur le composite LAC parce que sa microstructure est saine et ne
contient aucun endommagement initial contrairement au LAF. Il convient de noter
que I'étude de 'endommagement, sous chargement, du laminé a froid est également
intéressante mais n’a pas été considérée dans ce travail et fera 'objet d’études ulté-
rieures.

Plusieurs méthodes et dispositifs expérimentaux peuvent étre utilisés pour la déter-

mination du ou des mécanismes d’endommagement des composites Fe—TiBy LAC de
cette étude. Il est intéressant d’étudier 'endommagement a plusieurs échelles afin de
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comprendre les mécanismes microscopiques et leur influence sur les propriétés macro-
scopiques. Les techniques expérimentales suivantes ont été sélectionnées : des essais
mécaniques de traction et de flexion in-situ MEB, des mesures du modules d’Young
lors d’essais de charge/décharge avec extensométrie, des observations de 'endom-
magement en surface au microscope électronique a balayage et un suivi en volume
par émission acoustique. Ces méthodes sont complémentaires car elles permettent
d’acquérir des informations (i) qualitatives quant aux mécanismes physiques d’en-
dommagement & une échelle microscopique (images MEB), et (ii) quantitative avec
une estimation de ’endommagement moyen (émission acoustique) et de la baisse de
rigidité macroscopique (essais de traction charge-décharge).

1.1 Essais de flexion in-situ MEB

Des essais de flexion in-situ MEB ont permis d’acquérir des informations détaillées
sur les mécanismes d’endommagement qui se manifestent au cours du chargement.
Une mini machine destinée aux essais mécaniques in-situ MEB a été utilisée. Cette
machine peut contenir différents montages tels que la traction ou la flexion. Pour
cette étude, la configuration utilisée est le montage de flexion a trois points (Fig.
3.1a). Il aurait été également intéressant d’effectuer des essais de traction in-situ
MEB. Cependant, ces essais n’ont pas été concluants en raison de problémes de me-
sure de la force appliquée.

L’éprouvette utilisée est un parallélépipéde, de longueur L = 50mm et de section [
X e = 2 x 2 mm?, qui est bien centré par rapport aux appuis. Afin de localiser la
zone de déformation maximale, les éprouvettes ont été entaillées & 1'aide d’une scie
de précision a fil diamanté (Fig. 3.1). Afin de révéler la microstructure, la section
transversale qui contient l'entaille de 0.3 mm de longueur, a été polie mécanique-
ment. L’éprouvette a ensuite été montée sur la machine, dont la cellule de charge a
une capacité maximale de 5 kN, de telle facon que la section polie puisse étre obser-
vée au MEB.

Le schéma de la figure 3.1b montre les différentes zones a une distance importante
en avant de ’entaille, sur la surface observée de I’éprouvette, qui sont soit en com-
pression soit en traction. Seule la zone qui est en traction, devant ’entaille (voir Fig.
3.1a), est observée et suivie au MEB au cours des essais de flexion. Les éprouvettes
sont sollicitées & la vitesse 0.2 mm/min.
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FIGURE 3.1 — (a) Montage du dispositif expérimental d’un essai de flexion in-situ
MEB et (b) schéma de 1’état de contrainte dans ’éprouvette sollicitée loin de 1’en-
taille.

1.2 Essais de traction macroscopique et suivi d’endommage-
ment

Des essais de traction macroscopique ont été réalisés sur une machine électroméca-
nique Instron 5581 d’une capacité de 50 kN, ou sur une machine hydraulique MTS
d’une capacité de 100 kN, illustrées sur la Figure 3.2. Un extensométre clip-on axial
de chez Instron a été utilisé pour toutes les mesures de déformations (voir Fig. 3.2a).
Différents types d’essais ont été réalisés sur ces deux machines :

1. Essais de traction monotone sur éprouvettes lisses avec suivi d’endommage-
ment en volume a I’aide de capteurs d’émission acoustique,

2. Essais de traction interrompus a différents taux de déformation, afin de suivre
et quantifier 'endommagement en surface au MEB,

3. Essais de traction de charge/décharge avec mesure de module d’Young a
chaque charge/décharge pour quantifier la baisse de rigidité du composite
Fe-TiBy LAC,

4. Essais de traction monotone sur éprouvettes entaillées sur la machine MTS
(voir Fig. 3.2b) pour étudier I'influence de la triaxialité sur la rupture ductile
du composite Fe-TiB,. Ces essais ont été enregistrés a ’aide d’'une caméra
noir et blanc. Les ouvertures d’entailles ont été mesurées par analyse d’images.
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FIGURE 3.2 — (a) Machine de traction Instron avec extensométre et capteurs d’émis-
sion acoustique et (b) une éprouvette entaillée sollicitée sur une machine de traction
MTS et filmée avec une caméra noir et blanc.

Les essais réalisés ont des objectifs différents mais complémentaires. En effet, 1’en-
dommagement du composite Fe-TiBy LAC sera caractérisé a 1’échelle microscopique
grace a la détermination et suivi des mécanismes d’endommagement qui s’y mani-
festent lors du chargement, et & I’échelle macroscopique gréace a la mesure de la baisse
de son module d’Young au cours des essais de traction.

1.2.1 Suivi d’endommagement par émission acoustique au cours d’essais
de traction simples

L’émission acoustique est une technique expérimentale qui permet de quantifier les
mécanismes d’endommagement qui ont lieu dans une éprouvette chargée mécanique-
ment. D’un point de vue microscopique, I’apparition d’endommagement va engendrer
de la dissipation d’énergie qui est détectée par des capteurs positionnés sur 1’échan-
tillon testé. La mesure des événements sonores qui se manifestent en volume permet
ainsi d’avoir des informations liées & I’é¢tat d’endommagement du matériau.

La technique qui consiste a détecter, acquérir et enregistrer ces ondes est commu-
nément appelée “émission acoustique” (EA). Elle est non destructive et permet de
suivre Pactivité acoustique dans I’éprouvette (voir figure 3.3). Dans cette étude, des
capteurs d’EA sont positionnés sur une éprouvette qui est sollicitée en traction jus-
qu’a la rupture. Ces capteurs détectent tous les événements acoustiques/ondes qui
se manifestent au cours de l'essai.

Pour de trés grands échantillons, plusieurs capteurs peuvent étre utilisés pour avoir
une localisation précise de I’événement sonore détecté a 'instant t. Dans cette étude,
puisque la taille des éprouvettes est petite, il est difficile d’utiliser plus que deux
capteurs. Néanmoins l'utilisation de deux capteurs permet de ne conserver que les
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signaux qui sont détectés dans la zone d’intérét délimitée par ces capteurs. Tou-
tefois, puisqu’entre les deux capteur la section est la méme et que la déformation
est homogéne dans une éprouvette de traction, une quantification des phénoménes
d’endommagement au cours du chargement est possible et peut étre suffisante, en
n’utilisant que deux capteurs : bleu et rouge de la Figure 3.2a.

Systéme d’émission
—
acoustique MISTRAS

Préamplificateur \ . Préamplificateur
40/60 dB " 40/60 dB

Capteurs piézoélectriques

- (( (Endommagemem)))

| Eprouvette

FIiGURE 3.3 — Dispositif expérimental d’émission acoustique destiné au suivi de
I’endommagement au cours d’un essai de traction.

1.2.2 Suivi d’endommagement par observations microscopiques au
cours d’essais de traction interrompus

Des essais de traction interrompus, ont été réalisés sur des éprouvettes simples
qui ont été polies mécaniquement, & différents taux de déformations associés aux
contraintes suivantes : 300 MPa, 450 MPa, 500 MPa, 550 MPa et 600 MPa. Diffé-
rentes zones au centre de ’éprouvette ont été préalablement marquées a ’aide d’un
indenteur pour les retrouver a chaque étape. A chaque interruption, on applique
une décharge jusqu’a atteindre une contrainte nulle. Puis, les zones choisies dont
I’état initial a été capturé, aux environs de l'indent, sont observées au MEB. C’est
ainsi que 'endommagement du composite Fe-TiBs LAC est suivi en surface. En
post-traitement, on détermine I’évolution de la fraction numérique des particules
fissurées au cours du chargement.

1.2.3 Mesure de la baisse du module d’Young au cours des essais de
charge/décharge

Des essais de traction charge/décharge sont aussi réalisés a différentes contraintes.
L’objectif principal de ces essais est la mesure du module d’Young aux différentes
charges/décharges pour quantifier la baisse de rigidité du composite Fe-TiBy LAC
au cours d’un chargement mécanique. Un extensométre clip-on axial de chez Instron
est utilisé pour la mesure des déformations au cours du chargement mécanique, qui
serviront par la suite au calcul des modules d’Young & chaque charge/décharge. En
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post-traitement, ce sont les pentes a la charge qui sont considérées pour la détermi-
nation du module d’Young.

1.2.4 Essais de traction simple sur éprouvettes entaillées

La triaxialité est le paramétre de chargement le plus important pilotant la rupture
des structures [Benzerga and Leblond, 2010]. Elle est donnée par le rapport entre
la contrainte moyenne et la contrainte équivalente de von Mises. Une augmentation
de la triaxialité conduit & une augmentation du taux de croissance des cavités, ce
qui a pour conséquence une diminution de la ductilité. Ainsi, il est trés intéressant
d’étudier 'influence de la triaxialité car cela donne des informations cruciales sur le
comportement a rupture d’'un matériau.

Il est possible de controler la triaxialité des contraintes en considérant des éprou-
vettes entaillées. En effet, pour les éprouvettes entaillées, il est intéressant de souli-
gner qu’elles permettent d’avoir un champ de contrainte multiaxial au niveau des en-
tailles, en imposant un simple chargement uni-axial a I’éprouvette, dans une machine
de traction classique. On peut ainsi imposer un état de triaxialité des contraintes,
dépendant de la géométrie des entailles.

[Bridgman, 1952] a donné une formule analytique pour approcher ce taux de triaxia-
lité des contraintes en fonction du rayon d’entaille et du diamétre de la plus petite
section initiale, d’une éprouvette entaillée axisymétrique. Pour cette étude, le maté-
riau étudié est recu sous forme de plaques et donc, les éprouvettes utilisées sont de
forme plate et la formule de Bridgman n’est plus adaptée. Afin de sélectionner des
géométries adaptées permettant de balayer plusieurs triaxialités 7' = X,,/%., (avec
¥, la contrainte moyenne et ., la contrainte équivalente), des calculs éléments finis
ont été effectués en amont sur plusieurs éprouvettes entaillées. Il faut noter que ces
calculs préliminaires sont effectués sans endommagement en considérant un modéle
de plasticité isotrope de von Mises, dont la fonction d’écrouissage isotrope est cali-
brée par les essais de traction expérimentaux sur éprouvette lisse.

Les calculs ont été réalisés avec ABAQUS/Standard. Un maillage composé d’élé-
ments C3D8 a été considéré et une étude de sensibilité concernant la taille des
éléments a été menée. En raison de la symétrie des éprouvettes, uniquement 1/8 de
la structure a été maillée.

Pour choisir les géométries de ces éprouvettes, des calculs EF ont été réalisés sur
plusieurs éprouvettes ayant des formes d’entailles : triangulaires avec différentes
ouvertures (1mm, 2mm) et circulaires avec différents rayons d’entailles (R = 0.5mm,
wry 10mm).
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(b)

FIGURE 3.4 — Triaxialité 7' = %,,/%,, des contraintes calculée par EF en fonction
des rayons d’entailles : (a) Rayon R = 4mm, (b) Rayon R = 0.5mm, (c¢) Entaille
triangulaire dont l'ouverture est égale & Ouv = 2mm.

Pour étudier le comportement mécanique du composite Fe-TiBsy de cette étude, a
différents taux de triaxialité et en ayant une maitrise de ce paramétre, une éprou-
vette lisse (Fig. 3.5a) et des éprouvettes avec différentes formes d’entailles ont ainsi
été retenues. Les géométries des éprouvettes entaillées sont illustrées sur les figures
3.5b (entailles circulaires de rayon R = 4mm), 3.5¢ (entailles circulaires de rayon R
= 0.5mm) et 3.5d (entailles triangulaires).

Les essais de traction sur ces différentes géométries d’éprouvettes ont été réalisés sur
la machine MTS & la méme vitesse de déformation 2.7 107% s=!. Ces essais ont été
filmés par une caméra blanc et noir qui capture des images a la fréquence 2fps (ce
qui correspond & deux images par seconde).

o
2
~

2,00
2,00
2,00

4 .““

8=
(b) ER4 (c) ERO5 (d) ERT

(a) EL

FIGURE 3.5 — Géométries des éprouvettes : (a) lisse, (b) entaillée au rayons d’en-
tailles R=4mm, (c) entaillée au rayons d’entailles R=0.5mm, (d) entaillée aux en-
tailles triangulaires T.
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2 Détermination des mécanismes d’endommage-
ment du composite Fe—-TiB,

Des essais de flexion in-situ MEB ont été mis au point pour déterminer les mé-
canismes d’endommagement prépondérants du composite Fe-TiBs laminé a chaud.
Les éprouvettes de dimension 50 x 2 x 2 mm? ont été prélevées suivant les deux

sens longitudinal (RD) et travers (TD) illustrés sur la Figure 3.6

e——

Direction de laminage
—

FIGURE 3.6 — Schéma qui illustre les deux sens longitudinal (RD) et travers (TD)
de prélevement des éprouvettes de tractions dans les plaques du composite Fe-TiBy
laminé a chaud.

Les courbes de flexion trois points de la Figure 3.7a montre un comportement élasto-
plastique du composite Fe-TiB,. La matrice ferritique subit une déformation plas-
tique importante et hétérogéne, comme le montrent les Figures 3.7 et 3.7c. Le méca-
nisme d’endommagement qui a été observé pour les éprouvettes sollicitées dans les
deux sens (RD et TD) est la rupture des particules. De rares cas de décohésion sont
observeés a des taux de déformation trés importants.

On observe également des particules qui ont été doublement fissurées voire multifis-
surées, a différents taux de chargements, comme on peut le voir sur les deux Figures
3.8a et 3.8b. Ce phénoméne indique que, malgré 'endommagement, le transfert de
charge vers la particule continue. Ainsi, la particule ne passe pas de ’état de renfort
a l'état de défaut mais continue de participer a la résistance générale du matériau.
En outre, les particules fissurent perpendiculairement a la direction de la plus grande
contrainte principale. En effet, la figure 3.8c montre une particule orientée perpen-
diculairement & la direction de chargement et qui s’est fissurée suivant cette méme
direction. Ceci montre que l'orientation des fissures est indépendante de celle des
particules.
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FIGURE 3.7 — (a) Courbe force/déflexion associée a Pessai de flexion dans le sens
RD et TD. Rupture des particules perpendiculairement & 1’axe de chargement lors
des essais de flexion trois points in-situ MEB (b) dans le sens RD a la force 280N et
(c) dans le sens TD a la force 230N. Les particules rompues sont entourées sur les
images (b) et (¢).

Direction de laminage
B —————

S—

Direction de laminage
B ————

5 pm =

(a) (b)

FIGURE 3.8 — (a) Une particule TiB, doublement fissurée, (b) une particule TiB,
multifissurée et (c) une particule TiB, fissurée dans le sens longitudinal au cours des
essais de flexion trois points in-situ MEB.
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20 pm

FIGURE 3.9 — Tllustration des étapes de la propagation de la fissure macroscopique
en passant par des particules rompues. (a) Particules rompues entourées par des
cercles rouge et jaune et initiation de la fissure macroscopique, (b) propagation de la
fissure passant par la fissure entourée en rouge et (c¢) propagation de la fissure avec
les deux parties de la particule rompue entourées en jaune.
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Les observations au MEB, pendant les essais de flexion 3 points, ont permis le suivi
et ’analyse du chemin de fissuration en surface. La fissure suit un chemin tortueux en
passant par les particules fissurées. La rupture des particules engendre des microca-
vités ou des microfissures qui sont rejointes par la fissure principale par cisaillement
du ligament de la matrice restant (Figure 3.9). En effet, la fissure macroscopique
qui commence sa propagation a partir du fond d’entaille passe par la fissure de la
particule entourée en rouge illustrée sur la figure 3.9. Autour de la pointe de cette
fissure macroscopique sur la figure 3.9b, le plus gros vide qui a nucléé est sous forme
de fissure de la particule entourée en jaune et ¢’est exactement par 1a que la fissure
macroscopique trace sont chemin de propagation comme on peut le voir sur la figure
3.9c. Ainsi, le mécanisme d’endommagement prépondérant est la rupture des parti-
cules suivie de la propagation de la fissure macroscopique a travers les vides créés
par leur rupture.

En outre, & un taux de déformation trés important, associé a la force 280N pour
I’éprouvette sollicitée dans le sens RD par exemple, on distingue de rares décohé-
sions au niveau de l'interface matrice/renforts qu’on peut voir sur la Figure 3.10. Il
faut noter que ces décohésions ne concernent pas l'intégralité d’'une particule mais
uniquement une petite portion.

(b)

FIGURE 3.10 — Décohésion au niveau de I'interface matrice/renfort, a Uextrémité de
la particule, juste avant la rupture de I’éprouvette en flexion trois points.

Pour relier ’évolution de 'endommagement a la déformation, des essais de traction
m-situ MEB étaient prévus, avec une répartition homogéne des contraintes dans
I’éprouvette sollicitée. Or, ils n’ont pas pu étre réalisés suite a des problémes sur le
capteur de force de la machine. L’essai de flexion in-situ MEB a tout de méme per-

mis de déterminer qualitativement les mécanismes d’endommagement du composite
Fe-TiBs;.

Le suivi et la quantification de 'endommagement vont étre réalisés au moyen de
deux types d’essais; des essais de traction interrompus pour le suivi en surface et
des essais de traction, continus jusqu’a la rupture, couplés & de I’émission acoustique
pour le suivi dans le volume.
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3 Suivi de 'endommagement du composite Fe-TiB,
en surface et dans le volume

3.1 Essais de traction interrompus et suivi de ’endommage-
ment en surface par observations MEB

Des essais de traction interrompus ont été réalisés sur des éprouvettes macrosco-
piques simples dans le sens RD. Les essais ont été interrompus a plusieurs niveaux
de chargement (300 MPa, 450 MPa, 500 MPa, 550 MPa et 600 MPa). Aprés chaque
décharge a contrainte nulle, ’éprouvette est observée au MEB afin de suivre 1’en-
dommagement dans plusieurs zones préalablement repérées et marquées avant I’essai.

La figure 3.11 illustre des zones qui ont été observées et suivies au MEB sur la sur-
face d'une éprouvette qui est en composite Fe—TiB, laminé & chaud.

Sur la premiére zone, I’état initial est illustré sur la Figure 3.11a. Aprés une
charge/décharge a la contrainte de 300 MPa, juste aprés la limite d’élasticité du
composite (qui est aux alentours de 255 MPa), on observe l'initiation de 'endom-
magement, du composite sous forme de rupture ou fissuration des particules sur la
Figure 3.11b. Au cours du chargement, la fissuration continue en parallele de I'ou-
verture des fissures qui sont apparues auparavant (voir Fig. 3.11c). Sur la deuxiéme
zone illustrée sur la Figure 3.11, a la contrainte 500 MPa (qui correspond a 5% de dé-
formation plastique résiduelle) (voir Fig. 3.11e), on observe 'ouverture de la fissure
existante sur la figure 3.11d, capturée a la déformation plastique résiduelle de 2%.
En atteignant la déformation plastique résiduelle trés élevée de 14.3%, la croissance
de la cavité issue de la rupture de la particule continue et est encore plus marquée.
On observe également ’apparition d’une cavité qui pourrait correspondre & une dé-
cohésion au niveau d'une extrémité de Iinterface matrice/particule, désignée par
une fléche noire sur la Figure 3.11f.
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Direction de |
sollicitation

FIGURE 3.11 — Séquences de I’évolution de 'endommagement de deux zones dans
une éprouvette de traction en composite Fe-TiB, LAC, sollicité dans le sens RD.
Zone 1 : (a) Etat initial, avant chargement (particules saines), (b) initiation de 1’en-
dommagement : rupture des particules aprés 2% de déformation plastique résiduelle
et (c) croissance des cavités apparues suite a la rupture des particules, aprés 14.3%
de déformation. Zone 2 : (d) Etat a 2% de déformation plastique résiduelle, (e)
croissance de la cavité issue de la rupture de la particule aprés 5% de déformation
plastique résiduelle et (f) la croissance des cavités continue et apparition d’une dé-
cohésion a une extrémité de Uinterface particule/matrice (fléche noire), aprés 14.3%
de déformation plastique résiduelle.

Ensuite, pendant le suivi d’'une plus grande zone, illustrée sur la figure 3.12, la
rupture de plusieurs particules a également été observée, perpendiculairement a la
direction de chargement, quelles que soit leurs orientations. L’état initial est illustré
sur la figure 3.12a. Ensuite, au cours du chargement, pour la plupart des particules,
la premiére fissure se situe au milieu de la particule sinon elle apparait a une de ses
extrémités. On observe également sur les Figures 3.12b, 3.12¢, 3.12d et 3.12e de la
multifissuration de quelques particules.
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Direction de
Direction de sollicitation

sollicitation

Direction de
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FIGURE 3.12 — Séquences de I’évolution de ’endommagement d’une zone dans le
composite Fe-TiBy LAC sollicité dans le sens RD. (a) Localisation de la zone suivie
a l'état initial, (b) initiation de 'endommagement : nucléation de fissures & 2% de
déformation plastique résiduelle, (¢) nucléation de nouvelles fissures et croissance
des vides existants aprés 3.3% de déformation plastique résiduelle, (d) croissance
des cavités aprés 5.4% de déformation plastique résiduelle et (e) coalescence des
cavités aprés 14.3% de déformation plastique résiduelle.

Pour un matériau ductile, la rupture d'une éprouvette sollicitée en traction est gé-
néralement le résultat de la croissance et de la coalescence des microcavités. Pour
le composite Fe-TiBy LAC, la croissance de vide a été observée a différents taux
de déformations sur les figures 3.11 et 3.12. La coalescence est illustrée sur les deux
figures 3.13a et 3.13b. Dans cette zone, on peut voir que toutes les fissures qui ont
nucléé au cours du chargement, se sont rejointes pour ne former qu’'un seul grand
vide. Sur la méme figure, on pourrait penser que la zone encadrée en jaune est une
décohésion a linterface matrice/particule. En revanche, & un grandissement plus
important, on constate que c’est bien de la fissuation a 'extrémité de la particule
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en observant l'autre partie de la particule (entouré en rouge sur la figure 3.13c).

Direction de
sollicitation

()

F1GURE 3.13 — Illustration de la coalescence de vide entre deux états de chargement
qui correspondent a (a) 5.4% et (b) 14.3% de déformations plastiques résiduelles.
(c) Zoom de la zone encadrée sur 'image (a).

Ces constatations semblent suggérer que l'interface entre la matrice et les renforts
est tellement cohésive qu’elle ne céde que trés rarement et seulement & des taux de
déformations trés élevés. Ainsi, le mode d’endommagement prépondérant de ce ma-
tériau est la rupture de particules. Il a été observé que les vides ainsi nucléés croissent
lors du chargement pour enfin former une fissure macroscopique par coalescence, ce
qui est caractéristique d’un matériau ductile.

3.2 Essais de traction simples et suivi de ’endommagement
dans le volume par émission acoustique

Les émissions acoustiques (EA) détectées au cours des essais de traction quasi-
statiques du composite Fe—TiBy LAC ont été enregistrées et analysées. La corrélation
entre le signal EA (le nombre d’événements cumulés dans un volume équivalent a
60 x 12.5 x 2mm?®) et la courbes contrainte-déformation est illustrée sur la Figure
3.14. On remarque que les premiers événements se sont produits au début de la
déformation plastique et ce nombre augmente considérablement avec la déformation
plastique. Ces événements sont souvent liés & I'endommagement qui se manifeste
(entre les capteurs) au cours du chargement, tous mécanismes d’endommagement
confondus. Puisque les particules sont capables de se multifissurer (voir Fig. 3.8b), le
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nombre d’événements enregistrés ne correspond pas au nombre de particules endom-
magées, mais a tout endommagement qui peut se manifester au niveau des particules,
matrice ou interfaces matrice/particules.

La courbe de résultats des événements acoustiques cumulés (Fig. 3.14) présente
quatre principales zones d’endommagement pour le composite Fe-TiBy LAC au cours
du chargement :

— Avant la limite d’élasticité, il y a trés peu d’événements, ce qui implique un
endommagement, quasi-nul dans le régime élastique,

— Entre la limite d’élasticité et une déformation de 1%, on remarque une aug-
mentation de 'endommagement avec ’apparition des premiers événements
acoustiques. La pente associée est trés raide,

— Entre 1% et 6% de déformation, l'augmentation du nombre d’événements
acoustiques cumulés est toujours trés importante (mais avec une pente un
peu moins raide que la précédente) |

— Finalement & partir de 6% de déformation et jusqu’a la rupture, il y a une
augmentation modérée des événements KA cumulés.

—Comportement —Evénements EA cumulés

F 20000

F 15000

300 k10000

Contrainte [MPa]
Evénements EA cumulés

0 0,02 0,04 0,06 0,08 0,1 0,12 0,14 0,16 0,18

Déformation [-]

FIGURE 3.14 — Evolution de la contrainte et du cumul du nombre d’événements

acoustiques en fonction de la déformation lors d’un essai de traction du composite
Fe-TiB, LAC sollicité dans la direction RD.

Les événements acoustiques corrélés a la courbe de comportement du composite
Fe-TiBy, LAC, donnés dans la figure 3.14, fournissent des informations sur le com-
portement macroscopique et ’endommagement du composite en volume qui sont
comparés avec les observations en surface. En effet, & 2% de déformation plastique,
lors du suivi d’endommagement en surface, il a été constaté que la fissuration des
particules avait déja commencé. Ensuite, entre 2% et 5.4% de déformation, il y avait
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rupture de nouvelles particules en paralléle de I'ouverture des fissures existantes a
ces taux de déformation. La derniére observation a été réalisée a une déformation
trés élevee (14.3%) et a cette déformation, 'endommagement est arrivé a un stade
trés avancé (donc bien corrélée avec 'augmentation de la valeur des événements EA
cumulés) et dans quelques zones, on commence déja a apercevoir de la coalescence
de cavités localement (voir Fig. 3.13c).

L’augmentation trés rapide des événements acoustiques est liée au phénoméne de
nucléation due a la fissuration des particules. La croissance modérée des événements
acoustiques, a des taux de déformation élevés, serait corrélée a la rupture de quelques
autre particules ainsi que la croissance de vide dans la matrice, alors que la partie fi-
nale correspondrait & un endommagement lié¢ a la croissance et coalescence de cavités
qui devrait a priori générer moins d’événements acoustiques comparé a la fissuration.

Pour conclure, une bonne corrélation des données acoustiques avec les observations
MEB au niveau des tendance de 1’évolution de I'’endommagement dans le composite
Fe-TiBy LAC a été observée. Ceci signifie que ’endommagement en surface observeé
peut étre un indicateur fiable de I'’endommagement dans le volume du matériau.
Ceci permettra de faire une quantification de la fraction des particules rompues, en
surface, au cours du chargement.

3.3 Faciés de rupture des éprouvettes de traction simple

La détermination du type de comportement du Fe—TiB, nécessite ’analyse du faciés
de rupture. Le faciés de rupture observé est caractérisé par une rupture fragile par
clivage des particules et par la présence de cupules caractéristiques d’une rupture
ductile dans la matrice (voir Figure 3.15). Elles sont également signe d’une croissance
et coalescence de cavités avant la rupture finale du composite.

FIGURE 3.15 — Faciés de rupture d’éprouvette de traction sollicitée dans le sens TD,
observé au MEB.

L’analyse des éventuels mécanismes d’endommagement post-mortem sur les faciés
de rupture des éprouvettes sollicitées dans le sens RD (figure 3.16a) et celles solli-
citées dans le sens TD (figure 3.16b) montrent des traces de particules rompues au
fond des cupules suivant le plan normal a la ’axe de sollicitation, quelle que soit

Page 108



CHAPITRE 3. ENDOMMAGEMENT DU COMPOSITE FE-TIB,-LAC :
ETUDE EXPERIMENTALE

I'orientation des particules dans le composite.

FIGURE 3.16 — Faciés de rupture d’éprouvettes de traction sollicitées (a) dans le
sens RD et (b) dans le sens TD, observés au MEB.

4 Quantification de I’endommagement du compo-
site Fe—TiB, laminé a chaud

4.1 Détermination du nombre de particules rompues au cours
du chargement

A chaque interruption de 'essai de traction, plusieurs images MEB ont été capturées
dans de nombreuses zones sur la surface de I'éprouvette pour quantifier le nombre de
particules rompues en surface. Une analyse quantitative est réalisée sur I’ensemble
des particules toutes géométries confondues. A 1’état initial du composite Fe-TiB,
LAC, la microstructure est saine. Au début de la déformation plastique, 4% des
particules sont rompues et ce pourcentage continue d’augmenter au cours du char-
gement jusqu’a atteindre 41% de particules rompues aprés une déformation plastique
de 14.3% (juste avant la rupture comme le montre la courbe de la figure 3.14). On
rappelle que c’est le nombre des particules rompues en surface qui est comptabilisé
et non le nombre de fissures puisqu’une seule particule peut étre multifissurée.

Il faut noter que le maximum des particules fissurées (environ 41% de particules)
apparait & la déformation 14.3 %. De plus on remarque aussi que la moitié des
particules fissurées apparait vers 2-3% de déformation plastique. Cette information
est intéressante car les modéles de nucléation couramment utilisés sont basés sur
une valeur de déformation pour laquelle la moitié des cavités est nucléée. Ainsi ces
valeurs trouvées expérimentalement pourront servir comme base pour calibrer le
modéle qui sera développé dans le prochain chapitre.
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FIGURE 3.17 — Fraction numérique des particules rompues en surface au cours des
essais de traction interrompus.

Dans cette section il y a eu suivi et quantification de 'endommagement du Fe-TiBy
LAC qui se manifeste sous forme de rupture des particules. Cet endommagement
engendrera une perte de rigidité du composite et la mesure du module d’Young
permettra de quantifier I’effet de 'endommagement au cours du chargement.

4.2 Mesure de la baisse du module d’Young au cours des
essais de traction de charge/décharge

On s’interesse maintenant a la baisse de module qui est une manifestation macrosco-
pique de 'apparition de I’endommagement dans le composite & matrice métallique
a renforts particulaires.

Afin de déterminer la baisse de rigidité, des essais de traction charge/décharge
d’éprouvettes en Fe—TiBy LAC sont réalisés & température ambiante, dans les deux
sens longitudinal (RD) et travers (TD) (voir Fig. 3.6). Les charges/décharges ont
été effectuées a différents taux de déformations associés aux contraintes (400 MPa,
450 MPa, 500 MPa et 550 MPa) pour chaque éprouvette a la méme vitesse de dé-
formation (2.7 107* s71). Les courbes charges-décharges des éprouvettes de Fe-TiB,
LAC, dans les deux directions RD et TD, obtenues sont représentées sur la figure
3.18.
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FIGURE 3.18 — Courbes contraintes-déformations obtenues suites aux essais de
charge/décharge des éprouvettes de Fe-TiB, laminé a chaud (a) dans le sens longi-
tudinal et (b) dans le sens travers.

A chaque étape de charge /décharge, le module élastique correspondant a la pente 4 la
charge (de la courbe contrainte-déformation) est mesuré. On rappelle que les modules
d’Young initiaux obtenus dans les deux directions de sollicitation sont légérement
différents (voir chapitre 2). Ce sont donc les valeurs des modules élastiques normalisés
E/Eq¢ (avec Eqy le module d’Young initial du matériau sain) qui sont tracées sur
la Figure 3.19 pour comparaison. On remarque que le taux de baisse du module
d’Young dans les deux directions de sollicitation est quasiment le méme jusqu’a une
déformation équivalente a ¢ = 0.05. A 5% de déformation, le module d’Young dans
le sens RD vaut 195 GPa tandis que celui dans le sens TD vaut 198 GPa.

—-— RD - TD

0,98
0,96
0,94
0,92

0,9
0,88
0,86
0,84
0,82

0,8

0 0,02 0,04 0,06 0,08

E/E, (-)
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FIGURE 3.19 — Baisse du module élastique (normalisé par rapport au module
d’Young initial) du composite Fe-TiBy LAC dans les deux sens RD et TD.

Une corrélation directe peut étre constatée entre 'endommagement observé micro-
scopiquement lors des essais de traction et la baisse de rigidité macroscopique du
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Fe-TiBs. Au cours de la déformation plastique, I'endommagement du composite se
manifeste sous forme de rupture des particules créant ainsi du vide qui continue de
croitre, ce qui entraine une diminution progressive de ses propriétés élastiques.

5 Essais de traction simple sur éprouvettes en-
taillées

L’étude de la rupture d’éprouvettes entaillées est intéressante car elle permet d’amé-
liorer la compréhension du comportement a rupture de ces composites. En effet, ces
essais ont pour objectif de caractériser la rupture du matériau sous sollicitation de
traction et en particulier, 'influence de la triaxialité des contraintes sur la nature de
la rupture et les mécanismes de nucléation, croissance, coalescence des cavités et de
la propagation de fissures.

Ouvertures d’entaille
Ouvertures d’entaille

Ouvertures d’entaille

()

FIGURE 3.20 — Eprouvettes entaillées sollicitées en traction monotone : avant et
aprés rupture. (a) rayon d’entaille R = 4mm, (b) d’entaille R = 0.5mm et (c)
entaille triangulaire dont I'ouverture est de 2 mm.

Des essais de traction monotone sur des éprouvettes entaillées ont été réalisés jusqu’a
la rupture au niveau des double entailles comme illustré sur la figure 3.20. Les valeurs
de triaxialité associées aux géometries des entailles des éprouvettes de traction qui
ont été calculés dans la section 1.2.4 sont rappelées dans le tableau 3.1. Les ouvertures
des entailles ont été mesurées par analyse des images capturées au cours des différents
essais de traction réalisés.
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TABLE 3.1 — Les valeurs triaxialités associées aux géométries des entailles des éprou-
vettes de traction.

Entaille | Triaxialité
Entaille circulaire au rayon R = 4 mm ‘ T = 0.44
Entaille circulaire au rayon R = 0.5mm ‘ T =0.7
Entaille triangulaire dont 'ouverture Ouv = 2mm ‘ T=1

Les courbes de la force appliquée en fonction du déplacement de la traverse et les
courbes de la force appliquée en fonction de 'ouverture d’entaille, associées a chaque
forme d’entaille de chaque éprouvette, sont données dans la figure 3.21. Le compor-
tement des éprouvettes entaillées du composite Fe-TiBy LAC passe par différents
régimes : (i) élastique, (ii) écrouissage, (iii) striction puis (iv) rupture. L’endom-
magement commence & la limite élastique avec initiation et croissance des cavités
pendant ’écrouissage. La partie liée a la striction correspond a 'apparition de la
coalescence des cavités conduisant a une propagation rapide de la fissure qui méne
a la rupture des éprouvettes.

Ces trois géométries d’éprouvettes montrent que la triaxialité a un effet notable sur
la rupture. La courbe de traction force/déplacement de 1'éprouvette ayant la géo-
métrie d’entaille qui donne le plus faible taux de triaxialité (R = 4mm) a rompu
a un déplacement de traverse et une ouverture d’entaille beaucoup plus importants
que celles dont les géométries d’entaille donnent d’importants taux de triaxialité.
On constate également que pour le méme déplacement de la traverse et la méme
ouverture d’entaille, la force appliquée augmente avec le taux de triaxialité.

Les différentes géométries d’éprouvettes (1’éprouvette lisse et les trois éprouvettes en-
taillées) permettent de balayer non seulement différentes triaxialités mais également,
différents trajets de chargement. Les courbes obtenues suite a ces essais pourraient
servir & la validation des paramétres d’un modéle d’endommagement de type Gurson
présenté dans le chapitre suivant.
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FIGURE 3.21 — (a) Courbes de la force en fonction du déplacement de la traverse et
(b) courbes de la force en fonction de la déformation associée a 'ouverture d’entaille
pour chaque éprouvette entaillée.

6 Discussion et conclusion

6.1 Discussion

L’ancienne coulée de ce méme composite contenait des particules dont la fraction
volumique, la taille et la répartition étaient différentes. Cette microstructure conte-
nait beaucoup de particules primaires dont le diamétre pouvait atteindre les 20 pm
qui étaient trés imposantes face aux petites particules eutectiques (voir Fig. 3.22b).

Les points en commun entre cette ancienne coulée et le matériau de cette étude sont
les constituants, leurs propriétés et le procédé d’élaboration. Les deux composites
sont élaborés par le méme procédé de solidification eutectique qui permet d’avoir des
interfaces trés cohésives entre la matrice et les renforts. L’équipe de [Cha et al., 2012]
avait montré pour Pancienne coulée du Fe-TiBy que les interfaces matrice/renforts
avaient une résistance interfaciale trés élevée. Dans de nombreux travaux, il avait
été observé que le mécanisme prépondérant de ’ancienne coulée était la rupture des
particules [Hadjem-Hamouche et al., 2012, Dammak et al., 2014|, avec de trés rares
décohésions aux interfaces.

Cette particularité est retrouvée pour le composite Fe—TiB, de cette étude. En effet,
malgré Iaffinement de la taille des particules primaires et eutectiques, la diminution
du nombre des particules primaires, et une fraction volumique de renforts qui est
plus faible également, le mécanisme d’endommagement principal reste la rupture des
particules avec une trés bonne cohésion a I'interface matrice/renforts.
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FIGURE 3.22 — Microstructures du composite Fe-TiBs (a) de cette étude et (b) de
I'ancienne coulée.

Pour le matériau de cette étude, une répartition homogene de la taille des parti-
cules a été constatée lors des observations et analyses de microstructure tandis que
pour le matériau de ’ancienne coulée, il contient des particules primaires qui sont
de trés grande taille par rapport aux particules eutectiques (voir Fig. 3.22) et au
cours du chargement, ce sont principalement les particules primaires qui rompent
[Hadjem-Hamouche et al., 2018]. Cette différence de taille entre les deux coulées in-
duit une différence de distance interparticulaire entre les particules. En effet, pour
une méme fraction volumique, plus la taille des particules est fine, plus la distance
interparticulaire est faible. Quand la distance interparticulaire est faible, la matrice
est soumise & des niveaux trés élevés de contraintes triaxiales en raison de I’écart
entre les propriétés élastiques de la matrice et des renforts et des contraintes exercées
sur la matrice par les particules avoisinantes qui sont proches les unes des autres
[Lloyd, 1991]. Ceci génére des différences au niveau de 'endommagement des deux
coulées du composite Fe—TiB,.

La quantification de 'endommagement du composite Fe-TiBy LAC, en surface par
observation MEB et en volume en utilisant la technique d’émission acoustique, a éga-
lement été réalisée dans ce chapitre. Une différence est constatée entre les évolutions
du nombre d’événements cumulés au cours du chargement dans les deux différentes
coulées (Fig. 3.23). En effet, dans I'étude de [Hadjem-Hamouche et al., 2018], I’évo-
lution du nombre d’événements acoustiques cumulés est trés faible au début (aprés la
limite d’élasticité) et augmente trés rapidement juste avant la rupture. En revanche,
pour le matériau de cette étude, I’évolution du nombre d’événements acoustiques
cumulés est trés importante dés le début de la plasticité et de plus en plus modérée
au cours du chargement (voir Fig. 3.23a).
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FIGURE 3.23 — Evolution de la contrainte et du cumul du nombre événements acous-
tiques en fonction de la déformation lors d’un essai de traction du composite Fe-TiB,
(a) de cette étude et (b) de I'ancienne coulée [Hadjem-Hamouche et al., 2018|.

Il y a également une trés grande différence entre les valeurs des événements acous-
tiques cumulés, avec un maximum de 800 coups enregistrés lors de 'endommagement
de ’ancienne coulée et environ 16000 coups pour matériau de cette étude, ce qui cor-
respond & 20 fois le nombre d’événements cumulés. La premiére raison est la taille
de la zone analysée. Dans les travaux de [Hadjem-Hamouche et al., 2018], ¢’est une
mini éprouvette destinée aux essais in-situ MEB qui est utilisée et le volume consi-
déré pour la mesure d’événements EA est de 26 x 5 x 1mm?. Le volume considéré
pour la mesure d’événements EA pour le matériau de cette étude est de 60 x 12.5
x 2mm?, ce qui correspond & environ dix fois le volume considéré pour l’ancienne
coulée. De plus, la différence de la fraction volumique, de la taille des particules et
ainsi que la distance interparticulaire pourraient également expliquer cet écart.

Concernant la mesure de baisse de rigidité, le module d’Young dans le sens lon-
gitudinal et travers a baissé d’environ 15% a 5% de déformation. Cette baisse de
rigidité dans le composite Fe-TiBsy présente la méme tendance que le composite
Al-SiC de l’étude de Derrien et al. |Derrien et al., 1999]. Ils ont mesuré la baisse
module d’Young de I'aluminium renforcé avec 15% de particules SiC lors d’un essai
de traction. Le mécanisme d’endommagement prépondérant de ce composite est la
rupture des particules comme le composite Fe-TiBs. Ils ont constaté que son module
d’Young pouvait également baisser d’environ 15% 4 la déformation ¢ =0.05.

[Gaspérini et al., 2017| ont développé un modéle phénoménologique qui estime la
croissance de vide au cours de la déformation & travers la baisse de rigidité des
particules aprés leur rupture. Danc cette étude, une baisse progressive de la rigidité
du composite Fe-TiB, a été prédite mais n’a pas été estimeée.

Page 116



CHAPITRE 3. ENDOMMAGEMENT DU COMPOSITE FE-TIB,-LAC :
ETUDE EXPERIMENTALE

6.2 Conclusion

L’objectif de ce chapitre était d’étudier qualitativement et quantitativement 1’en-
dommagement dans le composite Fe-TiBs pouvant apparaitre lors d'un chargement
mécanique. Différentes techniques expérimentales ont ainsi été mises en ceuvre afin
d’étudier ces mécanismes a différentes échelles. Les conclusions principales sont les
suivantes :

1. L’endommagement commence au début de la déformation plastique. Il se
manifeste, d’un point de vue microscopique, par la fissuration des particules
TiBs en mode d’ouverture. Trés peu de décohésion interfaciale a été observée
a des taux de déformation trés élevés. La précipitation des particules lors de
la solidification eutectique conduit donc a des interfaces particules-matrice
trés cohésives,

2. Un maximum d’environ 40% des particules rompues en surface a été observé
lors d’un essai de traction. De plus, environ la moitié des particules rompues
en surface apparait aprés environ 3% de déformation totale,

3. La rupture des particules entraine la formation de cavités, responsables de la
rupture du composite par croissance et coalescence,

4. Cet endommagement progressif, lié & une augmentation conjointe des parti-
cules rompues et des microcavités, conduit a une baisse de rigidité lors de
la déformation plastique. Une baisse d’environ 15% est constaté aprés 5% de
déformation.
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CHAPITRE

4

ENDOMMAGEMENT DU COMPOSITE
FE-TIBy LAC : ETUDE NUMERIQUE

Ce chapitre, qui est consacré a la présentation, l'implémentation numérique et ’ap-
plication d’un modéle d’endommagement destiné a la prédiction de la baisse de ri-
gidité des composites a matrice métallique a renforts particulaires homogénéisés, a
fait Uobjet d’une publication [Dorhmi et al., 2020]. Les phases constituantes de ce
composite sont supposées isotropes. Dans un premier temps, les propriétés effec-
tives du composites sont calculées en utilisant la méthode de Mori-Tanaka qui est
une méthode d’homogénéisation par champs moyens. FEnsuite, le composite plasti-
fie et s’endommage. Au cours de la déformation, il y aura nucléation, croissance
puis coalescence de cavités, qui sont supposées sphériques dans ce modeéle. A chaque
itération, la fraction volumique des cavités augmente tandis que celles de la ma-
trice et des particules diminuent. Suite a ['actualisation des fractions volumiques de
toutes les phases, les propriétés effectives du composite homogénéisé évoluent ce qui
conduit & une modification de la rigidité macroscopique. Le modéle a été appliqué a
des matériauz de la littérature et les prédictions du modéle ont été comparées a leurs
résultats expérimentaur. Finalement, le modéle est appliqué au matériau de [’étude
et confronté aux résultats expérimentaut.

1 Modéle d’endommagement destiné a la prédiction
de la baisse de rigidité des CMMps homogénéisés
Le but de cette section est de développer un modéle qui est capable de décrire la

baisse progressive de rigidité d’un composite a matrice métallique due au cumul
d’endommagement lors de sa déformation plastique.
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1.1 Généralités

La présence de cavités, qui peuvent nucléer au niveau des renforts (particules pri-
maires) ou dans la matrice (au niveau des particules de deuxiéme phase), engendre
une dégradation des propriétés mécaniques des composites & matrice métallique
(CMM). Ces cavités vont croitre suite a la déformation plastique générée et indui-
ront finalement 'apparition de fissures macroscopiques qui sont le résultat de la
coalescence de toutes ces cavités. Pour les CMMs, la fraction volumique de vide qui
nuclée au cours de la déformation plastique peut étre trés importante, en fonction
de la matrice, des renforts, de I'interface matrice/renfort et du chargement. Plus la
fraction volumique de vide nucléée va augmenter, plus la rigidité effective du maté-
riau va baisser. Ainsi, afin de décrire la dégradation progressive du comportement
des CMMs, il est important de développer un modéle élasto-plastique qui décrit (i)
les caractéristiques de base de la rupture ductile (nucléation, croissance et coales-
cence des cavités) et (ii) la baisse de rigidité engendrée par 'endommagement. Afin
de tenir compte de ces deux phénoménes, il est nécessaire d’avoir un modéle micro-
mécanique tenant compte de la microstructure du CMM pour fournir ses propriétés
élastiques globales, et son éventuelle évolution lors de la déformation plastique.

Comme détaillé dans le chapitre bibliographique, les trois principaux mécanismes
d’endommagement sont : (i) la décohésion a l'interface entre les renforts (particules
primaires) et la matrice, (ii) la rupture des renforts et (iii) la nucléation des cavi-
tés au sein de la matrice (généralement au niveau des particules de seconde phase).
Dans cette étude, 'endommagement est supposé apparaitre uniquement par défor-
mation plastique, de sorte qu’aucune modification de la microstructure n’est induite
par la déformation élastique. Avec cette hypothése, il est possible de traiter le com-
portement élastique et le comportement plastique séparément dans une procédure
d’homogénéisation en deux étapes :

— Le comportement élastique est supposé ne pas induire d’endommagement.
Les propriétés élastiques globales ne dépendront donc que de la microstruc-
ture (distribution et fraction volumique des différentes phases) a un instant
donné.

— Le comportement plastique est censé engendrer de I’endommagement par
le biais de la nucléation et la croissance des cavités, au cours de la déformation.
La conséquence directe de I’évolution de 'endommagement est la modification
de la microstructure. Cette évolution de la microstructure qui contient de
plus en plus de cavités, ménera inévitablement a la baisse progressive des
propriétés élastiques. Cette baisse sera plus ou moins importante selon le
matériau et les mécanismes d’endommagement et de nucléation activés lors
de la déformation plastique.

1.2 Homogénéisation des propriétés du CMMp a trois phases

Le schéma de Mori-Tanaka est celui qui a été choisi et qui sera adopté dans le cal-
cul analytique des propriétés élastiques des CMMps. 1l est explicite et bien adapté
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aux microstructures de cette étude, c’est-a-dire, des particules réparties de maniére
aléatoire dans une matrice homogeéne et dont la valeur de la fraction volumique,
additionnée & celle des cavités, reste inférieure a 30%.

Cas d’un composite & matrice métallique a trois phases

Généralement, pour la plupart des composites a matrice métallique, une seule famille
de particules est impliquée, ce qui permet de simplifier les équations en prenant en
compte un nombre limité de phases. Un composite triphasé constitué d’une matrice,
de particules et de cavités peut étre considéré. Pour le cas le plus simple d’'un CMMp
a trois phases dont le comportement de chacune est élastique isotrope avec des par-
ticules et des cavités ayant une forme sphérique, le calcul des propriétés élastiques
macroscopiques est direct. Cette hypothése n’est pas vérifiée en pratique dans le
Fe-TiB,. Cependant nous avons vu dans le Chapitre 2 qu’il est possible d’approcher
le comportement du composite Fe-TiB; LAC par une matrice ferritique renforcée
avec des particules sphériques isotropes.

Pour résumer, le but est de calculer le comportement élastique global d’un composite
triphasé constitué (i) d’une matrice isotrope caractérisée par ses modules élastiques :
le module d’élasticité isostatiques k., et le module de cisaillement i, (ii) de par-
ticules sphériques dont le comportement est élastique isotrope (k, et p,) et (iii) de
cavités sphériques dont les propriétés élastiques sont nulles. Les fractions volumiques
de la matrice, des particules et des cavités sont respectivement notées f,,, f, et f,,

o1l fm+fp+fv:1-

Toutes les phases du CMM sont supposées isotropes. Le tenseur de rigidité globale
Chem peut donc étre représenté par les deux modules & et i et se réduit donc &
I’équation :

Chom = 3r] + 27K, (4.1)
ol J et K sont deux tenseurs symétriques linéairement indépendants définis par :

J:%]I@]I, K=I1-1J (4.2)

ol J est le tenseur de projection sphérique et K le tenseur de projection déviatorique.

Le tenseur de rigidité du modeéle de Mori-Tanaka pour n-phases [Dasgupta and Bhandarkar, 1992]
est donné par I’équation :

n n -1
Chom — (Z fr@r . Aish) . <Z fTA?Sh) 7
r=0 r=0

oit A% = [I4S¢" : C;*(C, — Cy)]*. C, sont les tenseurs de rigidité des phases, f”
est la fraction volummique de chaque phase r et S¢" est le tenseur d’Eshelby.
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On donne r = m pour la matrice, r = p pour les particules et » = v pour le vide;
Le tenseur de rigidité du modéle de Mori-Tanaka pour 3 phases est donc :

CMo™ = (f"Cp + fPCp : AP + fUCy - AT 2 (fMT+ fPAS" 4 fPASM) T (4.3)
avec,

(ASh = (C,—C,, + PY)~1: P!
A%h = (C,-C,,+ P ) 1. P!

C, =3k J+2u, K, r={m,p,v}

Km Y
1 2
+ Mo

P =
\ ?)/im + 4Hm 3/€m + 4Mm

Ainsi, dans le cas d'un composite a trois phases, on peut montrer que le module
d’élasticité isostatique K et le module de cisaillement iz sont donnés par les équations
suivantes :

=Ky, X fm(’{m‘f‘am(’fp_’fm)?)"_fp’{p
F (Fm + am(kp — ) + [Plm + T a (Km + am(kp — Km))
m _ p
0 = i X S (pm + 6m(ﬂp Nm}?}"’ TPy 7
fm(ﬂm + ﬁm(ﬂp - Mm)) + .fp:um + 1 _ 5 (/Lm + ﬁm<:up - :um))
\ m
(4.4)
Les parameétres a,, et (3, sont définis comme suit :
3Km,
Oy = ————
3km + 4 (4.5)
5, = 8 tim + 2 |
T 53k + A

Le module d’Young E et le coefficient de Poisson 7 du composite homogénéisé
peuvent ainsi étre calculés :

]
I

(4.6)
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Les propriétés élastiques d'un CMMp dépendent uniquement (i) des propriétés élas-
tiques des phases : K, fim, Kp €t p, et (ii) des fractions volumiques des phases : f™,
fP et fY. Une modification de la microstructure (due a la déformation plastique par
exemple), qui correspond en pratique a une modification de la fraction volumique
des phases, aura un impact direct sur les valeurs des propriétés élastiques macrosco-
piques du composite.

L’hypothése d'une forme sphérique pour les particules est raisonnable dans la plupart
des composites a matrice métallique dont les particules ont des effets de formes
modérés. Cependant, dans le cas des composites renforcés avec des fibres, qui ne
sont pas pris en compte dans cette étude, cette hypothése n’est pas appropriée et
il faudrait envisager d’autres types de géométries tels que les ellipsoides allongés
ou les cylindres. L’hypothése d'une cavité sphérique est également raisonnable dans
la plupart des cas, car la présence de particules sphériques est plus susceptible de
mener & la nucléation de cavités sphériques qu'une autre forme. Ensuite, les cavités
sphériques sont censées demeurer sphériques pendant la déformation plastique, ce
qui est cohérent dans le cas d’une triaxialité de contraintes modérée a élevée. Ces
hypothéses permettront d’avoir des expressions directes pour les modules élastiques
macroscopiques.

1.3 Endommagement du matériau homogénéisé

Le comportement plastique du composite & matrice métallique est une étape impor-
tante dans le développement du modéle complet car il va piloter I’évolution de la
microstructure suite a l'initiation et 'accumulation de I’endommagement a travers
les différents mécanismes.

1.3.1 Homogénéisation des propriétés plastiques

Le modéle de plasticité recherché doit (i) décrire les caractéristiques de base de
la rupture ductile (nucléation, croissance et coalescence des micro-cavités) et (ii)
fournir des lois d’évolution pour les paramétres internes définissant la microstructure
(fractions volumiques de la matrice, renforts et cavités).

Comportement plastique sans cavités Nous supposons que (i) la matrice obéit
au criteére isotrope de von Mises avec une limite d’élasticité notée oj* et que (ii) les
particules ont un comportement purement élastique. Le comportement élastique des
particules a pour conséquence la modification des champs de contraintes locales dans
la matrice, ce qui peut avoir un impact sur le début de la déformation plastique.
Ainsi, il est raisonnable de supposer que, comme les particules sont isotropes, le
systéme {matrice + particules} obéit également au critére isotrope de von Mises :

o(o) =0eg — 09 <0, (4.7)

oll o4 est la contrainte équivalente globale dans le systéme {matrice + particules} et
09 est identifié comme la limite d’élasticité du composite sain. Aucune tentative n’est
faite ici pour relier la limite d’élasticité du composite o¢ & la limite d’élasticité de la
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matrice seule of". La raison de ce choix est que, dans la dérivation du comportement
plastique avec des cavités, seul le comportement plastique du composite sain sera
nécessaire. La détermination de la limite élastique oy peut alors étre facilement
effectuée a partir d’essais expérimentaux de traction sur le composite.

Comportement plastique avec des cavités On considére maintenant la pré-
sence de cavités, en suivant 'approche de |Gurson, 1977|, basée sur analyse limite
d’une sphére creuse soumise a un taux de déformation homogéne sur le bord. La
matrice a un comportement plastique isotrope et obéit au critére de von Mises (voir
figure 4.1). Ce modéle convient a la description du comportement plastique d’un
matériau poreux et 'augmentation de la porosité due a ’écoulement plastique de la
matrice. Il est important de noter que le terme “matrice” considéré dans ’analyse de
Gurson n’a pas la méme signification que la matrice du CMMp : il correspond juste,
dans 'article de Gurson, a un matériau plastique (obéissant au critére de von Mises )
qui entoure la cavité sphérique. Ici, la matrice de Gurson peut étre identifiée comme
le potentiel plastique local (équation (4.7)) décrivant la plasticité du CMM sain, et
sera appelée “matrice homogénéisée” dans la suite pour éviter toute ambiguité. La
fraction volumique des cavités est toujours indiquée par f*.

conditions of homogeneous
boundary strain rate

b
a
sound metal matrix

composite
spherical void

FIGURE 4.1 — Cellule élémentaire considérée par [Gurson, 1977| pour un comporte-
ment plastique.

Le critére macroscopique, exprimé en fonction de la contrainte macroscopique X, est
le suivant [Gurson, 1977] :

2

Ee
o(X) = 02‘] + 2¢; fPcosh (
0

3q22m

0o

) gl <o, (4.8)

ol X, est la contrainte de von Mises équivalente macroscopique, X, est la contrainte
moyenne macroscopique et oy est la limite d’élasticité de la matrice homogénéi-
sée. Les paramétres ¢, go et g3 sont les paramétres (classiques) de Tvergaard
[Tvergaard, 1981, Tvergaard and Needleman, 1984| qui permettent d’améliorer I'ac-
cord entre les prédictions du modéle de [Gurson, 1977| et les résultats des simulations
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numériques de rupture ductile, sur des cellules élémentaires dont les formes sont plus
réalistes que la sphére creuse de [Gurson, 1977].

Ce critére macroscopique est complété par une loi d’écoulement plastique macro-
scopique, obtenue & partir de la propriété de normalité (qui est préservée lors de la
transition d’échelle) :

. OB .
P __
DP =i (%) . A{

0 if &(¥)<0

S0 i B(D)—0 (4.9)

avec DP le taux de déformation plastique Eulérien et A le multiplicateur plastique.

1.3.2 Evolution de I’écrouissage

L’écrouissage est pris en compte par le biais de l'approche heuristique de
[Gurson, 1977]. La limite d’¢lasticité de la matrice homogénéisée oy de I’équation
(4.8) est remplacée par une limite d’élasticité “équivalente” ¢ donnée par ’équa-
tion :

g=o0() (4.10)

o(e) est la fonction d’écrouissage qui représente 'évolution de la limite d’élasticité
en fonction de la déformation plastique cumulée £. Une “valeur moyenne” de la
déformation équivalente dans la matrice homogénéisée est donnée par la grandeur &
dont I’évolution est pilotée par I’équation heuristique de Gurson :

(1— f")6 =% DP, (4.11)

qui permet d’avoir 1’égalité entre la dissipation plastique dans le matériau poreux et
celle dans le matériau homogénéisé fictif. Enfin, I’évolution de la porosité correspon-
dant a la croissance des cavités, qui est classiquement déduite de I'incompressibilité
du matériau, est donnée par I’équation :

fcroissance == (1 — fv) trDP (412)

1.3.3 Nucléation des cavités

On rappelle que la nucléation des cavités, dans le cas des composites & matrice
métallique, peut étre la conséquence (i) de la décohésion des interfaces matrice /
particules, (ii) de la fissuration des particules et/ou (iii) nucléation de cavités dans la
matrice au niveau des particules de seconde phase. Ainsi, le taux total de nucléation
des cavités fnudeation est supposé étre sous la forme suivante :

fnucleation = fdecohesion + fcracking + fsecondfphase (413)

Dans ’équation (4.13), chaque mécanisme d’endommagement est supposé étre indé-
pendamment piloté par le modéle phénoménologique de [Chu and Needleman, 1980],
en fonction du taux de déformation. Le terme associé a la contrainte controlée
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est négligé. En effet, il n’est pas vraiment pertinent dans des situations pratiques
parce qu’il est trés sensible aux instabilités (voir par exemple 'équation (49) dans
[Benzerga et al., 2016]). Ainsi, en pratique, la nucléation controlée par la déforma-
tion est préférée et le terme controlé par la contrainte est généralement ignoré.).
Les trois contributions au taux de nucléation des cavités total , fdecohesion, fcracking et
f second—phase, suivent une distribution normale de la forme :

( 2
L I LE-) L
fd - fdecohesion - S(}V\/% exXp _5 S(ij X €
_ 2
- - I 1 (& — €S -
ffp = fcracking = e \]/V% exp —5 e N X € (414)
N N
. b p 1 g - 6sp 2 -
\ fnm = fsecondfphase = Si\lf) N27r exp —5 <TPN) > X &,
oil £ est la déformation plastique moyenne définie par Péquation (4.11), fS, fS et
I3 représentent les fractions volumiques de cavités nucléées, %, €5 et €% corres-

pondent & des déformations de nucléation moyennes, et enfin, les paramétres s, s

et sy sont équivalents a des écarts-types, respectivement pour la nucléation de ca-
vités par décohésion aux interfaces particules/matrice par fissuration des particules
et par nucléation de cavités dans la matrice.

Dans la suite, des hypothéses sont établies :

(i) Les déformations de nucléation moyennes €%, €% et €% sont égales et équivalentes
a une seule valeur ey,

. p d c sp p P N

(i) les écarts-types s%, sy et sy sont toutes égales et équivalentes & une seule valeur
SN.

Ces hypothéses sont tout a fait raisonnables dans des applications réelles pour plu-
sieurs raisons. Premiérement, il semble difficile, voire impossible, de fournir une
identification expérimentale de la contribution de chaque source de nucléation sur
la déformation de nucléation et I'écart type; une seule valeur pour ces parameétres
semble donc raisonnable. Cette hypothése réduit le nombre de paramétres de nu-
cléation en se concentrant sur les paramétres matériau les plus pertinents, qui sont
les fractions volumiques des cavités nucléées. Cette diminution du nombre de pa-
ramétres sera notamment avantageuse pour faciliter la calibration et l'intégration
numérique du modéle. Enfin, cela permetra, pour le modeéle de nucléation, d’étre
compatible avec le modéle de croissance des cavités qui ne concerne qu’une seule
population de cavités [Gurson, 1977]. En effet, plusieurs déformations de nucléation
et écarts types impliqueraient que différentes populations de cavités nucléeraient, ce
qui aurait été incompatible avec le modéle de croissance des cavités considéré.
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Sous ces hypotheses, les taux de nucléation partiels peuvent donc étre écrits en
fonction du taux de nucléation total fiucleation de la facon suivante :

. di . ¢ . sp i
fdecohesion =0 fnucleatiom fcracking =0 fnucleatiom fsecond—phase =0 pfnucleatiom

(4.15)

ol les paramétres #9, 6¢ et 6P correspondent au contributions indépendantes, de
chaque mécanisme de nucléation, a la fraction volumique globale des particules nu-
cléées notée fy :

fd fc Sp
gl =N ge =N g IN - pd g ge g g — (4.16)
In fn In
Le taux global de nucléation de cavités est finalement donné dans I’équation :
f I 1(5—5]\/)2 o x (4.17)
nucleation — —— —€XP | =% s .
feat SNV 2w P 2 SN

oll fy, en et sy représentent respectivement la fraction volumique, la déformation
de nucléation moyenne et ’écart-type des cavités nucléées.

1.3.4 Evolution de la microstructure

La derniére étape est d’établir un lien entre le taux de croissance des cavités fcroissance
et les taux de nucléation partiaux fdecohesion; fcracking et f.secondfphasey pour tout relier
aux évolutions des fractions volumiques des phases consitituantes : fm de la matrice,
fp des particules et f” du vide, qui contribuent au comportement élastique global.

Cas général On fait 'hypothése que (i) le taux de nucléation partiel di a la dé-
cohésion aux interfaces a un effet uniquement sur la baisse de la fraction volumique
des particules (décohésion totale de la particule qui ne participe plus au renfort du
composite et qui est remplacée par du vide), (ii) le taux de nucléation partiel dia a
la nucléation des cavités dans la matrice, au niveau des particules de seconde phase,
a un effet uniquement sur la baisse de la fraction volumique de la matrice et (iii)
le taux de nucléation partiel da a la fissuration des particules a un effet (avec un
rapport & définir) sur la baisse des deux fractions volumiques : de particules et de la
matrice.

— L’évolution de la fraction volumique de vide dépend de la croissance du vide
déja existant et de la nucléation des nouvelles cavités.

— L’évolution de la fraction volumique des particules dépend de la nucléation
de vide par décohésions aux interfaces particules/matrice et un effet partiel
de la fissuration des particules qui est décrit par le parameétre ~.
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— L’évolution de la fraction volumique de la matrice dépend de la croissance
des cavités existantes, de la nucléation des cavités dans la matrice et d’un
effet partiel de la fissuration des particules équivalent a 1 — ~.

Ainsi, les lois d’évolution des paramétres de la microstructure sont données par :

.fv - fcr(_)issance + fnucleation
fo =—fa=nfe _ (4.18)
fm = _fcroissance _fsp_ (1 _7)f07

Le paramétre v (avec 0 < 7 < 1) permet de rendre compte de la contribution de
la fissuration des particules a la diminution des fractions volumiques des particules
et de la matrice. Le cas v = 0 correspond a un mécanisme de fissuration des par-
ticules qui n’affecte et ne diminue que la fraction volumique des particules tandis
que le cas v = 1 correspond & un mécanisme qui affecte et diminue uniquement la
fraction volumique de la matrice. Les valeurs intermédiaires de v, qui combinent les
deux meécanismes, sont plus réalistes en pratique, car 'effet de la fissuration devrait
affecter a la fois la fraction volumique des particules et celle de la matrice.

Cette modélisation permet uniquement de rendre compte, approximativement, de
Ieffet de la fissuration sur les propriétés élastiques effectives; en pratique, la fissu-
ration conduirait & un comportement élastique anisotrope en fonction de la mor-
phologie de la fissure. Ceci n’est pas du tout pris en compte dans cette étude, mais
pourrait étre une des pistes d’amélioration.

En combinant les équations (4.15) et (4.17), les lois d’évolution des paramétres de
la microstructure peuvent étre finalement écrites comme :

fo = Feroiss + Frucleation
fo = =67 +76°) fancteation
fn = = foroiss — (Osp — (1 =) 0c) Foucteation = — feroiss — (1 — (64 + 79‘3)) Foucleation
04 +0c+ 0P =1, 0<~y<L1
(4.19)

Modéle simplifié Les conséquences de la nucléation sur les taux de fractions
volumiques liés a la microstructure ne dépendent que d’une combinaison des contri-
butions partielles de nucléation 09, ¢ et 6 et du paramétre v a travers le ratio
64 + ~v6°. Ainsi, si nous supposons que les valeurs des paramétres 89, 6™ et ~ sont
connues, le rapport

0 = 0%+ 0" (4.20)

est suffisant pour caractériser les taux d’évolution de la microstructure d’un CMM.
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Quand le calibrage de 09, 6¢ et v n’est pas possible, nous proposons un modéle
simplifié pour I’évolution de la microstructure, basé sur le seul paramétre 6 ; les
équations d’évolution de la microstructure deviennent dans ce cas :

fv = fcroissance + fnucleation

fp = _e'fnucleation ) (421)
fm = _fcroissance - (1 - e)fnucleation-

Le paramétre 6 combine donc plusieurs mécanismes de nucléation et correspond & un
rapport de nucléation qui permet de distinguer la nucléation au sein de la matrice et
celle au sein des particules. Ce modéle simplifié ne prendra donc pas en compte 'effet
exact de chaque mécanisme de nucléation, mais de tous les mécanismes confondus,
tout en conservant les principales caractéristiques du modéle. Il y a cependant un
intérét a choisir cette simplification, qui réduit le nombre de paramétres internes
concernant la nucléation a un strict minimum : trois paramétres définissant le mo-
deéle global de nucléation (fy, ey, sy) et un paramétre définissant le rapport entre
les cavités nucléées au sein de la matrice et les particules (6).

Il est intéressant d’étudier les valeurs extrémes du paramétre 6 :

— Dans le cas de la décohésion des interfaces matrice/particules (99 = 1), le
rapport de nucléation global prend donc la valeur de § = 1;

— Dans le cas de la nucléation de cavités dans la matrice au niveau des par-
ticules de seconde phase (6°* = 1), le rapport global de nucléation prend la
valeur de 6 = 0;

— Dans le cas d’une nucléation de cavités par fissuration de particules ou d’une
combinaison de plusieurs mécanismes, le paramétre 6 prendra une valeur com-
prise entre 0 et 1.

La valeur du paramétre 6 devrait avoir un impact significatif sur la baisse de rigidité
lorsque la fraction volumique des particules est élevée et lorsque le rapport entre le
module d’Young de la matrice et les modules des particules est important.

2 Implémentation numérique du modeéle

Le but de cette section est de décrire I'implémentation numérique réalisée du modéle.
Nous nous focaliserons sur I’étape locale de la solution élastoplastique qui consiste
a projeter le prédicteur de contraintes élastiques sur la surface de charge.

2.1 Généralités

Pour la classe des matériaux dits standards généralisés, le probléme de projection
locale a une solution unique, & condition que les paramétres internes soient discré-
tisés dans le temps avec un schéma implicite. En effet, dans le cas des modéles de
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type Gurson, l'existence et 'unicité de la solution du probléme de projection sont
assurées [Enakoutsa et al., 2007], & condition que (i) les équations d’évolution de €
(la déformation totale) et € (le paramétre d’écrouissage) soient discrétisés dans le
temps avec un schéma implicite; (ii) les termes supplémentaires dus a la dérivée
temporelle de ¥ (dans la loi d’hypoélasticité) soient discrétisés dans le temps avec
un schéma explicite; (iii) les valeurs de f¥, f? et f™ utilisées dans le critére, la loi
d’écoulement et le comportement élastique soient celles du pas de temps précédent.

2.2 Probléme de projection locale

Pour des raisons de simplicité, ’algorithme est présenté dans le contexte de petites
déformations. Avant la discrétisation en temps, les équations constitutives du modéle
sont données dans ’équation :

(€ =¢€°+eP, (a)
BRSSP ™I+ 2u(f, f7, f™)K) 2 €8, (b)
q) 2 f“ 7) <0, (c)
= Aa—(&f”,ﬁ) (4.22)
> 07 (d)
(X, f.5) = 0
( 5=0(E), (1— f)oE=3:¢€P, (e)

avec ¢ le tenseur de déformation élastique, P le tenseur de déformation plastique
et les équations de (a) & (e) correspondent a/au :

(a) La décomposition de la déformation totale

(b) La loi d’élasticité isotrope

(c) Critére de plasticité

(d) La loi d’écoulement et condition de consistance
(

e) La loi d’écrouissage

Le probléme de projection locale consiste donc & trouver, apreés la discrétisation en
temps, I'état mécanique S,11 = {€n41, €11, D1, Eng1} alinstant ¢, qui découle
d’un incrément de déformation connu Ag,, (résultant d’une itération élastoplastique
globale), connaissant I'état mécanique précédent S,, = {e,, €?, 3,,, ,,} al'instant t,.

Le critére et la loi d’écoulement sont ainsi discrétisés & I'aide d’un schéma implicite
par rapport a la déformation plastique eP et la limite d’élasticité moyenne g, alors
qu'un schéma explicite est considéré pour f°, fP et f™. Les équations discrétisées
du probléme de projection locale sont données par ’équation :
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(X1 = X — (3.0 + 21, K) : Ael
(I)(En—Ha f'ga En—l—l) S 0
0P o
A&fz = A)\na_z(zn+l7 fna Un-i—l)
AN, > 0 (4.23)
A)\nq)(zn—i-la fn; En—l—l) = 0
Tnil = o(E, + AE,)
(L (1= f2)on1AZ, = X, Aeb,

ol Ry = R(fY, [P, fmy et @, = @(fY, f2, fo) sont les modules élastiques calculés pour
la microstructure précédente (& Uinstant ¢,,) et 25 = X, + (37,J + 271, K) : Ae,, et
le prédicteur ¢élastique qui est le tenseur des contraintes a l'instant ¢, qui découle
de I'incrément de déformation Aeg,, fictivement considéré purement élastique.

2.3 Algorithme de projection

L’algorithme consiste essentiellement & déterminer 7,41 et A\, [Morin et al., 2015a].
Le traitement de I’écrouissage se fait classiquement en utilisant la méthode du point
fixe :

Hypotheése : 0,01 =0y

e’ 41 241 et E,41 sont calculés avec la valeur de 7,1 ;

Une estimation plus fine de 7,1 est déduite de I'équation (4.23)g;

Ll

Ce processus continue jusqu’a ce que la méthode converge et que 7,,, at-
teigne une valeur stationnaire.

Le probléme consiste donc en la détermination de €} 411 2n+1 et €,41, pour une valeur
fixe de 7,1 1. La résolution commence d’abord par la détermination du comportement
élastique.

Prédiction élastique Si la condition (X%, f¥,7,,.1) < 0 est vérifiée, alors
I’évolution est purement élastique et ’état mécanique final est donné par les deux
équations :

En+1 = Estlisl (4 24)
€nt1 = €&n '

Cependant, si la condition ®(X¢%, f2,7,.1) > 0 est vérifiée, alors le prédicteur
élastique n’est pas plastiquement admissible et une correction plastique est nécessaire
pour s’assurer que le critére de plasticité soit toujours vérifié.

Page 130



CHAPITRE 4. ENDOMMAGEMENT DU COMPOSITE FE-TIBy LAC :
ETUDE NUMERIQUE

Correction plastique En utilisant 4.23; et 4.233, la contrainte X, peut étre
écrite sous la forme :

_71» o ZTL m —_— ETL
S = D0~ AN, (—3“_‘11Q2f “sinh (—3‘12 = ) 1+ 67, +1’d> . (425)

TL+1 — —92
On+1 20,41 On+1

Cette équation peut étre scindée en deux parties : une partie moyenne et une partie
déviatorique :

3ANFy, v 3q2 4 1,m
En—‘rl,m — Ezlisl - _K; Q1(J2fn sinh ((]2_—4‘1»)
- On+1 20711
25 (4.26)
z]n—i-l,d = : ﬁ ;
1+ 6AN, =~
g
n+1

avec X114 = Xpy1 — %tr(EnH)I est la partie deviatorique de la contrainte X, 1.
En prenant la norme de von Mises de 'équation (4.26),, on obtient :

3A)\TL_TL v . 3 En m
En—‘rl,m — Eilisl - _H' Q1Q2fn sinh (q2_—+17)
’ 1 On+1 20n+1
» Ziisl,eq (427)
n+1,eq E .
14 6AN, =~
0n+1

La contrainte finale 3,1 doit se trouver sur la surface de charge, ce qui signifie
que les contraintes moyennes et équivalentes ¥,,1,, et 2,11 ., doivent satisfaire le
critére de 'équation (4.8) :

=, 30 Y04 1.m
0 4 21 frcosh (qQ_—“) —1—gs(f2)*=0 (4.28)
On+1 2Un+1

En utilisant les équations (4.26); et (4.28), la contrainte moyenne ¥, 11 ,,, peut s’écrire
en fonction de la contrainte equivalente 3,14 ¢, :

2

E?’L e
1+ gy fr)? — =t

T
argcosh ntl , 4.29
g T (4.29)

.\ 20n41
Sng1m = sgn(X )
+1, g ( n—l—l,m) 3q2

ou sgn(z) est le signe de x. Ainsi, en combinant les équations (4.27) et (4.29), on
obtient :

20, ANR v
F(AN,) = ggl argcosh (g(AN,)) + ; )\?quqﬁ" Vg(AN,)2 -1 (4.30)

o ‘Eelas — 07

n+1m
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avec

2

elas

L+ a5(f3)° — AT
On+tl 6—”
g(AN,) = T ntl . (4.31)

L’équation (4.30) est une équation non linéaire dont la seule inconnue est A\, qui
peut étre résolue en utilisant la méthode de Newton. Dés que le paramétre A\,
est déterminé, la contrainte 3,1 peut étre calculée en utilisant les équations (4.25)
et (4.26). L’incrément de la déformation plastique AeP peut étre ensuite déduit en
utilisant I'équation (4.23)s;.

2.4 Actualisation des propriétés effectives du composite

Comme expliqué dans la section 2.1, les fractions volumiques des trois phases (ma-
trice, particules, vide), sont actualisées a 'aide d’un schéma explicite, selon les éga-
lités de ’équation 4.32, a la toute fin des itérations élastoplastiques globales, quand
les grandeurs € 41y 2nt1 et €,4q ont atteint leurs valeurs stationnaires.

;L1+1 — f;L) + Afﬁroissance + Af;;ucleation
P — frZL] o eAfrILlucleation (432)

n+1
rTLr-L‘,-l — fgn _ Af;roissance _ (1 _ Q)Afyrllucleation7

Les increments de la fraction volumique liés & la croissance des cavités A feroissance
et a la nucléation A foucleation sont donnés dans I’équation :

Af’r(iroissance — (1 _ f;’)trA&‘%

— 2
nucleation fN 1 En+l1 —EN
Af: - exp |- (EmrL=eN
N

2.5 Deéveloppement d’une routine UMAT

Afin d’effectuer des calculs numeériques par éléments finis de la prédiction de la
baisse de rigidité dans des structures, une routine UMAT (User Material) a été
développée et implémentée dans le logiciel commercial ABAQUS. Le code développé
fait approximativement 1000 lignes et ne traite que de I’étape de projection locale.
Les variables internes (STATEV) suivantes sont calculées et stockées en chaque point
de Gauss et peuvent étre ensuite affichées dans le module de résultats I’ABAQUS
(sous le nom SVD) :

— SDV(1) = f, fraction volumique initiale des particules,
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— SDV(2) — f, fraction volumique initiale du vide,
— SDV(3) = f,, fraction volumique initiale de la matrice,
— SDV(4) = & paramétre d’écrouissage,
— SDV(5) = E module d’Young du composite,
— SDV(6) = v coefficient de poisson du composite,
— SDV(7) = & module d’élasticité isostatique du composite ,
— SDV(8) = i module de cisaillement du composite,
(9) = A

premier coefficient de lamé du composite.

La mise en données quant a elle correspond dans la UMAT a une liste de paramétres
notée PROPS :

— PROPS(1) = E,, module d’Young de la matrice,

— PROPS(2) = v, coefficient de poisson de la matrice,

— PROPS(3) = E, module d’Young des particules,

— PROPS(4) = v, coeflicient de poisson des particules,

— PROPS(5) = f, fraction volumique initiale des particules,

— PROPS(6) = f, fraction volumique initiale du vide,

— PROPS(7) = ¢ paramétre de Tvergaard,

— PROPS(8) = f. porosité critique,

— PROPS(9) = 0 coefficient d’accélération lié a la coalescence du modéle GTN;
— PROPS(10) = fy fraction volumique maximale de vide nucléé,
— PROPS(11) = ey déformation de nucléation moyenne,

— PROPS(12) = sy écart-type,

— PROPS(13) = 6 contribution des mécanismes d’endommagement a la nucléa-
tion de cavités,
— PROPS(>13) = points de la courbe contrainte/déformation.

3 Application du modéle : Prédiction de la baisse
de rigidité lors de la déformation plastique d’une
cellule élémentaire

3.1 Généralités

Les prédictions du modeéle seront comparées, dans cette partie, & des résultats de
travaux qui ont estimé la baisse de rigidité. Les résultats des essais de traction
expérimentaux tirés de la littérature ainsi que ceux issus des mesures faites lors de
cette these, sont considérés pour plusieurs matériaux hétérogénes, notamment les
composites Al-SiC, les fontes et les composites Fe-TiBs.

Type de simulations Nous nous concentrons ici sur les niveaux de baisse de rigi-
dité de déformation faible & modérée, avant la rupture finale et qui sont représentatifs
des différents trajets de chargements. Dans ce cas, I'état de contrainte expérimental
est homogeéne au sein de I'éprouvette. Les prédictions du modeéle peuvent ainsi étre
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étudiées avec un seul élément (homogéne) soumis & un chargement axisymétrique
proportionnel & contrainte axiale majeure Y33, dans des conditions de triaxialité de
contraintes constantes T = %,,/%,., = 1/3 (puisque ce sont des essais de traction
sur éprouvettes simples qui sont considérés). Les composantes non nulles du tenseur
de contrainte macroscopique sont supposées vérifier I’équation :

1 2
211 - 222 - Em - gEeq, 233 - Em + gzeq. (434)

Deux grandeurs seront étudiées :

— L’évolution de la contrainte axiale Y33 en fonction de la déformation axiale
e33 (la courbe contrainte/déformation),

— L’évolution du module d’Young macroscopique E en fonction de la déforma-
tion axiale e33 (perte ou baisse de rigidité).

Calibration des paramétres du modéle Dans les applications suivantes, un
écrouissage isotrope qui suit une loi puissance classique est considéré :

o(e) = o, (1 + i)n, (4.35)

€o

ol 0, est la limite d’élasticité initiale du composite sain, €y est le paramétre d’écrouis-
sage et n est 'exposant lié a ’écrouissage.

Le modéle élasto-plastique complet couplé a I’endommagement, nécessite la déter-
mination de 14 paramétres :

— Les fractions volumiques initiales de la matrice, des particules et des
vides (fp, f), fJ)) peuvent étre (classiquement) calibrées a I'aide de I'ana-

m?

lyse d’images microstructurales obtenues par observations microscopiques au
MEB, MEB-EBSD ou tomographie a rayons X.

— Les propriétés élastiques de la matrice et des particules (K, fim, Kp, tp) OU
équivalent (E,,, v, E,, v,), peuvent étre évalués séparément sur des éprou-
vettes ou échantillons du matériau étudié, a I’aide de méthodes expérimentales
(essais mécaniques de traction, indentation) ou numériques (calculs ab initio).

— Les propriétés plastiques (0, ¢ et n) peuvent également étre déterminées
a I’aide d’un essai de traction.

— Les paramétres de nucléation (cy, sy, fy et 0) dont la détermination
requiert beaucoup d’attention puisque le modéle est heuristique :

e Premiérement, la fraction des particules de nucléation des vides fy peut
étre identifiée comme la fraction volumique initiale des particules fz?' Dans
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le cas de la décohésion d’interface matrice / particules, cette hypothése
est raisonnable car toutes les interfaces finiront par se casser. Dans le cas
de la fissuration des particules, cette hypothése est probablement moins
vraie mais elle devrait quand méme étre une bonne estimation, qui reste
de Tordre de grandeur de la fraction volumique des particules.

e La déformation moyenne de nucléation €y peut étre estimée précisément
a partir d’analyses d’images microscopiques en utilisant des mesures d’es-
sais de traction in-situ MEB ou tomographie. En I'absence de mesures
microscopiques, il pourrait également étre évalué en pourcentage de la dé-
formation & la rupture du matériau lors d’un essai de traction.

e [’écart type sy est un paramétre ajustable du modéle.

e L’ordre de grandeur du paramétre 6, qui est lié au mécanisme d’endom-
magement, peut étre estimé par des analyses in-situ des essais mécaniques
ou des observations ez-situ des essais de traction interrompus juste avant
la rupture.

Puisque les simulations sont effectuées pour des niveaux de déformation faibles &
modérés avant la rupture finale, les paramétres de [Tvergaard, 1981] ¢1, ¢2 et g3 ont
peu d’influence sur le comportement plastique. Les valeurs ¢; = ¢ = ¢3 = 1 sont
donc considérées dans les simulations numériques d’essais de traction simple avec
un niveau du taux de triaxialité équivalent a T = X, /3., = 1/3.

Afin d’étudier quantitativement les prédictions du modéle développé, nous appli-
querons le modéles a des CMMs de la littérature. Les paramétres du modéles seront
choisis pour décrire au mieux le comportement et la baisse de rigidité des matériaux
étudiés.

3.2 Etude de cas : Al-SiC,

On commence d’abord par les résultats expérimentaux de [Derrien et al., 1999|, qui
fournissent les courbes macroscopiques contrainte-déformation ainsi que la baisse de
rigidité de deux composites Al-SiC, (étude détaillée dans le chapitre bibliographie).

Un des deux composites Al-5iC, étudiés, a une fraction volumique de particules de
15 % et l'autre a une fraction volumique de particules de 20 %. Les paramétres du
modéle sont calibrés en utilisant la procédure décrite dans la section précédente.
Ainsi, les valeurs des fractions volumiques initiales fJ* = 0.85, f§ = 0.15 et fJ =0
sont considérées dans le premier cas alors que les valeurs fi* = 0.8, fi = 0.2et f =0
sont considérées dans le second cas. Les analyses de microstructure montrent que
la forme des particules de SiC,, est en général sphérique. Les valeurs des constantes
élastiques sont les suivantes : E,, = 76.5 GPa et v = 0.3 sont considérés pour la ma-
trice en aluminium et £, = 492 GPa et v, = 0.21 sont considérés pour les particules
de SiC,, [Derrien et al., 1999]. Les propriétés plastiques o, g et n sont données dans
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les tableaux 4.1 et 4.2. Il est a noter que la valeur de la limite élastique initiale o, est
legérement plus élevée dans le cas f§ = 0.2; ceci est raisonnable car I'augmentation
de la fraction volumique des particules f? a pour conséquence le déchargement de la
matrice, ce qui nécessite par conséquent une contrainte macroscopique plus élevée
pour déformation plastiquement la matrice).

Enfin, les paramétres de nucléation sont les suivants : fy = fi = [0.15; 0.2],
sy = 0.045 et ey = [0.04 ;0.015]. Cela correspond respectivement, a un pourcentage
de déformation a la rupture d’environ 0.4 et 0.6, pour des déformations de nucléa-
tion. Un récapitulatif de tous les paramétres utilisés est donné dans les tableaux 4.1
et 4.2, dans le cas de 15% et de 20% de SiC,, respectivement.

Propriétés élastiques Propriétés plastiques Paramétres de nucléation

E,|GPa] v, E,|GPa] v, o¢,MPa £0 n  exn SN v

492 0.21 76.5 0.33 260 0.00033 0.15 0.04 0.045 0.15

TABLE 4.1 — Parameétres considérés pour I'étude de cas du composite Al-15%SiC,,.

Propriétés élastiques Propriétés plastiques Parameétres de nucléation

E,|GPa] v, E,|GPa] v, o0,[MPa] €0 n EN SN n

492 0.21 76.5 0.33 280 0.00033 0.15 0.015 0.045 0.20

TABLE 4.2 — Paramétres considérés pour I'étude de cas du composite Al-20%SiC,,.

La courbe contrainte-déformation et celle de I’évolution du module d’Young appa-
rent sont fournies dans les figures 4.2 et 4.3, dans le cas du composite & matrice Al
renforcé avec 15% et 20% de particules SiC,, respectivement. Il convient de noter
que les courbes contrainte-déformation ne sont tracées que pour 6 = 0.4.

Les cas ou le paramétre 6 est égal 4 0 et & 1 sont pas représentés car toutes les courbes
contrainte-déformation seraient confondues. En effet, dans le modéle développé, le
paramétre 6 n’impacte que les propriétés élastique et ce, aprés la déformation plas-
tique : la pente élastique initiale et le comportement plastique ne sont pas affectés
par le parameétre 6.
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FIGURE 4.2 — Comparaison entre les résultas expérimentaux et les prédictions du
modeéle pour le composite AlSiC, avec 15%-SiC, : (a) courbe contrainte-déformation
(b) baisse de rigiditeé.
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résultas expérimentaux et les prédictions du

modéle pour le composite AlSiC, avec 20%-SiC,, : (a) courbe contrainte-déformation
(b) baisse de rigiditeé.

Les résultats expérimentaux sont bien reproduits par le modéle dans les deux cas
considérés. Il est intéressant de noter que :

— La valeur initiale du module d’Young apparent est bien prédite par le mo-
déle pour les deux composites & matrice Al (15% et 20% of SiC,,). Le schéma
d’homogénéisation en champ moyen considéré, qui ne dépend que des valeurs
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des constantes élastiques des phases et de leurs fractions volumiques, est donc
pertinent pour décrire la microstructure.

— La baisse de rigidité due a la déformation plastique est également bien repro-
duite par le modéle, pour la méme valeur 6 = 0.4 dans les deux cas considérés
(15 % et 20 % de particules SiC,). Cela suppose que :

e Le mécanisme d’endommagement est le méme pour les deux matériaux,
quelle que soit la fraction volumique des particules

e [’endommagement est principalement da & la fissuration des particules
et a la nucléation des cavités dans la matrice (au niveau des particules
de seconde phase) puisque 6 est plus proche de 0 que de 1, ce qui est
cohérent avec les observations expérimentales ot aucune décohésion n’a
été observée [Derrien et al., 1999].

— La valeur de ey dans le second cas (avec 20 % de particules SiC,) est infé-
rieure a celle du premier cas parce que la fissuration apparait plus rapidement
quand la fraction volumique des particules est plus importante, en raison d’un
état de contrainte local plus élevé [Derrien et al., 1999]. Ceci est également
cohérent avec le fait que la déformation a la rupture est d’autant plus faible
aussi, dans ce méme cas.

— Dans les prédictions du modeéle, il est intéressant de noter que la valeur 6 = 1
conduit & une baisse de rigidité plus prononcée que la valeur § = 0. Ce com-
portement est attendu dans le cas ot les particules jouent le role de renforts
(ce qui est le cas pour le composite Al-SiC,) car la décohésion des inter-
faces matrice / particules (ce qui correspond au cas 6 = 1) entrainerait une
baisse de rigidité plus importante que la nucléation de cavités au niveau des
particules de seconde phase (ce qui correspond au cas § = 0), car le fait de
remplacer des particules par du vide est plus sévére que de remplacer la méme
fraction volumique de matrice par du vide. Il est & noter que ces valeurs ex-
trémes 0 = 0 et 0 = 1 définissent presque une enveloppe contenant la baisse
de rigidité expérimentale.

— Aprés une déformation d’environ 0.05, la différence de baisse de rigidité pré-
dite par le modéle, entre les valeurs ¢ = 0 et § = 1 est respectivement
d’environ 5 GPa et 10 GPa pour les composites Al-SiC,, avec 15 % -SiC, et
20 % -SiC,. Cette tendance est due au fait que le paramétre 6 a plus d’impact
sur la baisse de rigidité lorsque la fraction volumique de particules considérée
est plus élevée.

— Les modules d’Young apparents obtenus expérimentalement montrent une
évolution non linéaire, qui peut étre due a 'apparition de différents méca-
nismes de nucléation a différentes déformations. Ces non-linéarités, qui ne
sont pas reproduites par le modéle, pourraient étre capturées en ajoutant une
dépendance a la déformation au paramétre # ou en utilisant un modéle de
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nucléation des cavités plus sophistiqué.

3.3 Etude de cas : Fonte a graphite sphéroidal

En considérant la fonte comme un composite & matrice métallique affaiblie par des
particules de graphites, les prédictions de notre modéle vont étre comparées aux
résultats expérimentaux de [Murakami et al., 1998] qui fournissent la courbe macro-
scopique déformation-contrainte et I’évolution du module macroscopique d’Young
d’une fonte graphite sphéroidal JIS FCD400. La microstructure métallographique
de cette fonte (donnée dans le chapitre bibliographie : figure 1.26) a été analysée et
révéle que les particules de graphite sont globalement sphériques et constituent une
fraction volumique d’environ 15 %. Dans un premier temps on considére donc les
valeurs f" = 0.85, f = 0.15 et f¢ = 0 pour les fractions volumiques des phases. Les
constantes élastiques considérées sont les suivantes : F,, = 210 GPa et v = 0.3 sont
classiquement utilisées pour la matrice ferritique et £, = 30 GPa et v, = 0.3 pour
les particules de graphite [Carazo et al., 2014]. Enfin, les paramétres de nucléation
sont les suivants : fy = f§ = 0.15, sy = 0.045 et ey = 0.02. Cela correspond, pour
la déformation de nucléation, & un pourcentage de déformation a fracture d’environ
0.1. Un résumé de tous les paramétres utilisés est donné dans le tableau 4.3.

Propriétés élastiques Propriétés plastiques Parameétres de nucléation

E,|GPa] v, E,|GPa] v, o, MPa] £0 n EN SN In

30 0.3 210 0.3 220 0.0013 0.195 0.02 0.045 0.15

TABLE 4.3 — Paramétres considérés pour 'étude de cas de la fonte GS
[Murakami et al., 1998].

Les courbes contrainte-déformation et la baisse du module d’élasticité sont fournies
sur la figure 4.4. Il convient de noter que les courbes contrainte-déformation ne sont
affichées que pour 8 = 0.8 pour les mémes raisons citées dans la section 3.2.
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FIGURE 4.4 — Comparaison entre les résultas expérimentaux et les prédictions du
modéle pour la fonte GS : (a) courbe contrainte-déformation (b) baisse de rigidité.

Dans I’ensemble, les résultats expérimentaux sont bien reproduits par le modéle et
nous remarquons que :

— La valeur initiale du module de Young est & nouveau bien prédite par le
schéma d’homogénéisation.

— La baisse de rigidité due a la déformation plastique est également bien re-
produite par le modéle pour une valeur 8 = 0.8. Cette valeur de 6 suppose
que le mécanisme d’endommagement dans la fonte est principalement di a
la décohésion aux interfaces matrice / particules, ce qui est cohérent avec les
observations expérimentales. En effet dans les fontes, cette interface n’est pas
trés cohésive ce qui implique que : (i) la valeur de 6 dans le modéle est plus
proche de 1 que de 0 et (ii) la valeur de ey est faible.

— Dans les prédictions du modéle, il est intéressant de noter que la valeur 6 = 0
conduit a plus d’endommagement que la valeur 6 = 1. Dans le cas des fontes,
ce comportement est attendu puisque les particules ne jouent pas le role
de renforts mais au contraire, affaiblissent le comportement effectif du fer.
Encore une fois, il est intéressant de noter que dans le cas de la fonte aussi,
les valeurs extrémes 6 = 0 et § = 1 peuvent représenter I'enveloppe qui
contient inévitablement la baisse de rigidité expérimentale.

3.4 Etude de cas : Fe-TiB,

Pour le composite Fe-TiBy, nous considérons d’abord les résultats de
[Hadjem-Hamouche et al., 2018| qui incluent les courbes contrainte-déformation ma-
croscopiques et la valeur initiale du module d’Young. Une estimation de la baisse de
rigidité de ce dernier est donnée pour les valeurs limites du paramétre § = 0 et 0 =
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1. Dans le paragraphe suivant, nous appliquerons le modéle au composite Fe-TiBy
LAC de notre étude.

La premiére coulée du composite Fe-TiB, (études précédentes)

Dans l'étude de [Hadjem-Hamouche et al., 2018, la courbe macroscopique
contrainte-déformation est fournie, contrairement & la courbe de baisse du module
élastique du composite Fe—TiB,. Les prédictions du modéle ne permettront donc que
d’estimer I’éventuelle diminution du module d”Young macroscopique, en fonction du
paramétre théta. Le composite considéré contient environ 13 % de particules, donc
initialement nous considérons les valeurs fi" = 0.87, f = 0.13 et f¢ = 0 pour les
fractions volumiques des phases constituantes. Les constantes élastiques prises en
compte sont les suivantes : F,, = 210 GPa et v = 0.3 pour la matrice ferritique et
E, = 583 GPaet v, = 0.11 pour les particules TiB, [Hadjem-Hamouche et al., 2018|.
Les propriétés plastiques sont : 0,, €9 et n. Enfin, les parametres de nucléation sont
pris comme suit : fy = f§ = 0.13, sy = 0.045 et ey = 0.1. Un résumé de tous les
parameétres utilisés est donné dans le tableau 4.4.

Propriétés élastiques Propriétés plastiques  Paramétres de nucléation
E,|GPa] v, E,|GPa] v, o,/MPa] ¢ n  eExn SN fn
583 0.11 210 0.3 200 0.001 0.24 0.01 0.045 0.13

TABLE 4.4 — Paramétres considérés pour ’étude de cas de la premiére génération
du composite Fe-TiB, [Hadjem-Hamouche et al., 2018|.

Les courbes contrainte-déformation et la baisse du module d’élasticité sont fournies
sur la figure 4.5. Il convient de noter que les courbes contrainte-déformation ne sont
affichées que pour 8 = 0 pour les mémes raisons citées dans la section 3.2.

La encore, la valeur initiale du module d’Young apparent est & nouveau bien prédite
par le schéma d’homogénéisation. Une baisse de rigidité entre 23 et 33 GPa est
estimée par le modéle aprés une déformation d’environ 5 %, en utilisant un ensemble
de parameétres de nucléation qui semblent physiquement pertinents.
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FIGURE 4.5 — Comparaison entre les résultas expérimentaux et les prédictions du
modeéle pour la premiére génération du composite Fe-TiBy : (a) courbe contrainte-
déformation (b) baisse de rigiditeé.

Le composite Fe-TiB, de notre étude (laminé a chaud)

Pour le composite Fe-TiBy de notre étude, nous considérons les courbes contrainte-
déformation macroscopiques du LAC données dans le chapitre 3 et les courbes d’évo-
lution du module d’Young données dans le chapitre 4.

Bien que les particules de TiB, soient ellipsoidales et élancées dans la direction de
laminage, il a été démontré, par mesures expérimentales et calcul numérique, que la
compétition entre la géométrie et le comportement isotrope transverse des particules
TiBy en particulier, conduisait & un comportement quasi-isotrope du composite.

Hypothése : Le comportement élastique du Fe-TiBsy de notre étude est équivalent
au comportement d’une matrice en acier renforcée avec des particules sphériques de
TiBy dont le comportement est isotrope.

Ce composite Fe-TiBy, LAC contient 10 % de particules. Les fractions volumiques
initiales considérées sont les valeurs fi* = 0.9, f§ = 0.1 et fJ = 0 des phases
constituantes. Les constantes élastiques considérées sont les suivantes : F,, = 210
GPa et v = 0.3 sont considérées pour la matrice ferritique et E, = 583 GPa et
vp = 0.11 pour les particules TiB,y. Les propriétés plastiques sont : oy, gy et n.
Enfin, les parameétres de nucléation sont pris comme suit : fy = f§ = 0.1, sy =
0.0225 et ey = 0.2. Concernant le paramétre ey, on avait remarqué pendant la
quantification expérimentale du nombre de particules rompues du Fe-TiBy, LAC
pendant le chargement (voir le chapitre précédent), que la moitié des particules
fissurées apparaissait vers 2-3% de déformation plastique. C’est en se basant sur ce
résultat que la valeur du paramétre ey a été fixée a 0.02. Un résumé de tous les
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parameétres utilisés est donné dans le tableau 4.5.

Propriétés élastiques Propriétés plastiques  Paramétres de nucléation
E,|GPa] v, E,|GPa] v, o,/MPa] & n N SN fn
583 0.11 210 0.3 255 0.002 0.25 0.02 0.0225 0.1

TABLE 4.5 — Paramétres considérés pour I’étude de cas du composite Fe-TiBy LAC
de cette étude

Les courbes contrainte-déformation et la baisse du module d’élasticité sont fournies
sur la figure 4.6. Il convient de noter que les courbes contrainte-déformation ne sont
affichées que pour 8 = 0.2 pour les mémes raisons citées dans la section 3.2.

160 -

- - -Model (§ =0)
100 1 Model (6 = 0.2)
Model 140l = = Model (§ = 1)
s Experiment o Experiment
00 0.62 0.64 0.66 0.68 0.1 0 0.62 0.64 0.66 0.68 0.1
£33 [—] €33 [']
(a) (b)

FIGURE 4.6 — Comparaison entre les résultas expérimentaux et les prédictions du
modéle pour le composite Fe-TiBs de cette étude : (a) courbe contrainte-déformation
(b) baisse de rigiditeé.

Globalement, les résultats expérimentaux sont bien reproduits par le modéle pour
le composite Fe-TiB, LAC de notre étude. Néanmoins, nous avons quelques re-
marques :

— La valeur initiale du module de Young est & nouveau bien prédite par le
schéma d’homogénéisation.

— La baisse de rigidité due a la déformation plastique est également bien repro-
duite par le modéle pour une valeur § = 0.2. Cette valeur de 6 suppose que le
mécanisme d’endommagement dans le composite Fe-TiB, LAC est principale-
ment dia & Pendommagement dans la matrice et/ou la rupture des particules.
Ceci est cohérent avec les études du chapitre précédent qui ont montré que
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le principal mécanisme d’endommagement de notre composite est la rupture
des particules avec de trés rares décohésions au niveau de l'interface ren-
forts/matrice a des déformations trés élevées.

— La derniére mesure du module élastique a la déformation ¢ = 0.07 ne se
superpose pas a la courbe numérique obtenue pour # = 0.2. Ceci peut étre du
simplement & une erreur de mesure ou expliqué par les observations réalisées
lors du suivi d’endommagement du Fe-TiB, de cette étude. En effet, de la
décohésion au niveau de quelques interfaces particules/matrice a été observée
a des déformations importantes (apparues entre ¢ = 0.54 et ¢ = 0.143), en
plus de la rupture des particules. Si c’est bien le cas, varier la valeur du
parameétre 6 A partir d’'un certain seuil de déformation, pour bien reproduire
ce phénoméne est une des pistes a explorer.

4 Limites du modéle : pistes d’amélioration

Le probléme de la baisse de rigidité peut étre reproduit qualitativement avec un mo-
déle homogénéisé simplifié. Cependant, des développements supplémentaires sont
nécessaires dans les directions suivantes :

— Les particules ont été supposées étre toutes sphériques et élastiquement iso-
tropes. L’extension de ce modéle a une situation plus générale avec élasticité
anisotrope et effets de forme des particules, pour tenir compte des composites
renforcés de fibres par exemple, est simple en élasticité dans le cadre d’ho-
mogénéisation en champ moyen considéré. Cependant, des difficultés peuvent
survenir pour modéliser le comportement plastique :

e Les cavités nucléées peuvent avoir plusieurs formes : ellipsoidales ou cy-
lindriques dues aux particules primaires et des formes sphériques dues
aux particules de seconde phase par exemple. L’utilisation d’un mo-
déle de croissance des cavités plus sophistiqué incluant plusieurs po-
pulations de cavités semble nécessaire dans ce cas [Vincent et al., 2014,
Shen et al., 2017].

e L’anisotropie élastique induite modifiera le début de la plasticité et pour-
rait invalider I'hypothése d’un comportement plastique isotrope de von
Mises pour le composite sain. Cela peut étre résolu en utilisant I’homogé-
néisation incrémentale qui peut permettre la détermination de la relation
contrainte-déformation effective. Dans le cas de la plasticité anisotrope,
il serait nécessaire d’enrichir le modéle d’endommagement considéré en
utilisant une extension de ’approche de Gurson tenant compte de I'ani-
sotropie de la matrice [Benzerga and Besson, 2001, Monchiet et al., 2008,
Keralavarma and Benzerga, 2010].

— Le modéle d’endommagement dérivé de ce travail souffre inévitablement des
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écarts du modéle de Gurson dans le cas de chargements de triaxialité a
faibles contraintes. L’utilisation d’améliorations du modéle de Gurson qui
tient compte des effets de forme de vide devrait permettre de traiter la
prédiction de la baisse de rigidité en présence de chargements ou il y a
principalement du cisaillement [Gologanu et al., 1993, Monchiet et al., 2008,
Keralavarma and Benzerga, 2008, Madou and Leblond, 2012a).

Quand le mécanisme d’endommagement d’'un CMM est méconnu, ce modéle
pourrait étre utilisé afin de déterminer la valeur du parameétre 6. Un para-
métre 6 proche de 0 suggérerait que I'interface particules/matrice est cohésive
et que c’est la matrice qui s’endommage le plus au cours du chargement tandis
qu’un paramétre 6 proche de 1 supposerait que l'interface particules/matrice
est faible ; la décohésion aux interface serait dominante dans ce cas.

Le paramétre 6 est un scalaire et reste fixe tout le long du calcul. Ceci suppose
que ce sont les mémes mécanismes d’endommagement qui se manifestent au
cours de la déformation. Or, c’est possible d’avoir de la rupture des particules
au début et de la décohésion au niveau des interfaces a des taux de déforma-
tion trés importants par exemple, comme dans notre cas. Il serait intéressant
que le paramétre 6 soit une fonction qui dépend de I’état de chargement du
matériau.
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CONCLUSION GENERALE

Ce travail de thése est consacré a 1’étude du comportement et de 'endommagement
d’une nouvelle coulée du composite a matrice acier Fe-TiB,, répondant aux exi-
gences d’allégement des piéces de structure pour le secteur automobile. L’objectif de
cette étude est de contribuer a la compréhension des mécanismes d’endommagement
dans ces composites Fe-TiBy, et notamment leur influence sur la rigidité effective
lors de la mise en forme par déformation a froid.

Des analyses expérimentales, analytiques et numériques pour quantifier, suivre et
modéliser I'initiation et ’évolution de I’endommagement du composite Fe—TiBy ont
été développées afin de répondre aux défis suivants :

— Déterminer les propriétés élastiques initiales du composite Fe-TiB, laminé a
chaud et laminé & chaud puis a froid (i) expérimentalement, (ii) numérique-
ment par des calculs en champs complets par FFT et (iii) analytiquement par
I'utilisation de schémas d’homogénéisation de type Mori-Tanaka,

— Déterminer expérimentalement le taux d’endommagement initial du compo-
site Fe-TiB, laminé a chaud puis comprendre et suivre son évolution lors
d’essais de flexion in-situ MEB et de traction couplés a la technique d’émis-
sion acoustique,

— Modéliser I'endommagement et la baisse progressive de rigidité de compo-
sites & matrice métallique en général et du Fe-TiB, en particulier, au cours

du chargement.

L’analyse microstructurale des deux composites laminé a chaud (LAC) et laminé a
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chaud puis a froid (LAF) a mis en évidence la morphologie et la texture de la matrice
ferritique et des particules TiBs. La matrice est trés faiblement texturée avec une
taille moyenne des grains equiaxes autour de 3pum. Les particules TiB, présentent
une forte texture cristallographique et morphologique; elles sont allongées dans la
direction de laminage avec ’axe ¢ de leur structure cristalline hexagonale orienté
dans cette méme direction.

Une analyse statistique a permis de déterminer les fractions volumiques et numé-
riques initiales de particules et de vides pour les deux composites Fe-TiB, et de
classer les renforts en cing groupes selon leurs diamétres (en moyenne entre 2 pm
et 3um) et facteurs de forme (1, 2, 3 et 6). Ensuite, les modules d’Young initiaux
des deux composites dans les deux directions longitudinale et transversale ont été
mesurés expérimentalement puis déterminés par calcul analytique et numérique. Les
calculs analytiques ont été réalisés a I'aide du schéma d’homogénéisation & champ
moyen de Mori-Tanaka et les calculs numériques par le biais de la méthode de trans-
formée de Fourier rapide (FFT). Ces derniers ont été directement effectués a partir
de volumes élémentaires représentatifs et périodiques obtenus par reconstruction
des microstructures des deux composites, en se basant sur les analyses statistiques
réalisées préalablement. Les calculs analytiques et numériques ont mis en évidence
un comportement quasi-isotrope du Fe-TiBy LAC grace a une compétition entre
I’élancement des particules dans le sens du laminage et leur comportement isotrope
transverse (avec un module travers plus grand que le module longitudinal). Pour
le composite Fe-TiBy, LAF, cette quasi-isotropie est moins marquée en raison de
la rupture des particules qui diminue I’élancement moyen des particules en plus de
créer du vide dans le composite.

L’outil de génération aléatoire de microstructures ainsi que les calculs numériques
par méthode FFT ont permis d’effectuer une expérimentation numérique en faisant
varier différents paramétres microstructuraux des composites Fe-TiBy, LAC et LAF
et les principaux effets constatés sont :

— Tous les modules élastiques augmentent avec I'augmentation de la fraction
volumique des particules,

— Plus '¢lancement des particules TiBy est grand, plus les deux modules
d’Young dans le sens longitudinal et transversal sont proches,

— La désorientation des particules ayant I’élancement le plus faible a l'effet le
plus important sur les valeurs des modules élastiques.

Aprés avoir déterminé les propriétés élastiques initiales du composite Fe—TiB,, une
étude expérimentale de I'’endommagement du composite Fe-TiB; laminé a chaud a
été réalisée par le biais de différents essais mécaniques de flexion trois points in-
situ MEB, de traction macroscopique interrompue, de traction continue couplée a
I’émission acoustique et de traction charge-décharge. L’essai de flexion in-situ MEB
a permis de montrer que I'endommagement commengait dés le début de la déforma-
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tion plastique. Il se manifeste, d’un point de vue microscopique, par la fissuration
des particules TiB, perpendiculairement a la direction de la plus grande contrainte
principale (en mode d’ouverture), quelle que soit l'orientation des particules. De
trés rares décohésions interfaciales ont été observées a des taux de déformation trés
élevés. Il apparait donc que la précipitation des particules lors de la solidification
eutectique permet d’avoir des interfaces renforts-matrice trés cohésives.

L’endommagement du composite Fe-TiBs laminé & chaud a également été suivi en
volume par émission acoustique et quantifié en surface grace aux observations MEB.
Une bonne corrélation entre les résultats obtenus en volume et en surface a été
constatée. Ceci a permis une étude quantitative du nombre de particules rompues
en surface ; environ la moitié des particules rompues apparait aprés environ 3% de
déformation et un total d’environ 40% de particules rompues sont observées en sur-
face un peu avant la rupture. La rupture des particules au cours du chargement
entraine la nucléation de cavités qui sont responsables de la rupture du composite
par croissance et coalescence. Cet endommagement conduit a la baisse progressive de
rigidité au cours de la déformation plastique. Une baisse d’environ 15% du module
a été observée aprés 5% de déformation plastique.

Un modéle d’endommagement permettant de décrire la baisse progressive de rigi-
dité dans les composites a matrice métallique a renforts particulaires homogénéisés
a ensuite été développé. Il combine un schéma d’homogénéisation par la méthode
de champ moyen de Mori-Tanaka qui permet de déterminer les propriétés élastiques
et un modéle de type Gurson permettant de décrire le comportement ductile. Les
propriétés élastiques du composite dépendent de sa microstructure par l'intermé-
diaire de la distribution et fractions volumiques des trois phases (matrice, particules
et vides). Un paramétre heuristique est introduit dans la loi de nucléation des vides
qui permet de distinguer plusieurs mécanismes de nucléation. Ainsi, les fractions
volumiques de la matrice et des particules sont modifiées au cours de la déformation
plastique sous l'effet combiné de la nucléation et de la croissance de cavités, ce qui
conduit & une modification des propriétés élastiques macroscopiques.

Le modéle complet a été implémenté numériquement dans une routine utilisateur
UMAT. Le modeéle a été appliqué a la prédiction de la baisse de rigidité dans plusieurs
matériaux (composites Al-SiC, fonte GS et Fe-TiBy). Dans tous les cas, le modéle,
calibré avec des valeurs physiques de paramétres internes, est en trés bon accord
avec les données expérimentales de la littérature et permet de prédire I'influence de
I'endommagement progressif sur le module élastique du composite Fe-TiBy LAC de
cette étude.
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Perspectives...

Ces travaux de thése permettent d’ouvrir des perspectives concernant la prédiction
du comportement des composites a matrice métallique. Pour compléter ces travaux,
il serait intéressant d’aborder les axes de recherches suivants :

— La quantification expérimentale des mécanismes d’endommagement a des
triaxialités plus élevées pour étudier notamment son influence sur I’éventuelle
décohésion des interfaces,

— L’étude numérique, par transformée de Fourier rapide, du champ de
contraintes dans les particules lors d’un chargement élasto-plastique permet-
trait de compléter notre compréhension des mécanismes d’endommagement
dans le composite Fe—TiB,, notamment en fournissant un critére de fissura-
tion,

— L’application du modéle développé permettrait d’étudier la baisse de rigidité
qui pourrait survenir durant des opérations de mise en forme, en fonction de
la nature des piéces a fabriquer. Il serait notamment intéressant d’étudier des
procédés d’emboutissage,

— L’extension du modéle & un cas plus général (particules et cavités ellipsoi-
dales) serait intéressante pour modéliser I'influence de la triaxialité sur la
baisse de rigidité,

— Les deux échelles qui ont été explorées dans l'initiation, I’évolution et la mo-
délisation de 'endommagement du composite Fe—TiBy sont les échelles ma-
croscopique et mésoscopique. L’échelle microscopique, ou I’échelle des disloca-
tions n’a pas été abordée dans ce travail ([Genée et al., 2019] ont commencé
I'exploration de cette échelle). On peut s’attendre & une densité de disloca-
tions hétérogene et des interactions entre dislocations et interfaces particules-
matrice qui auront un roéle déterminant sur la déformation plastique et 1’en-
dommagement.
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\\ At Initiation, évolution et modélisation de | HESAM
etMetiers | ['endommagement des composites a UNIVERSITE
matrice métallique Fe-TiBy

Résumeé : L’objectif de ce travail est d’étudier les propriétés élastiques initiales des composites
Fe-TiB, élaborés par solidification eutectique, ainsi que leur baisse au cours de la déformation
plastique. Les modules élastiques initiaux de ces composites sont déterminés expérimentalement,
analytiquement par la méthode de Mori-Tanaka et numériquement par la méthode FFT. Les
calcules FFT sont réalisés sur des microstructures représentatives reconstruites, en 3D, a partir
des données issues de I'analyse microstructurale par MEB/EBSD. Des microstructures modéles
ont permis une expérimentation numérique en variant différents paramétres microstructuraux.
Ensuite, 'endommagement des composites Fe-TiBy laminés a chaud est suivi et quantifié
expérimentalement. La fissuration des particules constitue le principal mode d’endommagement
de ce composite. ’endommagement progressif, 1ié a 'augmentation du nombre de particules
rompues, a l'initiation et a la croissance de vides au cours du chargement entraine une diminution
de la rigidité pendant la déformation. Un modéle associant I’approche de Gurson des matériaux
poreaux ductiles et une méthode d’homogénéisation des propriétés élastiques est développé et
permet de décrire la perte progressive de rigidité observée expérimentalement sur des composites
a matrice métallique soumis a un chargement mécanique. Les prédictions du modéle sont en trés
bon accord avec les résultats expérimentaux.

Mots clés : Composites Fe-TiB,, Homogenéisation, Endommagement, FFT, Baisse de rigidité.

Abstract : The aim of this work is to study the initial elastic properties of Fe-TiBy composites
produced by eutectic solidification, as well as their decrease during plastic deformation. The
initial elastic moduli of these composites are determined experimentally, analytically by the
Mori-Tanaka scheme and numerically by the FFT-based method. The FFT calculations are
carried out on representative microstructures reconstructed in 3D based on microstructural
analysis by SEM/EBSD. Numerical experiments are also performed on model microstructures.
Then, the damage of hot-rolled Fe-TiBy composites is experimentally studied and is mainly due
to particle rupture. Progressive damage, related to the increase in the number of cracked particles
as well as the initiation and growth of voids leads to stiffness loss during deformation. A model
combining Gurson’s approach to ductile porous materials and a homogenisation method for
elastic properties is developed to describe the progressive loss of stiffness observed experimentally
on metal matrix composites subjected to mechanical loading. The predictions of the model are in
very good agreement with experimental results.

Keywords : Fe-TiB, composites, Homogenization, Damage, FFT, Loss of stiffness.
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