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Notations & abréviations

Abréviations

VER Volume Elémentaire Représentatif
CFC Cubique Face Centrée

VPSC Visco Plastic Self-Consistent

UFG Ultra Fined Grains

NC Nano Crystals

MC Micro Crystals

HIP Hot Isostatic Pressing

CIp Cold Isostatic Pressing

SPS Spark Plasma Sintering

DRX Diffraction des Rayons X

MET Microscope Electronique en Transmission
MEB Microscope Electronique a Balayage
SPD Severe Plastic Deformation

LSPM Laboratoire des Sciences des Procédés et des Matériaux

LISSMA | Laboratoire d’Ingénierie des Systemes Mécaniques et des Matériaux

MIMIC | Méthodes en Ingéniérie de Microstructures multi-échelle

Notm tensorielle
a | Scalaire a
a | Tenseur d’ordre 1 a;
a | Tenseurd’ordre 2 a;;
a | Tenseur d’ordre 4 Ajjr
g Tenseur unité d’ordre 2 5ij
d | Tenseur unité d’ordre 4 1
= lijia =5 (8ik8j1 + 816k
J | Opérateur projection volumique du _ 1 5.5
tenseur d’ordre 4 ]iikl - §( ij kl)

Opérations tensorielles

Produit scalaire

® | Produit tensoriel

[|¢]| | Norme tensorielle
: | Produit contracté

®°5 | Produit tensoriel symétrique

tr(e) | Trace tensorielle
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Notation de différentes variables

u Module de cisaillement a | Coefficient de couplage élasto-
plastique
n, | Coefficient de viscosité s | Systéeme de glissement
S | Tenseur de contrainte deviatorique macroscop|qug | Constante de Taylor
S | Tenseur vitesse de contrainte déviatorique p | Densité volumique
~ | macroscopique calculée
S’ | Tenseur vitesse contrainte déviatorique ps | Densité des dislocations (stockées)
macroscopique imposée
s& | Tenseur de contrainte déviatorique granulaire | 1) | Energie libre
s8 | Tenseur vitesse de contrainte déviatorique )8 | Energie libre granulaire
granulaire
E | Vitesse de déformation macroscopique H, | Coefficients d’écrouissage isotrope
E' | Vitesse de déformation macroscopique imposée £) | Rotation cristalline totale
€8 | Vitesse de déformation granulaire 0P | Rotation plastique cristalline
DS 0° | Rotation élastique cristalline
= Tenseur d’interaction d’ordre 4
D’S @, | Angle d’Euler 1
= Tenseur d’interaction d’ordre 4
C Tenseur d’ordre 4 des modules d’élasticité @ | Angle d’Euler (3)
= macroscopique
A | Tenseur tangent macroscopique @, | Angle d’Euler 2
g8 | Tenseur vitesse de contrainte granulaire P | Matrice de passage
pX Tenseur vitesse de contrainte macroscopique k, | Coefficient d’annihilation des
dislocations vis
R, | Pourcentage d’erreur kj, | Coefficient d’annihilation des
dislocations vis
A Constante de Lamé kf Coefficient de stockage de
dislocation
A& | Constante de Lamé granulaire B, | Constante de déformation
isotherme
18 | Constante de Lamé granulaire Py | Densité des dislocations mobiles
Ee Tenseur vitesse de déformation élastique n | Coefficient d’activation thermique
macroscopique
Ein Tenseur vitesse de déformation inélastique ng Coefficient de diffusion thermique
macroscopique
k, | Constante de Boltzmann gfo Contrainte cohésive granulaire
Y Glissement Vn Parametre cohésif
(sans dimension)
Ny | Nombre de grains (100 < N, < 400) N | Nombre de systemes de

glissement (N,=12)
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Résumeé

Depuis quelques décennies, I'élaboration et I'étdds propriétés physiques et mécaniques
des microstructures UFG et NC se sont fortemeneldgpées. L'intérét croissant suscité par ces
matériaux provient des comportements nouveaux jpi€sentent et qui ouvrent des perspectives
prometteuses d'applications dans divers domaingsalences et d’'ingénieries. Des secteurs d'agtivit
a forte valeur ajoutée et aux enjeux économiqugsoilitants tels que la microélectronique, les
télécommunications, I'aéronautique, I'énergie atrfiement s’y intéressent. En mécanique, I'intérét
porté a ces microstructures réside dans la pagsilié produire des matériaux ayant a la fois une
résistance mécanique et une ductilité élevées. ridiapé, ces microstructures ont montré un faible
taux d'écrouissage quoiqu’'ayant une résistance migua elevée. Des mécanismes de déformation
nouveaux sont soupgonnés étre a lorigine de ceng@héne notamment des mécanismes de
déformation aux joints de grains conduisant damsins cas a une inversion de la loi de Hall-Petch
et a un endommagement et/ou rupture précoce. Expétalement, des méthodes visant a améliorer le
taux d’écrouissage tout en garantissant une résistaécanique élevée existent et sont de plususn pl
nombreuses. De méme, des outils numériqgues de aiomlont permis d’explorer certains
phénoménes encore inaccessibles par I'expériencest Glans cette optique qu'un modeéle
micromécanique capable de suivre I'évolution detdature cristallographique, de caractériser
I'influence de la microstructure sur la contraidtécoulement et 'endommagement, est proposé dans
ce travail.

Mots clés: Modélisation micromécanique, Homogénéisation, Endagement, Plasticité
cristalline, Décohésion, Grandes déformations, @sailtrafins et nanocristallins.

Abstract

Since decades, the study of mechanical and physicaperties of UFG and NC
microstructures has considerably increased asagefirocessing techniques. The growing interest in
these materials comes from new behaviors encouhtétk wide range of applications perspectives in
many scientific and technologic engineering fieldsth high added value and important economic
issues such as microelectronics, telecommunicatemrenautics, energy and army. In mechanics, the
growing interest resides in both the possibilityppbcessing microstructures with high mechanical
strength and high ductility. However, these lastrostructures have shown a very low strain
hardening capacity although they were observeate la high mechanical strength. New deformation
mechanisms are suspected to induce these behanaansly grain size deformation mechanisms
which cause Hall-Petch strain profile inversion /ancearly damage. Nowadays, there are many
techniques to process UFG and NC microstructurés lvath high mechanical strength and improved
strain hardening capacities. Similarly, simulatiommerical tools have helped to understand some
phenomenon still not accessible via experimentsinBan mind this last aspect, a micromechanics
modeling was proposed in this work to charactenserostructure influence on yield stress and
damage and to study the crystalline texture eatuti

Keywords: Micromechanics modeling, Homogenization, Damageystats plasticity,
Debonding, Large deformations, Ultrafined graingngcrystals
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[.1 -- Motivations

Les récentes études en sciences des matériauxiptaifms UFG (Ultra Fine Grains)
et NC (Nano Crystalline) montrent que leurs défdroms semble résulter de la compétition
entre deux mécanismes : les mécanismes liés ditaatles dislocations et les mécanismes
lies aux phénomenes d’endommagement aux jointsraiesg[Ainfantis, 2009]. Différents
trajets de sollicitations a différentes vitessesléi®rmation pour une gamme de températures
permettent de caractériser le comportement d’'urémaat et la mise en évidence de la
contribution relative de chacun de ces mécanismdsretion des conditions expérimentales.
Afin d’élucider les mécanismes en jeu, souvent ¢ests sont accompagneés d’observations
post-mortem en microscopie électronique a balay&ifeB) ou en transmission (MET) et en
diffraction des rayons X (DRX). Les résultats obigexpérimentalement sur les propriétés de
ces matériaux permettent de développer des modefeériques pouvant servir a décrire et a
prédire le comportement macroscopique de ces dsrii@lure des courbes, niveaux de
contrainte, type de rupture). Ills peuvent jouessaude role de parametres d’entrées aux

calculs numériques.

1.2 Objectifs

Dans notre cas, un modéle micromécanique a étdopgée afin de caractériser le
comportement élasto-plastique de ces matériaux’ast drédire I'endommagement. Ce
modele a été initialement développé en petitesrattions puis modifié de telle sorte qu'il
soit capable de prendre en compte I'aspect graddémmations (évolution de la texture
cristallographique). Compte tenu des observatiohgsigues mettant en lumiere deux
écrouissages dans ces matériaux a savoir I'écegassotrope et I'écrouissage cinématique,
les comportements élastique et visco-plastique cmstitués le principal enjeu du
développement de ce modele qui a pour but surteutedroduire I'allure des courbes de
déformation sous sollicitation uniaxiale (tracti@ompression) puis d’étudier I'influence de
différents parameétres du modele sur le comporterm&tianique. La connaissance de I'état
du champ de contrainte ou de déformation a dorew ai plusieurs modéles numeériques
caractéristiques du comportement plastigue ou plastique. Dans notre étude, le
comportement élastique a été pris en compte, deemdns considérons la déformation
plastique incompressible. L'objectif de la théateeplasticité polycristalline est de trouver les

relations entre la contrainte (ou déformation) raacopique et la contrainte (ou déformation)
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microscopique. La premiére étude signalée dansoceaithe avait été réalisée par Sachs
[1928] puis par Taylor [1938]. Sachs avait présuqué la contrainte locale (granulaire) est
toujours égale a la contrainte macroscopiqgue. Rarsas, la condition d’équilibre au travers
des joints de grains est ainsi satisfaite, puisgaee modéle néglige la variation des
déformations d’'un grain a l'autre, ainsi, la comitde compatibilité entre grains est violée.
D’aprés Taylor, tous les grains ont le méme étatddéormation dans un polycristal,
autrement dit, les grains doivent s’accommoderadenéme déformation plastique qui est
€gale a la déformation plastique macroscopique[1957] a modifié le modele de Taylor en
supposant l'uniformité de la déformation totaler Panséquent, il a autorisé une fluctuation
de la déformation plastique. Contrairement au medel Sachs, dans le modéle de Taylor, la
condition de compatibilité est respectée et pake a I'équilibre au travers des joints de
grains. Afin de satisfaire ces deux conditions e temps et de décrire I'hétérogénéité
intergranulaire en petites déformations, Kréner6fl]9a proposé un modele autocohérent a
partir de la solution d’Eshelby [1975] du probléme l'inclusion uniformément plastifiée
dans une matrice élastique isotrope infinie unifment chargée a l'infini. Ce modele a été
étendu par Budianski et Wu [1962]. Ce dernier emébsur la solution d’'une inclusion
sphérique (grain) noyée dans une matrice (agrémdjique isotrope. Ce modele néglige les
interactions plastiques entre les grains et leurioga Il est important de noter que le schéma
auto-cohérent a été le cadre de base d'intérétiymmsient évolutif, dans le domaine de la
modélisation du polycristal. Certains auteurs aoppsé des modeles plus adaptés dans cette
approche [Abdul-Latif et al., 1998, 2002; Abdul-fa004, Abdul-Latif et Radi, 2010 ;
Berbenni et al., 2004; Berbenni et al., 2007; Benbet al., 2008; Berveiller & Zaoui, 1979;
Cailletaud, 1987; Cailletaud and Sai, 2008; Evrtral., 2008; Hutchinson, 1970; lwakuma
& Nemat-Nasser, 1984; Kouddane et al., 1993; Leffem®t Tomé, 1993; Lebensohn et al.,
2007 ; Lipinski et al., 1990, 1992; Mercier et Mwlri, 2009 ; Molinari et al., 1987 ; Molinari
et al., 1997; Nemat-Nasser, 1984; Nemat-Nasser &#)l1986; Nicaise, 2009 ; Pilvin, 1990;
Rougier et al., 1994; Schmitt et al., 1997 ; Welfg2]car, ces derniers tiennent compte des
hétérogénéités de la contrainte locale. On peut damtéder au comportement global du
matériau en faisant de I’homogénéisation c’esir@-eh faisant un calcul moyen basé sur la
réponse mécanique de chaque monocristal. Dangacailtde these, c’est cette derniére

approche qui a été retenue a cause du caractéaiptallin des matériaux a étudier.

Expérimentalement, les procédés d'élaboration HIR 8PS ou encore
I'électrodéposition donnent des matériaux avec temeure initiale aléatoire. A noter que le
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procédé SPD (Severe Plastic Deformation) peut reduie texture initiale, ainsi qu’une forte

densité des dislocations. Afin d’inclure dans led&le une contrainte caractéristique du
comportement mécanique aux joints de grains, sagisprincipalement des mécanismes
d’endommagement, ce joint de grains a été assamilée interface cohésive [Rice et al, 1992]
d’épaisseur relativement petite, donc négligeableus avons considéré ensuite qu’hormis le
caractére cohésif, la forme géométriqgue du joing@dens ainsi que son épaisseur n'ont pas
d’effet fondamental sur le comportement mécaniqexi(n’est pas toutefois vrai dans la

pratiqgue). La déformation plastique est supposémogene aux joints de grains. Cette
derniere hypothese est néanmoins discutable, aasiepks facteurs expérimentaux la
contredisent. Elle tient plus & un besoin de conitg théorique qu’a une réalité physique. En
outre, l'influence de la taille de grains sur Ip@ase macroscopique a été introduite afin de
prendre en compte des nombreuses observationsiregpéiles liees a celle-ci [Meyers,

2006 ; Saada et Dirras, 2009]. L'endommagement rdagriaux UFG et NC reste un

phénoméne complexe et difficile & modéliser enoraidu nombre élevé des mécanismes
impliqués. Il a été introduit dans ce travail emalt compte des seuls mécanismes
expérimentalement identifiés comme mécanismes nssiites de la décohésion (ouverture,

glissement).

Ce travail de these s’est effectué dans le cddreolet modélisation d’'un projet de
I’Agence Nationale pour le Recherche sous le numM&R-09-BLAN-0010, « MIMIC ». Le
projet est piloté par le Pr Guy DIRRAS (LSPM, Ladtoire des Sciences des Procédés et des
Matériaux, université Paris 13), le consortium @ststitué outre du LSPM, de deux autres
partenaires : le CEMES a Toulouse et LISMMA (Laboire d’'Ingénierie des Systemes

Mécaniques et des Matériaux, Supméca).

L’essentiel du travail théorique et numérique s’détoulé au sein du laboratoire
LISMMA via son unité de recherche (L3M) localiséel'®JT de Tremblay en France.
Rappelons que le LSPM dispose des outils d’élaimorati’analyse et de caractérisation des
matériaux concernés dans cette étude. Les équipemeédiés a I'étude des microstructures
dont dispose le LSPM seront rappelés au chapitméfraux microstructures élaborées dans le
cadre du projet MIMIC. La partie numérique repréaahl’essentiel de ce travail de thése a
été développé a la fois au LSPM sous la directioiPdRamtani et a I'lUT de Tremblay en

France sous la direction du Pr Abdul-Latif qui disp des outils de calculs appropriés.
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[.3 — Plan de I'étude

La suite du travail sera organisée en six ChapitcesChapitre Il est consacré a
I'étude des matériaux polycristallins (cfc de préfice). On y abordera la problématique de la
taille des grains dans les matériaux UFG et NCtdebniques d’élaboration y compris leurs
avantages et leurs inconvénients, les propriétéanigues, les mécanismes de déformation et
d’endommagement. Dans les années 60, Hall [1958e&th [1954] avaient établi le lien
direct entre résistance mécanique et taille demgmans les aciers. lls démontraient dans
leurs travaux que la résistance mécanique d'urr doex augmentait inversement a la taille
des grains. L’équation traduisant ce phénomeéneits.éc

K

0y=00+ﬁ

(1.1)

o, est la contrainte d’écoulement du polycristgy,la contrainte de frottement ou contrainte

du monocristalK la constante de Hall-Petch et d la taille moyeseggrains.

Cependant, une violation de cette loi a depuigegértée, lorsqu’on s’intéresse a des
tailles de grains de plus en plus faibles [Kumaalgt2003]. Le modele de Hall-Petch s’avere
ainsi insuffisant pour reproduire des comportemgoatsr des tailles moyennes de grains en
dessous d’une dizaine de nanometres. En effetessods de cette taille moyenne de grains,
le comportement mécanique semble étre dominé paongortement des joints de grains en
forte proportion : nucléation et émission des diatmns partielles aux joints des grains,
maclage mécanique, endommagement inter granutdiffasion atomique. Certains de ces

phénomenes peuvent ainsi conduire a I'inversioladigi de Hall-Petch.

Nous rappellerons quelques fondamentaux sur liélstet la plasticité cristalline. Nous
citerons quelques modéles de plasticité crystalli@achs, 1928 ; Taylor, 1938] et des
modeles micromécaniques incluant entre autresdstipité, la viscoplasticité. Ces derniers
étant les principaux comportements mécaniques wisetans les matériaux UFG et NC en
dehors de tout endommagement.

Le Chapitre IIl abordera la question des grantkformations et les aspects liés au modeéle
micromécanique. Un apercu plus ou moins détailediférentes approches existant dans la
littérature sera proposé afin de donner plus dibilrié sur la démarche choisie pour prendre

en compte I'évolution de la texture cristallograple [Molinari et al., 1987 ; L. Anand et al.,
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1955]. Une description sur les procédures adopp@es introduire le concept de grandes

déformations sera proposée et discutée par la suite

L’étude des microstructures demande soit priseagnpte quel que soit le développement,
linfluence de la taille des grains sur la conttaird’écoulement. La loi de Hall-Petch
initialement introduite dans les aciers n’est pkrésentative d’'un matériau UFG a cause des
nouveaux meécanismes qui apparaissent. Plusiemauttade la littérature ont déja tenté d'y
apporter des réponses [Kim et al., 2004 ; Maly@@07]. Un bref rappel sur ces deux
derniers travaux sera présenté tout en évoquasi desdeux modeles proposés dans le cadre
des travaux de cette these sur l'influence deilie tsur la réponse mécanique d’'un matériau
UFG et/ou (NC). La dynamique des dislocations péanaele préciser en amant le réle de
I'activité des dislocations dans le processus derde@tion plastique des matériaux UFG
(NC). On étudiera entre autres la variation dedasité des dislocations en fonction de la
déformation plastique et sa variation en foncti@nla microstructure. Cette derniere étude

sera faite dans le chapitre IV

L’endommagement des matériaux UFG et/ou (NC) restphénoméne complexe en
termes a la fois des phénoménes physiques assbaés difficultés a en localiser les points
de nucléation. Des expériences menées par CaodiCalg 2007] montrent qu’il est surtout
di a la présence des microfissures dans le matétiesl microfissures seraient donc des
points de nucléation de 'endommagement lors déessaghents cristallins induits par la
rotation des grains et conduisant soit a 'ouvertes joints de grains, soit au phénomeéne de
cisaillement devenant ainsi des mécanismes donsinBans ce chapitre V, nous parlerons du
probléme de 'endommagement de facon générale gessmodeles cohésifs parmi lesquels
les modeles de Needlemann [1990]. En outre, un esaunmodéle d’endommagement est
proposé apres un certain nombre d’hypothéses nestpar la nécessité d’inclure dans I'étude
les aspects liés aux structures élaborées dorg antres, la taille des grains et I'activité des
dislocations. Enfin, le chapitre VI relatif aux dissions générales et perspectives est
consacré aux différentes problématiques (technidigdaboration des matériaux UFG et NC,
mécanismes de déformation et d’endommagement ;lgmnals liés au choix du modele
micromécanique ; processus d’identification numérigdéveloppements numériques,..) liées
au choix du modéle micromécanique, a l'influence decrostructures sur le comportement
meécanique et au role non négligeable de certairsrgdares du modele. On y précisera aussi
les perspectives et les points saillants au nivdasquels il faudra les envisager et,

éventuellement les limites au-dela desquelles ldaleoest censé ne plus étre efficace.
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Un bilan des différentes problématiques abordéas da travail sera fait et, a chaque
fois, I'on évaluera le degré de réponses apportagissant principalement des missions au
niveau desquelles ce travail était circonscrit motent la question de la modélisation
multiéchelle du comportement élasto-viscoplastiges matériaux UFG (NC) en grandes

déformations et de son couplage aux processusati@magement par décohésion.
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Il. 1. Microstructures
Il. 1. 1. Problématique et contexte général des matiaux a grains ultrafins

Depuis les premiers travaux de Gleiter [1983],negériaux a grains ultrafins (UFG)
et les matériaux nanocristallins (NC) doivent lezmommée a leur gamme de propriétés trés
variées couvrant presque I'ensemble des domainesaences appliqguées. En mécanique,
cette renommée est surtout liee aux propriétésiegn plus nombreuses, susceptibles des
grandes applications scientifiques et technologigumovantes dans les domaines de la
construction mécanique aussi bien civile que nmétaen énergie, en aéronautique, dans les
sciences de I'espace [Krasilnikov et al., 2005],0ptique et magnétisme [Hamzaoui et al.,
2003], ... Ces matériaux peuvent étre rangés en deaxpes suivant leur taille de grains.
Mais, cette classification est légerement variahiant les auteurs. En effet, ils seront dits
UFG si leur taille des grains est comprise entr@ 4101000 nanométres [Kumar et al., 2003]
ou entre 250 et 1000 nanométres [Meyers et al§]206 seront dits nanocristallins dans les
limites inférieures a celles-ci. D’autres auteuns également suggéré que le domaine UFG
pouvait s’étendre jusqu’a 10nm dans sa borne @éei [Conrad, 2003 ; Cheng, 2003]. En
plus d’excellentes propriétés physico-chimiquespdint de vue des propriétés mécaniques,
objectif de cette étude, plusieurs raisons justifieotre intérét a considérer I'aspect taille de
grains. En effet, d’aprés les travaux de Hall []9%t Petch [1955], la limite élastique des
matériaux polycristallins augmente avec la dimionitile la taille des grains. Cependant, il est
généralement observé que cette augmentation dentsamte d’écoulement s’accompagne
d’'une absence de ductilité « utile » d’autant plaportante que la taille des grains est faible
[Cheng et al, 2003]. Les matériaux UFG sont eneowtractérisés par un faible taux
d’écrouissage, une forte résistance en fatigueajtet al., 2010], une inversion de la loi de
Hall-Petch a certaines valeurs de taille de graostamment en dessous de 10 nm, une grande
sensibilité a la porosité, une asymétrie tractiomforession, la localisation des bandes de
cisaillement [Cao et al., 2007], augmentation dsdasibilité a la vitesse de déformation due
a la diminution du volume d’activation dans les én@ux cfc par exemple [Wang et al.,
2006 ; Champion et al. 2013], une forte densité dis®cations et une fraction volumique
élevée des joints des grains notamment pour lksstaie grains en dessous de 10 nm (Fig. 2.
1).
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Il. 1. 2 — Méthodes d’élaboration.

Autant, les propriétés de ces matériaux sont nomslere autant plusieurs techniques
permettent aujourd’hui de les élaborer. Cette ékltimn se fait suivant les approches
« bottom up » et « top down ». Ces dernieres pdLatem rangées en quatre groupes [Kumar
et al., 2003] : la mécano-synthése (ou ball- ngllem anglais) et la compaction [Koch, 1997 ;
Zhou et al., 2003; Lee and al., 2004 ; Guang et28l09], la déformation plastique sévere
[Valiev et al., 2000], la consolidation et condaten des particules en phase gazeuse
[Gleiter et al., 1989] et I'électrodéposition [Egbal., 1995].
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Fig. 2. 1 : (a) Variation de la contrainte d’écouleent en fonction de la taille des grains dans lesatériaux
MC, UFG, NC et leurs alliages [Kumar et al., 2003] (b) observation de grande résistance mécaniquée e
faible ductilité dans un échantillon de Nickel naométrique (120 — 600 nm) (Krasilnikov et al., 2005)
(c-d) observation des bandes de cisaillement dans échantillon de Fe [Cao et al., 2007]

Comme notre étude porte essentiellement sur la lsatién du comportement
mécanique, nous ne décrirons pas en détail lesegéscd’élaboration. Nous rappelons
brievement la mécano-synthése. La métallurgie ptegires est le procédé d’élaboration
principal utilisé dans le cadre du projet ANR-MIMICLa mécano-synthése et
particulierement le cryomilling est utilisée potéldboration d’une quantité raisonnable des
matériaux (UFG). La condensation a gaz inerte ped¥taborer des matériaux (NC) tels que
le cuivre (Cu) le nickel (Ni) et le plomb (Pb) dpla taille des grains est dans la gamme de 5-
50 nm, I'électrodéposition qui est une méthode dapm permettant I'élaboration des

matériaux MC et NC denses, résistants (Fig. 2.2Jjtathes méthodes d’élaboration peuvent
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induire au sein du matériau des nano fissures pauidluencer significativement ses

propriétés mécaniques [Wirschum et al., 1995; Tetred., 2003].

Fig. 2. 2 : lllustration de la présence de joints € grains dans : (a,b) Ni-NC élaboré par électrodépzition et
(c,d) Cu-NC élaboré par condensation de gaz inert&umar et al., [2003]

Ces nano fissures et bien d'autres défauts d'émioor peuvent rendre difficile une
compréhension mécanique de leur comportement ae cdesleurs effets nécessairement
couplés tels que la nucléation précoce de la rapRIusieurs auteurs se sont intéresseés a les
étudier a partir des mécanismes de déformation jaimts de grains. Par rapport aux
matériaux micro cristallins (MC) et les alliagess Imatériaux (NC) contiennent une forte
fraction volumique des joints. Ces joints de graiost supposés jouer un role important dans
les mécanismes de déformation sous-jacents. Et) eiffe peuvent jouer le rdle de sources
et/ou puits des dislocations. En outre, ils peudtrd des sites de mécanismes de glissement,
entrainant au passage des phénomeénes d’adoucis§&mwggenhoven et al., 2002].

II. 1. 3 Mécanismes de déformation et d’'endommageme

Il. 1. 3. 1 Mécanimes de déformation
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Plusieurs mécanismes intra et extra granulaireggmexpliquer les différents modes
de déformation rencontrés dans les structures lgéed UFG et NC. L’accumulation des
dislocations aux joints des grains est 'un desnph#&nes les plus connus parce qu'’il est
responsable du durcissement décrit par la loi deRétich. Cependant, d’autres mécanismes
additifs a ce dernier phénoméne peuvent expliqiadolicissement de la contrainte
d’écoulement lorsque la transition d’échelle deirgrase fait a des ordres de plus en plus
petites (5 — 15 nm). Dans la partie qui suit, onerder d’énumérer quelgues mécanismes des
déformations observés dans les matériaux UFG et ANgDr décrire les mécanismes des
déformations des matériaux UFG (Nano y compris¥ailt commencer par délimiter les
échelles de grandeurs de taille des grains. Car,noécanismes varient en fonction des
échelles de la microstructure. La Fig. 2.3 permet msumer les caractéristiques

microstructurales de la déformation des matériabf U

Mo dislocations Dislocation-baged plasticity s—
]{.I‘T;;l:;:unﬂﬁ Grain boundary sources :Fimmrl.’u":.‘—
infragranular
. sources. Lt
Partials Uit dislocations.
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Grain diameler

Fig. 2. 3 : Carte de mécanisme de déformation poles métaux CFC, Cheng et al., [2003].

En particulier, les mécanismes de déformation démmx CFC et UFG peuvent-étre répartis
en guatre régimes selon la taille des grains. éssalis d’'une taille moyenne de 10 nm, les
seuls mécanismes observables sont les mécanisnxegoiats de grains tels que le

glissement. Aucune activité des dislocations niEtectée dans le matériau. Les simulations
en dynamique moléculaire donne en effet une B¥Bist mécanique en compression
légerement au-dessus de la résistance mécaniqtraction. Pour une gamme de tailles de

grains, approximativement entre 40 nm et 50 nmyesrire dans le cadre d’'une plasticité
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classique induite par les dislocations avec en pdusission des dislocations partielles dans
les matériaux CFC [Swygenhoven et al., 1999].dll§, possibilité d’avoir des grains cisaillés
par les dislocations partielles de Shockley. Danghase des grains comprise entre 50 nm et
1000 nm, la déformation plastique est gouvernédgsatlisiocations entieres dont les sources
se trouvent au niveau des joints de grains. Au-deld000 nm, on est dans le domaine des

tailles de grains conventionnelles.

La déformation plastique est alors contrélée pamnission des dislocations aussi bien par des
sources intra-granulaires qu’au niveau des joirdsgdhins. Certains de ces mécanismes
peuvent s'observer dans une étude paralléle meaeélgns Conrad, (2002) sur le cuivre

(Fig. 2. 4), ou I'on distingue 3 régimes caractayises au lieu des 4 mentionnés plus haut.

| © ® Hansen & Ralph (B | ¥ w  Conrad & Yang (EP)
om Ono & Km:ashima {EJ <. Meihman et al (VP+C)
el Huang & Saepen (VP) |~ & Sanders et al (VP+C)
£ Merz & Dahlgren (VF) %X Chokshi et al (EP+C)
] Henning et al (VP) w  Cai et al, est. (EP)
¥ Embury & Lahaie (VF)
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Fig. 2.4 — Contrainte d’écoulement du cuivre UFG elNC, Conrad [2003]

La Fig 2.5 représente la configuration atomiquen(gation) d’'une section des grains 12 et
13, dénotés G12 et G13 d'un échantillon de Niclkeltaille 12 nm avant (a) et aprés (b)
emission des dislocations partielles. Le joint dairgs et les deux triples jonctions voisines
sont représentés par les atomes bleu-vert, leses@lémentaires de type hexagonal compact
dans la faute d’empilement derriere la partielletseprésentés en rouge. Des mécanismes de
maclage sont aussi observés dans les échantill@sminium nanométriques (45 nm)
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déformés en traction [Gray, 1988 ; Embury et abP94l; Embury et al., 1994]. Des
observations au microscope électronique en trassmnisindiquent que des sources des
dislocations telles que les sources de Frank-Reg&epts dans les matériaux MC ne sont plus
opérationnelles dans les métaux NC et que, letsjdim grains deviennent potentiellement des
sources et des puits des dislocations.

Fig. 2. 5 : Coupe d'un joint de grains illustrant ks mécanismes d'émission des dislocations partislle
Mishra et al. [2001]

Ainsi, tout tend & montrer que contrairement auxémi@ix MC, 'activité des dislocations est
difficilement détectable dans les matériaux NC.nAdie proposer une liste plus ou moins
exhaustive de ces différents mécanismes (taillgrdéns au-dessous de 10 nm), d'autres
hypothéses ont été émises telles que le glisseatejutint de grains, le fluage de Coble et la
rotation des grains. Certains mécanismes moinblessia température ambiante tels que la
diffusion peuvent étre cités dans certaines citzomtes selon le matériau. Les mécanismes
d’endommagement sont généralement liés aux phéresghysiques observés aux joints de

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

31



Il. 1. 3. 2 : Mécanismes d’endommagement dans lesatériaux UFG et NC.

Les mécanismes gouvernant 'endommagement desiauat@dFG et NC sont autant
nombreux que leur complexité nécessitant des éimilagtieuses sur la base des observations
numériques ou expeérimentales sinon les deux. Orondére aujourd’hui autour d’'une
douzaine de mécanismes [Bieler et al., 2009] gém@ent concentrés aux joints de grains.
Les causes sont liees a la fois aux méthodes dltabn et aux phénomenes physiques
provoqués par les sollicitations mécaniques exserrla perte de ductilité en traction par
exemple qui est liée a une baisse du taux d’ésagesdans ces matériaux. Parmi ces causes
'on peut citer: la présence des nano fissuresuiied dans le matériaux pendant
I'élaboration ; I'activité des dislocations qui pamue la création des fissures aux joints de
grains et triple-jonctions [Ovid’ko et al., 2012]a localisation de déformation dans la
formation des bandes de cisaillement; le couplagéadplasticité induite par I'activité les
dislocations et la formation et l'accroissement diessures; la diffusion intra et extra
granulaire ; la présence des bulles dans le casndésiaux €laborés par électrodéposition.
Tous ces mécanismes de déformation et les primspeduses d’endommagement peuvent

étre regroupés schématiquement tel qu’indiquésskid. 2.6.
Il. 1. 4 Amélioration de la ductilité.

Les matériaux UFG et NC montrent une faible capaziaccommoder la déformation
plastique. Ceci est di principalement a l'instabilile la déformation plastique en traction.
Améliorer la ductilité dans ces matériaux impliguee soit d’abord vaincue linstabilité de la
déformation plastique. Ma [2006], suggere 8 pokwabisusceptibles d’atteindre cet objectif.
La premiére consiste a élaborer des matériaux +@chielle (MC-NC par exemple), par
création d'une distribution bimodale de taille demigs (Fig. 2.7). L'avantage de cette
meéthode est I'obtention de microstructures a fauxtd’écrouissage avec une déformation
plastique uniforme. Toutefois, ceci s’accompagneind’ légere baisse de résistance
mécanique. Cette démarche est également utilisééBgkard, 2004 ; Bui, 2008 ; Dirras,
2010 ; Langlois, 2010 ; Dutel, 2013].

La deuxieme méthode est I'élaboration des microsires composites de deux ou
plusieurs phases avec changement d'échelles etrapgigiés (Fig. 2.8). Cette deuxieme
meéthode a I'avantage de la production des matéraex une grande résistance meécanique

du fait d'un grand nombre d’interfaces.
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a partir des joints de grains

Difusion décohésion / cavitation migrations des joints

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

Elle permet d’élever le taux d’écrouissage pardiamulation des dislocations dans les blocs
de taille de I'ordre du micrometre, reconnu comnt@né a l'origine d’'une déformation
plastique élevée. Une approche analogue a étéapéa par Fellah [Fellah, 2009] portant
sur le cobalt nano structuré CFC/HCP.

I
200 nm

Fig. 2.7 : Des grains de taillemodale d’aluminium déformés en traction, [Ma, 20@]
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La troisieme méthode consiste en un blocage dexcdigons par I'accroissement dans
le matériau des macles nanométriques. Cela pelolgtention de bonne propriétés
mécaniques la ou les grains sont de taille nandguét[Dao et al., 2007 ; Lu et al., 2012].

La quatriéeme méthode consiste a élaborer des rigotisres a partir des dispersions
des nanoparticules et des nano-précipités. Cetthoae a pour avantages entre autres, une
grande résistance mécanique, un stockage sigffifick#s dislocations et, un taux

d’écrouissage élevé provoquant des déformatiorferamés (Fig. 2.8).

La cinquieme méthode consiste a élaborer des ntiaobsres dont la plasticité est
induite par une transformation chimique ou par @gel[Fellah et al., 2010]. Cette méthode
est généralement utilisée dans les alliages etmat@riaux conventionnels. Elle a pour
avantages l'obtention d'une forte contrainte d'dement et une grande reésistance

meécanique.

La sixieme méthode consiste a élaborer des micaisties par SPD a baisse
température, de facon a limiter les mécanismesrefgauration dynamique, cause

d’adoucissement.

La septieme méthode est basée sur le critéere destakiilité de Hart. Ce critere
d’élaboration permet d’augmenter le taux d’écraages Cette méthode permet d’élaborer des
microstructures avec une grande sensibilité atesse de déformation, une grande ductilite,
une grande stabilité de la déformation en tractangrande déformation et la possibilité
d’obtenir des microstructures avec une superpléstiic’est par exemple le cas des
microstructures de Al-Mg-Zr) [Ma et Mishra, 2005].

Enfin, étant donné que I'existence des défautsad@ation tels que les pores peut
avoir un impact néfaste sur les propriétés meécasiqla huitieme méthode qui est la
consolidation in situ s’attaque a ce probleme. Ebasiste a élaborer des microstructures
exemptes des défauts, notamment les pores. Cetthodeé permet d’élaborer des
microstructures avec une grande résistance méagnime grande ductilité et un fort taux

d’écrouissage.
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Fig. 2.8 : Microstructure composite, [Ma, 2006]

Toutes ces méthodes d’élaborations abordées daoadle de la these de [Dutel, 2012],
financée dans le cadre du projet ANR « MIMIC » wmisBobjectif principal de la mise en
ceuvre d’'une méthodologie d’élaboration qui, in fipermettra de concevoir des matériaux
qui allient a la fois une bonne résistance mécanigjuune ductilité « utile » acceptable. La
principale méthode d’élaboration est basée surdtalargie des poudres parmi lesquelles on
peut citer le SPS (Spark Plasma Sintering), le (@&ld Isostatic Pressing) et le HIP (Hot
Isostatic Pressing).

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

Le travail de thése de Bui [2008], par exemple,ddibsacré a la earactérisation
mécanique des matériaux poly cristallins (NickeBQJ élaborés par la technique de la
métallurgie des poudres Les nanopoudres de Nickel utilisées dans Igepproviennent
généralement des socié#gonide, Alfa easer, Tekn€es poudres sont ensuite consolidées
par SPS et/ou HIP et/ou CIP+SPS pour élaborer ddérimux massiques. Nous rappelons
gue, le CIP (Cleaning In Place) est une techniqueattoyage et de désinfection essentielle
dans le traitement des matériaux. La problématigtiecipale est bien évidemment la
guestion de comment élaborer des microstructure$s WRonomodales ou bimodales
(UFG/MC) ayant une bonne résistance mécaniqueestiuctilité utile acceptable.
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(poudres nano + conventionnelle), [Dirras, 2009 ; @, 2008]

Rappelons que le Nickel monomodal UFG est caraétgrar une forte résistance mécanique
et une trés faible ductilité. L'idée de passer pae structure bimodale est donc de pouvoir
améliorer la ductilité tout en maintenant une bonésistance mécanique. Pour cela, des
mélanges parfaitement contr6lés de particules nétraqunes et micrométriques ont été
réalisés et consolidés. Les matériaux massifs qurésultent présentent une variabilité

microstructurale comme illustré par la Fig. 2.9.
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Fig. 2.10 : Résistance mécanique pour différenteailles de grains [Dutel, 2013]

La Fig. 2.10 illustre le comportement mécaniquend'sélection de microstructures
aprés un essai de compression quasi-statique “2si00On constate que la résistance
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mécanique augmente a mesure que la fraction volenitgs grains UFG augmente. En
revanche, la ductilité en compression diminue deaefraction volumique des grains UFG.
L’écrouissage est plus ou moins stabilisé pouritillon 40 UFG 60 CG. Les mécanismes
de déformation observés sont la plasticité clagsidue a I'’émission des dislocations au
niveau des joints de grains et I'émission des datlons partielles. L'évolution de
'endommagement est observée sur la Fig. 2.11 ssales. On peut noter clairement ici
'ouverture de la fissure par glissement des gralrs plus, la fissure est conscrite dans la
matrice UFG alors que les inclusions monocristaflirmicrométriques dévient la fissure.
Ainsi, pendant la déformation, la matrice UFG aaamportement plutét fragile. Notons,
comme I'a montré Billard [Billard, 2006], que lasdures peuvent étre cependant émoussées
par les CG.

Fig. 2.11 : Evolution de 'endommagement [Dutel, 218]

On note des similitudes intéressantes en termesmalde et de trajet de fissuration en
comparant la Fig. 2.11 aux résultats numériquesmist Fig. 2.12 par [Jia et al., 2012]. Cette
simulation numérique avait pour objet I'étude defitsuration des matériaux fragiles en
utilisant la Transformée de Fourrier Rapide.
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Fig. 2. 12 —Modele de fissti@n par endommagement, Jia et al., [2012]

La déformation des matériaux a grains ultrafinstdemeésulter de la compétition entre
les mécanismes liés a l'activité des dislocationdes mécanismes liés aux phénomeénes
d’endommagement par décohésion aux joints desggmaiEs observations au microscope et la
diffraction aux rayons X (DRX), ont permisétiicider les micro mécanismes mis en jeu.
L’intérét porte plus particulierement sur les imiglions entre dislocations, entre dislocations
et joints de grains et, al'influence de daucture joints de grains. En outre, a cause des
incompatibilités de la déformation due a la disttibn des tailles de grains ou de phases de
nature cristallines différentes, une attentiorartipuliere est portée aux probléemes
d’interfaces. L’'objectif est donc double : d’'unertpih s’agit de modéliser le comportement
élasto-inélastique des matériaux UFG élaborés igacedre du projet MIMIC, d’autre part il
s’agit de pousser cette modélisation en envisagizntailles de grains plus faibles que celles
atteintes expérimentalement. Cette interactioneefgxpérimental et la modélisation est de
nature a permettre I'émergence de méthodologiesr peudesign de microstructures
optimisées ayant des propriétés uniques. Il esteaent admis que [I'élaboration de
microstructures qui satisfassent a la fois aux itmmd d’'une forte résistance mécanique et
d’'une grande ductilité est un défi important autbdwguel se trouvent plusieurs applications

technologiques et scientifiques.
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Il. 2. 1. Elasticité et Plasticité cristalline

Le phénomene d’élasticité cristalline est connuudemles temps reculé mais, sa
définition en tant que science remontre au moyen[&gnoshenko, 1953]. Il a été étudié
dans le sens de la mécanique, la physique, la Iomgfial et des mathématiques. On pense que
cette science fut introduite par Leonard da Viddig2-1519) en étudiant la résistance des fils
de fer. La version la plus certaine de ces affiromst se retrouve dans les travaux de Galilée
(1564-1642) car, il est considéré étre le pereadmécanique moderne. En effet, dans son

ouvrage intitulé « Sciences nouvelles » I'on re@nha celui-ci d’avoir étudié la résistance
des poutres en pierre.

L’'un des pionniers de I'élasticité cristalline ®sameux dans l'histoire est I'anglais
Hooke (1635 — 1704).
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Fig. 2.13 : (a) Courbes contrainte-déformation dertiction de l'alliage d’aluminium2012 élaboré par
plusieurs méthodes. (b) Image de la surface de rupte du matériau par traction, Ma [2006]

Ce dernier démontrait que le degré d’allongemenindiessort est proportionnel au
chargement dans beaucoup des cas. Ceci a donnBlééhdée de la déformation élastique.
Depuis lors, plusieurs autres éminents chercheusest distingués dont Coulomb [1784] qui
mesura pour la premiére fois le module de cisadélengélastique (Fig. 2.14). Tresca [1814 -
1885] fut le premier a avoir proposé une loi didement plastique des matériaux, en
réalisant une série d’expériences sur la mise endales métaux telle que I'extrusion et la
compression de plusieurs métaux afin d’étudierelation entre le chargement de mise en
forme et le déplacement. En 1871, Barré de Saintkie(1797 -1886) inspiré par les travaux
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de Tresca, publia un ouvrage sur I'élastoplastitiéés dans lequel il traite certains problemes
de plasticité. Il y énonce quelques principes essiéalides jusqu’aujourd’hui. Il constate par
exemple que : (1) le volume du matériau ne chamgeppndant la déformation plastique (cas
des matériaux incompressibles), (2) les directidas déformations principales coincident
avec celles des contraintes principales (connusuadihui sous I'appellation de théorie de la
déformation totale), (3) la scission maximale eacghe point est égale a une constante dans la

zone plastique.

Fig. 1. Torsion test by Coulomb (Bell, 1984 L

Fig. 2.14. — Test de torsion par Coulomb, [Bell, B]

Il confirme donc la relation d’écoulement plastigieeTresca :

exprimée en fonction de la contrainte principaleximale oy et la contrainte principale
minimaleos.

L’application de la physique et de la métallurgiéaadéformation plastique remonte
aux années 1923 [Taylor et Elam, 1923] par I'étdd@ essai de traction sur un monocristal

en aluminium (Fig. 2.15). lls découvrirent que déformation plastique se produit par

glissement sur un plan cristallographique suivarg certaine direction. Ce qui leurs permis
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de calculer la scission critique sur un plan dessgiiment. Cette expérience fut réalisée
également sur le fer et le cuivre. Entre 1926 @719e groupe constitué de Schmid, Goéler et
Sachs publia les mémes travaux de traction uniesiar plusieurs monocristaux et en 1938
Sachs calcula la contrainte d’écoulement d’un mgadfcristallin comme la moyenne de ces
monocristaux ayant des orientations aléatoires. dagdraintes d’écoulement moyennes en
traction et en cisaillement trouvees étaient rethpmoent des, = 2.2t eto, = 1.29t.. Ce

qui donne un rapport deU/TC = 0.577, trop petit par rapport a celui obtenu
expérimentalement (méme valeur que celle obtenee kv critete de von Mises). Taylor (
1938) proposa alors une méthode afin de relierdatrainte d’écoulement des métaux
polycristallins a ceux des matériaux monocristallen considérant les contraintes dues au

voisinage des grains. Ainsi, il obtient une valpuoche de la valeur expérimentatg, &
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Fig. 2.15 : Courbe contrainte-déformation d’'un monaristal par Taylor et Elam, [Bell, 1984].

Il fait observer que, lorsque un métal est étieédirection du cristal tourne a cause du
glissement sur des plans particuliers et, ceurrnilént a devenir paralléles a la direction de
I'étirement quelle que soit leur orientation (FRy16). Ce qui signifie que l'anisotropie se
développe par déformation plastigue des matériaokcpstallins [Osakada, 2010].
Rappelons ici que Boas et Schmid [1930] étaienptemiers a avoir étudé le développement

de I'anisotropie.
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Fig. 2.16. — Rtbn du cristal par glissment, [Taylor, 1938]

Il. 2. 2. La théorie des dislocations

Le premier scientifique a avoir émis l'idée dexisence des défauts linéaires
(dislocations) dans les matériaux cristallins estjidponais Yamaguchi [1929]. Quelques
annees plus tard [1934], plusieurs chercheurs Taylbr, Polanyi et Orowan entreprirent des
travaux dans ce sens afin de comprendre les mévaside la déformation plastique. De
facon indépendante, ils proposerent un premier mgte qui est celui du glissement par les
défauts cristallins tels que les dislocations (Rid.7). Mais, I'existence des dislocations dans
les matériaux cristallins ne fut prouvée que daes &nnées 50 aprés linvention du
microscope électronique. Orowan fut le premier @iraetabli un lien direct entre les
grandeurs macroscopiques (vitesse des déformatairises grandeurs microscopiques d’un
matériau lors d’'un test mécanique. Il inspira altidée d’une relation capable de traduire le

mouvement des dislocations dans un matériau lansedsollicitation mécanique : c’est la loi
d’Orowan de formule :

y = bpv (2.2)

ou b est le vecteur de burgers du matériala densité des dislocations w®tla vitesse des

dislocations moyenne.
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Fig. 2. 17 : lllustration d’'une dislocation selon hylor et Elam [1923]

Il. 2.3 Déformation plastique des monocristaux

L’hétérogéneité de I'écoulement plastique provoges contraintes internes. Cette
hétérogénéité peut exister entre grains monophaséprovoquant des contraintes inter-

granulaires ou entre phases en provoquant desacutes entre différentes phases.

[l. 2. 3.1 Glissement dans les monocristaux

Le glissement est le mode de déformation le plugracd dans les matériaux
cristallins. Jusqu’a des températures moyennegeflarmation plastique d’un monocristal est
provoquée par le mouvement des dislocations &tient) sur des plans cristallographiques
[Hosford et Fancois, 1993; Pineau et Zaoui , 19B&hs les matériaux CFC (Cu, Al, Ni, ...),
la direction de glissement est <011> et les plamsglissement sont du type {111}. On
dénombre en tout 12 systémes de glissement posslales les matériaux CFC (Table 2.1).
D’aprés la relation de Schmid, un systéeme de gliss¢ n’est activé et contribue a la
déformation plastique que lorsque sa contrainteiskdllement atteint une valeur critiqug
(contrainte critique projetée). En déformation ariale (traction, compression), le glissement
des dislocations commence lorsque la contraint@s®go atteint sa valeur critique. Ce qui

donne la relation suivante :
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T, = fo. (2.3)
ou f est le facteur de Schmid qui a pour expression :

f = cosAcosp (2.4)

et/ est I'angle entre la direction de glissembrdt I'axe de sollicitation ep I'angle entre la

normaleri au plan de glissement et I'axe de sollicitatibig(2.18).

plan de
glissement

Fig 2. 18 : Schéma représentatif de la loi de Schdi

Tableau 2. 1 : Systéemes de glissement d’un matériau CFC.

Numéro systéeme Plan Direction
1 (111) [101]
2 (1112) [01 1]
3 (1112) [1 10]
4 (111) [101]
5 (111) [011]
6 (111) [110]
7 (111) [011]
8 (111) [110]
9 (111) [101]
10 (111) [110]
11 (1 :_Ll) [101]
12 (1 il) [011]
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Fig. 2. 19 : Nomenclature de systemes de glissemerieragissant avec le systéme primaire dans un ctal
CFC [Hosford, 1993]. Les systemes sont notés d'am la convention de Schmid et Boas, [1935]

Le triangle [100] [1L0][111] a été choisi comme triangle de référence (Fit9R Pour toute
orientation de I'axe a l'intérieur de ce triangle,systéeme de glissement qui a le plus grand
facteur de Schmid, c’est-a-dire le systéme primadst (111)[101]. Dans la notation de
Schmid et Boas [1935], ce systeme est appelé A8 ddnventions sont rappelées dans le
Tableau 2. 2, la lettre représente le plan de gyiient et le chiffre le vecteur Burgers.
Pendant la déformation plastique en traction, iesgiment simple sur le systeme primaire est
associé a une rotation qui améne la direction atgtiem vers I'axe de zone [100] —11] du

triangle. Ce qui favorise le systéeme B5 que I'opdie le systeme conjugué.

Tableau 2.2 : Systémes de glissements des cristaux CFC : notations de Schmid et Boas
A2 A3 | A6 B2 B4 B5 C1 C3 (65 D1 | D4 | D6

Plan (111) (111) (111) (111)

Burgers | 11 | 101 110 | 011 | 101 | 101 | 011 101 110 | 011 101 | 110

N° 10 12 7 9 1 6 4 11 5 3 2 8
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Le systéeme dévié C3 est le plan qui contient la endirection de glissement (méme vecteur
de Burgers) que le systeme primaire. Les systemgarmaires A2 et A6 ont le méme plan de
glissement que le systéme primaire et un vecteuBulgers différent. Enfin, le systéme
critigue D4 n’est jamais activé en traction lorsdiaxe de sollicitation est situé dans ce
triangle de référence. Si 'on compte I'interactidn systeme primaire avec lui-méme (self-
interaction), on dénombre donc 6 types d'interagientre systémes de glissement dans un
cristal CFC. Lorsque Il'orientation initiale de I'axie sollicitation n’est pas située sur I'axe de
zone, la courbe de traction des monocristaux ptésgpiguement trois stades [Gottstein,
2004 ; Pineau et Zaoui, 1991].

Dans un polycristal, la déformation d’'un grain edtuencée par celle des grains
voisins qui peuvent ou pas se déformer. Ainstolésion du polycristal est imposée par une
continuité des déformations normales aux jointsgd&ins. Ceci produit des contraintes
d’accommodations constituant une source supplénnentkes contraintes internes. Pour
gu’un grain subisse une déformation uniforme, it f@efinir les 6 composantes de son tenseur
de déformation. Dans les cas des matériaux incessiiiles, le matériau se déforme en
conservant son volume, ce qui raméne le nombretpasantes du tenseur de déformation a
5. On peut alors définir 5 systémes indépendanisds/ 1928]. Par rapport au monocristal, le
traitement du grain considéré comme un milieu cang’'avére donc plus complexe. Il existe
plusieurs modeles permettent de passer du moralaistpolycristal. Ces modéles sont basés
sur une approche continue ignorant I'existence dis®cations mais tenant compte de la
structure cristallographique du matériau et deolade Schmid. Dans ce qui suit, I'on va

rappeler quelques modeles classiques et des magaesedvolués.
Il. 2. 4 Modeles de plasticité du poly cristal
Il. 2. 4.1 Modéle de Sachs

Le modele fut proposé en 1928 et considere quenkeetr des contraintes de chaque
grain g9 est proportionnel au tenseur des contraintes meapiuesy. Ce qui permet

d’écrire :

07 =442 (2.5)
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ou )lg dépend de l'orientation du grain. Ce modele esélmur I'hypothése d’'un champ de

contrainte uniforme dans tout le matériau. Autrehtdn la contrainte granulaire (locale) est

€gale a la contrainte moyenne (macroscopique) :
g =2X (2.6
Il. 2. 4. 2 Modele de Taylor

Le modele de Taylor fut développé en 1938. Ce d¢paEment visait a construire un
modele poly cristallin satisfaisant la condition clempatibilité. Il est basé sur I'hypothese
d’'un champ de déformations uniforme pour tous laéng. Il ressemble beaucoup au modele
d’élasticité de Voigt. Lorsque la scission sur aagysteme de glissemendtteint la valeur
critique telle que 13 = T, la contrainte d’écoulement a pour expression :

_ Zév=1 ay’

Oy =Tc=_——=mT, (2.7)

ouMmest le facteur d’orientation de Taylor.

Pour un poly cristal CFC dont les orientations gmiges au hasard est égal a 3.06 pour

Taylor [1938] contre 2.24 pour Sachs [1928]. Ce éedle Taylor présente de nombreuses

insuffisances notamment dans la prédiction dextate [Honeff et Mecking, 1981].
Il. 2. 4. 3 Modéle auto-cohérent

Le modele auto-cohérent joue un rdle déterminamisdé modélisation du
comportement mécanique d’un polycristal car, ilnperrde prédire les propriétés mécaniques
des matériaux hétérogenes tels que les polycrigténdaer, 1961 ; Hill, 1965 ; Berveiller et
Zaoui, 1979; Molinari et al.,, 1987; Abdul-Latif, @®; Mercier et al., 2005; Mercier et
Molinari, 2009; Abdul-Latif et Radi, 2010]. Conir@ment aux modeles de Sachs et de
Taylor, le modele auto-cohérent peut prendre enpteta forme des grains par le biais de la
théorie d’Eshelby ([957] et décrire ainsi I'intetian entre les grains et le polycristal. Dans ce
modele, chaque grain ou groupe de grains est aamés@mme une inclusion non homogéne
noyée dans une matrice homogéne ayant les prapnéd§ennes de lI'agrégat. La réponse
macroscopique du polycristal est donc le résuleatadcontribution de chaque grain. C’est
pourquoi, afin de résoudre le probléme de l'inteoacentre le grain et le polycristal, une loi

d’interaction doit au préalable étre proposée.
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Rappelons ici que contrairement au modele de Piand Cailletaud [1990] qui

considére respectivement, un couple de variablesnies tensorielle ﬁg,gg) pour définir

I'écrouissage intra-granulaire et deux couples deables internes scalaire(qs, RS) et
(a®,x%) pour définir I'écrouissage isotrope et I'écrougesacinématique, I'écrouissage
cinématique, dans cette étude, est défini de fapqiicite grace a une loi d’interaction
appropriée. Ainsi, du fait de I'existence d’'une ghale comportement élastique granulaire
(translation du domaine élastique), 'accommodatidar-granulaire est de nature élastique.
L’écrouissage cinématique est introduit au moyempahametre de couplage facilitant a cet

effet la prise en compte des trajectoires de clmaegé complexes.
Il. 3 Quelques modéles micromécaniques auto-cohénsn
Il. 3. 1 Modele de Berveiller et Zaoui

Berveiller et Zaoui [1979] ont proposé un modekcaommodation plastique isotrope
afin de simplifier I'influence de linteraction @tque par rapport a la formulation de Hill. lls
ont introduit dans la loi d'interaction proposédéiatement par Kroner [1961lin facteur
d'accommodation plastiqae dépendant de la déformation plastique. Rappetpres les
résultats que prédit le modéle de Kroner [19®8h) tres proches de ceux de Taylor [1938] a
cause de la valeur detres élevée. Or le modele de Taylor [1938] priesséiss nombreuses
insuffisances notamment la prédiction de la textueemodele d’interaction de Berveiller et

Zaoui [1979] s’écrit alors :
09— 2 = au(E - €?) (2.8)
1

a = Tran (2.9)

Le paramétreﬁ dépend de I'état de plastification de la matricpeut se calculer en faisant

des essais de traction. Ainsi I'on trouve a paktis réponses contrainte-déformation la valeur

suivante :

=
Il
wiN

2
2P (2.10)

Ce qui donne, par conséquent, la relation suivante
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1
&= e (Er)n

(2.11)

A noter que le coefficientr assure le relachement des contraintes interneans de la
déformation plastique. Avec ce coefficient, on peaurificiellement aller du modéle statique
au modele de Taylor en le faisant varier de zdhafini. Pour la valeur deo=1, on retrouve

le modéle de Kroner [1961] - Budiansky et Wu [196@ppelé KBW». Soulignons que le
modeéle de KBW peut étre mathématiquement consicgméme un cas particulienEl) et
gue ce coefficient d'interaction plastiqgue a étédegpour un chargement proportionnel basé
sur une formulation incrémentalen€<1). Cette valeur peut conduire a une réponse
d’interaction douce. Cette suggestion représente fagen simplifiee dnclure les
accommodations plastiques qui donnent une répdosedpuce que le modéle KBW. Encore
une fois, la nature incrémentale de cette apprathkaccumulation terreurs associée a
I’hypotheése des propriétés uniformes dans la mdavegisent une réponse un peu trop raide.

Il. 3. 2. — Modele viscoplastique auto-cohérent (VEC)

Le modéele viscoplastique auto-cohérent (VPSC) af@t@aulé par [Molinari et al., 1987 ;
Ahzi, 1987] et est basé sur une formulation larganutilisée en plasticité poly cristalline en

grandes déformations. Sa premiéere version s’écrit :
s¢—5= ("' +AY): (8- D) (2.12)

ouT est un tenseur d'interaction d’ordre 4Aétun tenseur d’ordre 4 représentant le module

tangent du polycristal. Ce modele a été améliorélifMri et Toth, 1994] en y introduisant

dans la loi d’interaction un parametreLa nouvelle loi d’interaction devient :
s8—S=a (I +4°%): (8- D) (2.13)

avecl's un tenseur d’ordre 4 tel qué' ™! = mIs™1, A est un tenseur d’ordre 4 représentant

le module sécant tel qué® = m A%, etm est la sensibilité a la vitesse de déformation.

Poura = 0, on obtient le modele de Sachs [1928] et lorsgtend vers l'infini, on obtient le

modele de Taylor [1938]. La premiere version du eleds’obtient lorsquea égal am.
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L’interaction entre le grain et le poly cristal et type tangent. Dans le méme esprit,

Lebensohn et Tomé [1993] avait proposé le modéiasti:

(89 -D)=K":(s9—5) ou s8—S=K(é8—-D) (214)
K est un tenseur d'interaction d’ordre 4 et a pogression :

K=nT" M1 E(1-E) (2.15)
I représente le tenseur unitaire d'ordre 4 et Eetseur d’Eshelby et le parameu®’”

équivaut a I'inverse du parametre

Ainsi, on obtient le critére de Taylor [1938] lown®// = 0, le critére de Sachs [1928]
lorsquen®// = oo, le critére sécant lorsque’// =1 et le critére tangent lorsque// =
n = 1/m [Lebensohn et Tomé, 1993].

Dans cette thése, nous utilisons le modéle autéreah développé par Abdul-Latif
[2002] avec un certain nombre de spécificités. Notent notre modéle auto-cohérent prend
en compte le comportement élastique, la déformgtiastique des matériaux est supposée
incompressible. Et plus, le modele d’interactionitBéde [Molinari et al., 1987] est modifiée
de telle sorte qu’il prenne en compte des chargesmplus complexes. Plusieurs autres
modeles de plasticité cristalline que nous ne aiterpas dans ce travail de thése, existent
dans la littérature tels que : le modéle non lidaiscoplastique de Ahzi et M’Guil [2009],

le modeéle élasto-plastique de Peirce et al. [19883r0 et Neediman [1985].
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lll. 1. Cadre général

Comme énonceé dans les chapitres précédents, I'éeglenatériaux a microstructures
UFG et NC s’est de plus en plus élargie [Valievakt 2000]. Les raisons d'une telle
expansion sont nombreuses, elles vont des propmsigeptionnelles et variées aux multiples
phénomenes rencontrés dans ces matériaux doninsertant pas encore une explication
expérimentale satisfaisante. Le recours a la meat@n et aux simulations s’avere étre un
bon complément pour aller explorer les possillittaccessibles par I'expérience. Aussi, le
choix d’'un modéle devrait impérativement répondta fois aux exigences mécaniques (lois
de comportement, phénomenes physiques) et numsr{guedéles numériques opposables)
c’est-a-dire qu’il est nécessaire d’abord d’ideetifles propriétés mécaniques de ces
matériaux et de rechercher les modéles numériggmegentatifs du ou des phénomeénes

mécaniques identifiés.

Rappelons en effet, que le projet ANR MIMIC dargulel s’inscrit cette these est basé
sur I'élaboration, la caractérisation des mécanssdeedéformation et d’endommagement des
échantillons de nickel. Ces derniers peuvent émaamodaux ou multi structurés avec une
composante UFG (taille moyen de grains < 1000 rirape composante CG (taille de grains
> 1000 nm). L'étude consacrée a ce Nickel dansHhapitre 3 a précisé et confirmé
'existence de deux comportements meécaniques glassia savoir: le comportement
élastique, le comportement plastique intra-grareilet la naissance d’autres mécanismes de
déformation plastique extra-granulaire ayant unetefoinfluence sur la contrainte
d’écoulement des microstructures. Parmi les phénemémécaniques rencontrés, figure
également la présence de deux écrouissages domtuigsage isotrope (quoiqu’il soit faible a
certaines tailles de grains) et I'écrouissage matéue. Les mécanismes de déformations
recensés résultent généralement de l'activité dsl®cdtions et des mécanismes liés au

processus d’endommagement.

Le choix d’'un modele micromécanique peut donc piséifié en tenant compte des
éléments énumérés ci-dessus. Contrairement apanldes modéles de plasticité, dans notre
étude, nous considérons le matériau compressildirirle du matériau non constant en
déformation totale) du fait de la prise en compiecdmportement élastique. Ceci aura pour
conséquence numérique la définition de 6 composadieectes de contrainte et de

déformation au lieu de 5 composantes définies tartss d’un matériau incompressibible
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(volume du matériau constant en déformation plastidgns le cas d’'un comportement rigide-

viscoplastique ou plastique).

Le recours a I'approche micromécanique auto-colérarété largement justifié dans
le chapitre 3 dans sa derniéere partie dédiée @diéétles modéles de plasticité cristalline. Ces
phénomenes micromécaniques identifies ont permisdéleslopper un premier modele
micromécanique auto-cohérent dans lequel la raotates grains a été supposée négligeable

(hypothese des petites déformations).

T T I I

1200 [ ~~SPS 250nm E.C..RT; ¢= 1.6x107 | [ Nickel |

— 5P ABOS (306nm)
i SPS 204nm / SPS ABOSO (318nm) |

CIC Bimodal B
CIC Bimodal A i

Contrainte, MPa
@
=
o}

0 005 041 015 02 025 03
Déformation plastique

Fig. 3. 1 — L'effet de la taille moyenne des grassur le comportement mécanique, [Bui, 2008].

lll. 2 Notion de petites déformations et équationgonstitutives du modele

Ce modele micromécanique en petites déformatiomsisischéma non incrémental et
se base sur le modele auto-cohérent élasto irglastiroposé par Molinari et al. [1997] pour
les comportements plastiquement incompressibledastiquement compressibles des poly
cristaux tenant compte aussi bien de I'élasticiié de la plasticité et de I'interaction entre
grains. Ce modele a été modifié par Abdul-Latifabt[2002] en considérant une inclusion
sphérigue noyée dans une matrice élastique, isoebpniforme a l'infini. Dans ce cas, la loi
d’interaction a été simplifiée en remplagant le medangent visqueux macroscopique par un
parameétre phénoménologique constant. Ces simpiditaont en effet, permis de décrire un

nombre important de comportements inélastiquesigrnyes des matériaux poly cristallins
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sous chargements multiaxiaux complexes tels qiegfetl Bauschinger, le sur-écrouissage,
I'effet de rochet, I'effet de mémoire, etc. Plusedment, Abdul-Latif et al, |2010], ont

proposé le modele d’'une inclusion ellipsoidale afmprendre en compte l'influence de la
forme de grains sur le comportement élasto-plastidgs poly cristaux métalliques de type
CFC dans le modele auto-cohérent pour une plastigdpendant du temps. Molinari et al.
[1987] avait proposé un modele auto-cohérent visstigue linéaire en grandes

déformations, basée sur la méthode mathématiquégledions intégrales et tenant compte
de l'effet de forme, I'interaction entre grainsanisotropie géometrique et I'écrouissage. Les
interactions élastiques n’étant pas prise en comptemodele est applicable aux seuls

matériaux incompressibles donnant ainsi I'équasianante :
-1 .
st—s=(0" +4):(e2-E) @1

ou s’ et £°( S et E) sont respectivement le tenseur déviateur desaintes et la vitesse de

o1
déformations microscopiques (respectivement maopgue). [1° ~ est le tenseur (ordre 4)

d'interaction etd représente le module tangent macroscopique.

La transformation de ce dernier modéle en un mod®iéo-cohérent élasto-
viscoplastque applicable aux matériaux incompréssiba été faite par Kouddane et al.
[1994] en adoptant la méthode utilisée par Moliedral. [1987] pour une inclusion sphérique
lorsque le comportement du matériau supposé élastat uniforme, incompressible et
isotrope dans I'hypothése en petites déformatibaselation d’interaction simplifiée s’écrit :

$'-S+ (" -8)=3u(’ -E) (3.2)

0

ou u estle module de cisaillement élastique isotrapg e coefficient de viscosite.

L’avantage de cette relation réside dans sa d#&pacienir compte a la fois d’'une
réponse instantanée, caractérisée par une relatangue a celle de Kréner pour le probleme
de l'inclusion élastique et d’'une relaxation vislasgpique différée, identique a celle concue
par Molinari et al. [1987]. Dans la méme chronodgdViolinari et al. [1997] avaient proposé
une formulation plus générale du modéle de Koud@ara. évoqué ci-dessus en considérant
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le comportement élastique-inélastique anisotropsetpressible. Leur relation d’interaction
est un couplage de deux modeles de comportemér tgle :

1 -1 . - 1 .
(D "‘Qj :(§9—§)+(D "‘éj -9 =("-E) (3.3)

N e . S 'S
ol C est le tenseur (d'ordre 4) des modules d'élaéticitacroscopiquel et [J
représentent les tenseurs (d'ordre 4) d'interactibA le tenseur module tangent inélastique
macroscopique.

Les deux modeles précédents constitutent le plEndépart des modéles proposés
par Abdul-Latif et al. [1998, 2000, 2002 et 20@4] utilisés comme modele de référence
dans ce travail. Se basant sur I'’hypothese d’'unpootement élasto-viscoplastique linéaire

incompressible, Abdul-Latif et al. [1998] avaientoposé, dans I'hypothése des petites

déformations, la relation d’interaction (3.2) pdaguelle lorsquer;, tend vers l'infini, on

obtient une réponse élastique instantanée via dgu (3.4) et faisant analogie a la loi de

Kréner.

$,-S =-3u (¢°-E)

(3.4)

De méme, lorsque le caractére visqueux est domifmanprépondérant) et pour des temps
longs, la relation d’interaction suivante s'impose
$,-S =-31°(¢° -E
$,—S n"(&" —E) (3.5)
Par ailleurs, I'écrouissage cinématique se mamifgéspar une translation du centre du
domaine d’élasticité, induisant de ce fait une atnigpie, est naturellement décrit a I'échelle
macroscopique. Ce résultat a été montré par Kowdddnal. [1994] dans le cas d'un
chargement cyclique uni axial. En effet, dans ldreade I'approche auto-cohérente, le

bY

parametre,, qui dépendant de I'histoire de la déformationjt dgire ajusté a chaque

incrémentation de temps, de maniére a satisfaioeaition d’auto-cohérence. Nous avons

donc en déformation totale imposeée :

1

E=E (3.6)
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I

avec E est la vitesse de déformation macroscopique ingpdSé contrainte imposée, nous

avons :

S =§ (3.7)

ol S représente la vitesse de contrainte déviatorigaermscopique imposéeS la vitesse

de contrainte déviatorique macroscopique calcujeéest calculé de facon a ce que I'erreur
relative définie par les équations (3.7) (ou 3@} minimale afin de satisfaire la condition
d’auto-cohérence (équations 4.7 ou 4.8). Dans thecde la déformation imposée, nous

avons :
vesle-el]

Par contre, en contrainte imposée :
=[-8 @9

Avec Re le pourcentage d’erreur et la noripg définie commefx| = /ax:x et a=3/2 pour

les contraintes, a=2/3 pour les déformations.

Limitée au seul cas du chargement uni axial, capigroche décrit néanmoins, avec
succes, le comportement cyclique des matériaux ligés. Sous cette sollicitation, le

parametres), est ainsi déterminé a chaque incrément de temgoss [2 cas des chargements

multiaxiaux, le scalairg], pourrait étre remplacé par un tenseur d'ordre eci Complique
considérablement la détermination, a chaque inanédetemps, des différentes composantes

du tenseur. Pour contourner cette difficulté, uol@tsn simple est proposée Abdul-Latif et

al. [1998] et qui consiste a:

e remplacer le rapport—/é) par un coefficient phénoménologique scaléijeui

o

reste a déterminer par identification avec desltasuexpérimentaux.
* négliger la viscosité dans les comportements dn gtedu VER

» exprimer les comportements élastiques incompress{iglobal et granulaire)

S . o : 9 — -9
considérés respectivement p@ =2y E. et § =21 €.
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La relation d’interaction simplifiée peut étre dédpar :

§-S+p -9=-3u (¢’ -E) (3.10)

Notons que la condition d’auto-cohérence est syati@uement veérifiee, avec une valeur de

[3 constante.

En se basant sur ces deux modifications, tousriasipaux phénomeénes, concernant les
chargements cycliques notamment bi-axiaux, peuggrt convenablement reproduits. Dans
le cas d’'un comportement compressible comme c&estak pour la plupart des matériaux
métalliques poly cristallins, I'hnypothése d’incorapsibilité représente alors une restriction
majeure loin de la réalité physique. Une extensibn modeéle au cas de [I'élasticité
compressible a été ainsi proposée [Dingli et &1Q02, [Abdul-Latif et al., 2002]. Seules les
relations de comportement élastique (granulaire metcroscopique) et surtout la loi
d’interaction sont modifiées par rapport au casmnpressible. En revanche, le comportement

du monocristal reste inchangé par rapport au trak&bdul-Latif et al. [1998].

Au niveau granulaire, le comportement élastiquérap® est décrit en dérivant la

relation de Hooke classique suivante:

g
Ze

g oy, g 9
o =pas T 2ug, +A(tre, )1 (3.11)
u=p? etA=A% sont les constantes de Larédenseur unité du second ordre.
Le taux de contrainte granulaire est donné alorsgpaelation:

6° =2ue +Mtre, )L (3.12)

Par contre, le comportement isotrope élastigue d&R Vest obtenu par la méthode

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

Tout en gardant la méme structure de la relatiameataction identique a celle de Kouddane
et al. [1993] avec une partie élastique et uneigoamtlastique, Molinari et al. [1997] ont
proposé une généralisation du modele de Kouddaak Et993] en considérant le cas d’'un

comportement élasto-inélastique anisotrope et cessjisle, conduisant ainsi a (3.3).
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L’isotropie du comportement élasto-inélastique admise comme hypothése dans le but
d’'une meilleure simplification des calculs [Abdudif et al., 2002]. Ainsi, la partiélastique

est décrite par la relation suivante :

-1 -1 . .
(DS +Q) (08 -2) = (&£ - E) (3.16)

alors que la partimélastique est présentée sous la forme suivante :

li -1 .
(0% +4) :(s#-5)= (&~ En) (3.17)
ol 2 =C: E.est la relation de comportement élastique de le ¥EB= A: E;, représente
la relation du comportement inélastique globalqeéastique).

En ce qui concerne la solution de la relation dliattion générale de I'élasticité des

milieux hétérogénes (3.15), la solution démontréeFrancois et al., [1993] est utilisée. En

effet, pour une inclusion sphérique de module di&aé g' dans une matrice homogéne

infinie de moduleg0 soumise a une déformation a I'infini, on a :

(1+E:80):¢, =¢, (3.18)

.....

S = 15,U(3k +4u) [ (3K +£1)0,0, +9(k+2p)1 ] (3.19)

Le tenseur identité;, , d’ordre 4 et le module de compressibilité lntstonnes par :

1
Iijkl = E(Jlk 5,1 + Jn 5jk) (3-20)

K=A+ 2;‘ (3.21)

Le module d’élasticité de I'inclusion est détermpa¥ la relation suivante :

c =C’+dc (3.22)
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Par analogie avec I'équation (3.13), on a alors :

Avec

1

D% = [(3k + 1)9,0, =9Ik + 21, ]

15u (3K +4u)
Eiik' = Z/UI ijki + /]O_ij 5kl

On obtient alors la relation:

Nl]_k]I- = 2A|ijkl + B5ij 5kl
ou
A= - 8u +3A)
2u @4 +9A)

61+ A) (31 +8L)

" (4487 + 45601 +108F)

Revenons a la partie inélastique de la relatiomteraction:

(0°"+a] ' -9=(-E)

(3.23)

(3.24)

(3.25)

(3.26)

(3.27)

(3.28)

(3.29)

(3.30)

(3.31)

s , , .
Le tenseurg doit étre normalement calculé par la méthode destifans de Green. Pour le

's
cas d’'un comportement inélastique isotrope et irmessible,g a une forme isotrope et
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est composée d'un unique coefficient en fonctiomthdule visqueux tangemt. La méme

solution "pragmatique™ que pour la loi d’'interactide Kouddane et al. [1993] a été adoptée
en remplacant le terme visqueux, que nous n'avassbgesoin de déterminer explicitement,
par un parametre phénoménologique> 0). La relation d’interaction inélastique est

alors déduite :

1 o

-—@©' -9 =(¢ —E.) (3.32)
3n

-aE -9 =) -En) (3.33)

Le signe «-» est ajouté pour respecter I'égalit signes entre les deux ternwe@q -9 et

(&2 —Ein) car —a 20. En additionnant les deux parties (€lastique étastique), on
obtient ainsi la relation d’interaction élasto-estique [Abdul-Latif et al., 2002] :

2A(° -2) +Btr° -IN-a -9 =(* -E) (3.34)

Cette solution adoptée dans les deux cas (incosiplest compressible) consiste a
simplifier la relation auto-cohérente de Molinati &. [1997] en négligeant le caractéere
viscoélastique des comportements local et globain Point de vue physique, cette solution
représente une régression. En effet, poupaly cristal, le comportement inélastique a des
effets de viscosité. La viscosité de la matrice @tie alors prise en compte dans la relation
auto-cohérente [Abdul-Latif, 2000]. Néanmoins, avee telle simplification, la description
du comportement mécanique des poly cristaux mgtet reste convenable notamment sous
chargements multiaxiaux. De plus, ce modele peulitativement décrire toutes les
possibilités offertes par le modéle de Kouddara.gi1993] sous chargements cycliques uni-
axiaux. Cet argument permet d’adopter une tellepbiication afin de reproduire les

phénomenes liés aux chargements cycliques non-pimpaels.
[11.2. 1 Comportement local

L'apparition des déformations inélastiques au salas matériaux métalliques
polycristallins est généralement due au glissemée$ plans cristallographiques. Ce

glissement se produit toujours selon des familkeslidections particuliéres. Les directions de
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glissement dans le cas des matériaux de type Cliq@a Centré) correspondent a celles de
la famille <111>. Les plans de glissement sont cdag familles {110}, {112} et plus
rarement {123}. Concernant les matériaux cubiquefaces centrées (CFC), constituant
I'objet de notre étude, les directions de glissensamt <110> et les plans {111} (Fig.4.2).

Ces derniers nous permettent d’obtenir directenmarsgt les systémes de glissement possibles

Fig 3.2: directions de glissement <110> et plans¥1} pour les structures CFC

Quand on soumet un échantillon monocristallin afonee F en traction simple, seule

la composante projetée sur un systeme de glisseawténable peut induire une déformation

plastique. En considérant la composante tangemtigll au plan de glissement et dans la
direction de glissement, et a l'aide des notatidesla Fig. 2.14, on obtient alors la loi

classique de Schmid [1924] qui donne la scissisalue :

S

F
I°= — cospcosA (3.35)
S

Le facteur €ospcosA) est appelé facteur de Schmid pour le systeme lidsements

considéré. Il permet de calculer la contrainte sgaee a l'activation d'un systeme en

fonction de la direction d'application de la forck. I'exception de certains cas (tres

particuliers), on constate que le mouvement paseginent n'est pas colinéaire a I'effort
appligué. Ces remarques montrent que la déformalastique est de nature anisotrope. Par
conséguent, dans un monocristal, plusieurs systdmegtissement peuvent étre activés. Il est
donc nécessaire de considérer les contributionsildes des difféerents systémes a la
déformation plastique. A présent, nous donnonsquesl définitions mathématiques de base

de la loi de Schmid qui est utilisée par la suites systemes de glissement sont définis par

leur normale au plan de glissemefit ainsi que par la direction de inssemE?lt La

direction est elle-méme liée au vecteur de Burdarsystéme par :
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O
n

|"s_

(3.36)

(@]
%

Le couple ﬁS,FS) permet de définir le tenseur d’orientation dutsyse donnér_nS pour les

structures CFC par :

S

m :%(FS ORs+nas0O1®) (3.37)

avecl] le produit tensoriel.

Chaque systéme de glissement vérifie la loi de Sthamla scission résolue® est calculée

par projection de la contrainte granulaire appl&gé sur les systémes de glissement.
=g m° (3.38)

Dans un grain, le glissement cristallographiqueeedge la déformation plastique, i.e.,
I'entrée en plasticité obéit a la loi de Schmid. dffet, le comportement du matériau est relié

a la loi de Schmid, connaissant la contrainte ddmasjue grain, et supposant qu’un systeme

cristallographiques est actif quand la cession résolu qui s’y exerce atteint une valeur

critique.

lll. 2. 2 Modele de comportement élasto-inélastigel d’'un monocristal.

La description de la loi de comportement ave@$étité isotrope granulaire se fait a deux
niveaux parmi lesquels : au niveau du potentietad’ét au niveau de la dissipation par le
concept de la plasticité non associée. En effételgie libre globalg (i.e., au niveau du
volume élémentaire représentatif: VER) est chomienme potentiel d’état et peut étre

partitionnée en une contribution élastique et en une contribution inélastigpei, :

pY = pl//e+ PV¥in (3.39)

En se basant sur le fait que I'’écoulement in&jastide la matiére n’influe pas sur le
comportement élastique, on assure ainsi le décgeples phénomenes (élastique et

inélastique). Dans le but de simplifier le probléroa adopte aussi I’hypothese des petites
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déformations et on néglige les effets thermiqudsa partie élastique de I'énergie libre
spécifique peut s’écrire a I'échelle globale, comimeomme de tous les potentiels élastiques
granulaires sur tout I'agrégat poly cristallin empgosant dans un premier temps que le

comportement élastique a ce niveau est unifornodroigse et compressible. Le tenseur des
déformations élastiques; est considéré comme une variable interne, et neetg des

contraintes granulaires de Cauch¥y est sa variable duale associée. On note ajuest
calculée a l'aide de la loi d’'interaction (3.34)e €hoix conduit clairement a une nouvelle
définition du potentiel d’état. Donc, I'énergie g élastique spécifigue macroscopique peut

s’écrire comme la somme de tous les potentielsujmars sur tout I'agrégat polycristallin:

Ng
py(ed)=2 pye (3.40)
g=1

La partie élastique granulawd, qui représente I'énergie réversible, prend lamfor

guadratique isotrope classique suivante:
g 1 . g\\2 [ 932
PYe = 5 Atr(ee))” + w(tr(ee)”) (3.41)

Pour le comportement local (i.e., granulaire)gleseur des contraintes de Cauchyg’obtient

alors en dérivant I'équation (3.41):
g_ Oyg _ .9 [ g
=p = 2uegt Atreg 1 (3.42)

La relation de comportement (3.42) est obtenue tisamt les relations classiques de
I'élasticité et a partir de (3.40) en remplacastdenstantes de Lamé granulaifet ' par le

module d’Young Eet le coefficient de Poissofia I'échelle granulaire :

g g
& 2%6 —%tr(gg)l_ (3.43)

Quant a la partie inélastique de I'énergie librecroacopique, elle peut également s’écrire

comme la somme de tous les potentiels granulainetost I'agrégat polycristallin.

Ng
Py =D PV (3.44)
g=1
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La partie inélastique granulaire du potentiel d'épartie représentant I’énergie irréversible
granulaire, s’écrit comme la fonction quadratique ld variable d’écrouissage isotrope
intragranulaireg® [Saanouni et Abdul-Latif, 1996].

Ns Ng

pyd@®) =Q°> > H.q @° (3.45)

r=1 s=1

Q° est le module d’écrouissage isotrope intra grareutiu systéeme de glissementHs est la
matrice d’interaction de I'écrouissage isotropeargranulaire permettant de rendre compte,
non seulement, de l'auto-écrouissage d'un systeenglissemens, mais aussi de I'effet des
autres systemes actifs du méme grain (écrouisssgat) sur ce méme systerseCette
matrice autorise différents choix pour sa forndéagonale, symétrique ou non symétrique, et
peut étre envisagée constante dans le temps, cordraire, dépendante de I'histoire de la
déformation [Franciosi, 1985]. La forme et la vidda de cette matrice ont été étudiées a
partir d’essais expérimentaux dits d’écrouissageéenta dans lesquels on active
successivement et individuellement deux system#éraits de glissements d’'un matériau
donné pour déterminer les effets croisés du gliss¢rde I'un sur I'écrouissage de l'autre
[Kocks et Brown, 1966; Jackson et Basinski, 196@anEiosi et al., 1980]. Nous adoptons ici
le choix d’une matrice symétrique avec six paraesetrestants constants dans le temps
[Franciosi, 1978]. Pour les structures cristallimsyant que des systémes octaédriques, la
matriceH,s est de dimension 12x12. Pour d’autres structargant des systéemes cubiques et
octaédriques (cas de monocristaux a base de riadieshpérature élevée), une matrice 18x18
est nécessaire [Poubanne et al., 1988]. On notelaggeurce essentielle de I'écrouissage
cinématique d’apres I'expérience est représentetepgoints de grains dans les polycristaux.
Il est prédominant comparé a I'écrouissage cinéqatiproduit au coeur du grain. Ainsi,
I'effet de I'écrouissage cinématique peut-étre ajyhent décrit d’'une maniere implicite et
naturelle par le paramétrede la loi d’'interaction inélastique. Quant a l'@gissage isotrope

intra granulaire, sa variable dualge®t obtenue par dérivation de I'équation (3.45):

g N,
RS = aw—'g =Q°Y H . (3.46)
aq =1

Ou la matriceH  est introduite dans le potentiel d’état, donnansiaune contrainte interne

d’OrowanR®(taille du domaine d'élasticité sensible a la nmlitité des systémes de
glissement actifs) [Abdul-Latif, 1994].
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En général, I'écrouissage isotrope dépend de cedice Hs. Cette formulation
permet une saturation de I'écrouissage aussi bierhargement monotone qu’en chargement
cyclique et prend en compte les interactions elasedifférents systemes de glissement a
travers cette matriciHs. Une fois la variable duald®® déterminée par la loi d’état
(équation 4.46), il reste a définir les relatioremplémentaires, décrivant les processus
dissipatifs, i.e., les lois d’évolution de la vdnlia interneg®. La définition de I'écoulement
inélastique local est élaborée en utilisant unewitde plasticité. Il s’agit d’introduire un
domaine élastique (surface de charge) pour chagsimnse de glissement, ainsi qu’'un
potentiel de dissipation inélastique, en considdeaformalisme de la plasticité non associée.

La surface de charge s’exprime alors pour chagsiese de glissement par:

S
T

fo=

-R° -k (3.47)

ou k est la contrainte de friction (la scission crigqrésolue) sur le systenseDans cette
description de la surface de charge proposée panlAkatif (1994), la variabl&® représente
bien I'évolution de la taille de cette surface, lonnant un sens physique. En effet, un
systeme est actif si la scissiaf} ¢st supérieurem = (R®* +k’). Le taux de glissement peut
étre déterminé, pourvu que la variable d’écrouissetgcelle du glissement cumulgsoient

connues. Pour chaque systeme de glissement, |latigbtde dissipation inélastique intra

granulaire, s’écrit:

S
T

Fe=

-R°-k$+b*g°R® (3.48)

b® est un coefficient dépendant du matériau, caraetérla non-linéarité de I'écrouissage,
pour chaque systéms).(On retrouve I'écrouissage isotrope linéaire dansas otb®= 0. En
effet, étant donné que I'hypothése de linéaritéetecrouissage isotrope ne correspond pas a
la réalité physique des matériaux métalliques,ecené de non-linéarité est alors introduit
dans le potentiel inélastique (3.48)u niveau granulaire, on obtient les relations diétion

de la déformation inélastique granulaire et dertiaissage isotrope intra granulaire par la

regle de normalité, en dérivant le potentiel ptasti (€équation 4.48).

NS o S NS .
éJ =2 A5 —5 =2.4° sign®) m° (3.49)
s=1 aQ s=1
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ol ASest le pseudo-multiplicateur inélastique. Le viéssde glissement de chaque systéme

}'/5, et la vitesse de déformation inélastigtfe sont définies par:

y* = Fsign(r’)
NS

&n=> y°’m
s=1

(3.50)

Au niveau microscopique, I'évolution de la variabdkeI'écrouissage isotrope est donnée par:

. OF°
-S:/‘S
A 0

- =A0-b%°) (3.51)

Afin d’éviter les problemes relatifs a la déteration des systémes de glissement
actifs du modéle, une formulation viscoplastique amisie. Nous introduisons un seuil de
plasticité en traction et en compression sur chayséme de glissement. La densité de
dislocation n’intervient pas explicitement. Dans ca&dre, I'expression du multiplicateur
inélastique est donnée par une fonction puissaada surface de chargé:

S

: fs =l -R° -k’ ‘

ou K® etZ sont des constantes matérielles permettant de@&léeffet local de la viscosité du

matériau. Si I'on souhaite se placer dans le cddréa plasticité indépendante du temps, le
multiplicateur plastique sera généralement détegnpiar la condition de cohérent&=0.

Toutefois, ce choix a I'inconvénient de poser desbigmes d’indétermination et de non
unicité, étant donnée la relative complexité dumf@isme par rapport a une certaine approche
phénoménologique macroscopique. On peut néanmaoaitert ce cas de la plasticité
indépendante du temps en choisissant les coefficiéh et Z, de maniére a rendre la
contrainte visqueuse faible et constante. En effetcomportement plastique peut étre
pratiguement décrit en choisissant relativementgraade valeur d’exposagtet une petite

valeur du coefficienk®, i.e., réduisant au minimum I'effet de viscosité.

oy =K®°p®

1
z® (3.53)
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lll. 2. 3 Homogénéisation

La problématique de I'homogénéisation des materiaétérogenes réside dans la
méthode employée pour effectuer 'opération de ¥anoe » qui est sensée nous permettre
d’aboutir aux grandeurs macroscopiques recherchées.recours a des moyennes
élémentaires sera privilégié. En effet, I'hnypothéaeiformité de la déformation au niveau
des systemes de glissement n’étant pas réellentabtieé la description statistique de
'agrégat n’est donc pas indispensable [Zaoui, 19B@ns ce travail, le VER étant supposé
monophasé, on peut donc appliquer les opératiomayenne classique. Ainsi, la vitesse de
déformation macroscopique (inélastique et élasjigest considérée comme une simple

moyenne de toutes les vitesses de déformationastigies et élastiques granulaires sur tout

lagrégat:
. Ng g
Ein = Z 1:vggin (3.54)
g=1
. Ng g
E. =) flée (3.55)
9=1

ou f . est la fraction volumique du grain. Donc la vieese déformation totale s'écrit :

E=E.+E, (3.56)

lll. 2. 4 Validité thermodynamique du modele

Au niveau d’un monocristal, la relation d’interiact conduit a5 ° = X . La dissipation

intrinseque se présente comme:

Ns
0 =64l - >R ¢ =20 (3.57)

s=1

En remplacant les équations (3.46, 3.47, 3.48, 8t4050) dans (3.57), nous pouvons alors

montrer l'admissibilité thermodynamique du modelecette échelle, pourvu que les

parameétres®, Q° et kcf soient positifs aussi. Cette condition est tolgorgrifiee si les termes

de la matriceH,s sont toujours positifs. L'admissibilité thermodgmique peut étre vérifice a
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I'échelle globale. Pour généraliser I'équation T3.%a dissipation intrinseque macroscopique

s’écrit comme :

. Ng N
O,=2Z:E"->3R¢° =20 (3.58)
g=1s=1
Cette étude peut étre rangée en trois niveauxyairsale niveau macroscopique,
représenté par le VER, le niveau mésoscopique septé€ par le grain et le niveau
microscopique représenté par le systéeme de glisggifig. 3.3). Ce modele de référence a
déja fait 'objet de plusieurs publications [A. Aldelatif et al., 2009 ; J. P. Dingli et al.,
2000]. Il constitue donc a cet effet une base dahlr laquelle nous allons batir notre futur
développement. Notre étude porte surtout sur umaioemombre de paramétres jugés
nécessaires, il s'agit de I'influence du paramdeeouplage, de l'influence de 'agrégat sur
la réponse macroscopique, de linfluence de lass#ede sollicitation sur la réponse

macroscopique et enfin de la stabilité du modéteqaport aux types de matériaux.
lll. 3. Quelques résultats et discussions

En effet, le paramétre de couplage joue (ou peuéerjoun rble clé dans cette
modélisation et dans toute la suite. Dans la mesureil joue la transition entre le
comportement élastique et plastique, il peut selwivaleur d’justement dans le cas de I'étude

de I'évolution de la texture (Chapitre suivant).

—— T

Nouvelle lol d' Interaction

Localisation

@ R)

Fig. 3.3 — Schéma des différentes échelles du madel
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lll. 3.1 Résultats bibliographiques

Le réle de ce parametre a déja été étudié par Abatifl [Abdul-Latif et al., 2002] en
choisissant trois valeurs dedont deux extrémes (5x105x10°% 5x10%. La Fig 4.4 montre

ainsi la contrainte macroscopique pour ces trdswa.

800

(=3
=
S

5

Axial maero-stress Ey; (MPa)
g

(=3
=3
=3

T a=5.10-6
T a=5.10-7

0 0.002 0.004 0.006 0.008 0.01 0,012 0.014 0.016
Axial macro-strain E;;

Fig. 3.4 La sensibilité du modéle au paramétre deouplage élasto-plastique sous traction uniaxiale,
[Abdul-Latif et al., 2002]

Elle montre une évolution totale de I'écrouissage aveuxdréponses extrémes et une réponse
intermédiaréOn note une forte hétérogénéité de la déformatiastigue granulaire lorsque la
valeur dea est la plus grande possible (5X)@Fig. 3.5). En plus, d’aprés I'équation (3.34),
le termea(s® — S) représentatif du comportement plastique est damipar rapport aux
termes représentatifs de I'élasticité. La réporasti§ue instantanée devient par conséquent
négligeable exhibant au passage une hétérogéméisidérable du comportement inélastique
granulaire. Pour 5xIQ on note un certain équilibre entre les deux terdlkastiques de
I'équation (3.34). L’hétérogénéité de la réponsstidue granulaire instantanée provogue une
augmentation progressive des systemes glissemdtdas. conséquent, la relaxation
viscoplastique a I'état stationnaire devient honmaegéFig. 3.5 et 3.6), conduisant a un
adoucissement relatif des interactions entre laggret la matrice. A ce titre, I'existence du
comportement élastique hétérogene dans la loiteddantion conduit & une description
naturelle de I'écrouissage cinématique global. @ecit s’interpréter par le fait qliespace

intergranualire est de nature élastique [Rougiat.e1994].
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Fig. 3. 6 -Influence du paramétre de couplage élasplastique & sur I’hétérogénéité de la déformation
inélastique granulaire de chaque grain du polycrisl, [Abdul-Latif et al., 2002]

II. 3.2 Résultats pour I'étude actuelle

Une nouvelle configuration des parameétres idé#ifilu modéle a cependant été
utilisée dans toute la suite du travail. Nous awdmasi en effet d’abord quatre agrégats de
100, 200, 300 et 400 grains tirés au hasard atudier la stabilité du modele en fonction de

la texture.
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Tableau 3.1 : Paramétres identifiés du modéle pour le Nickel.

Variable Symbole Valeur Unité
Module d'Young E 210000 MPa
Coefficient de poisson \Y 0.312 --
Coeff. d’écrouissage cinématique z° 10 -
Coefficient d’écrouissage K® 90 MPa
Contrainte d’écoulement(mono..) ko> 15 MPa
Module isotrope Q° 200 --
Coef. de non linéarité isotrope b° 20 -
Coefficient de couplage a 0.2E-07 --
Coeffs. d’écrouissage isotrope hi=h2=h5 |1 -
Coeffs. d’écrouissage isotrope h6 2.5 --

Ainsi, les paramétres du modeéle, donnés dans le tah, ont été identifiés a partir
d'un échantillon de Nickel. L'étude de la stabilit®s modele en fonction de la texture

('agrégat) montre une stabilité de la réponse ostmpique a partir de 200 grains (Fig. 3.7).

350.00

—— 400 grains

300 grains
300.00 i
—— 200 grains
= 100 grains

250.00

200.00

150.00

Contrainte axiale (MPa)

100.00

0.00 0.02 0.04 0.06 0.08 0.10 0.12
Déformation axiale

Fig. 3. 7 Etude de I'influence du nombre de graingagrégat) sur la réponse mécanique.

On peut donc considérer que le modéle est fialbhs datte gamme des grains. Entre
la plus grande vitesse de déformation imposée etus petite, on note une différence de

contrainte d’écoulement d’environ 176 MPa (Fig.)3IBy a, en effet, une grande sensibilité
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du modele a la vitesse de sollicitation qui pett €omprise sur la base de la loi puissance

définie a I'équation (38) et caractérisée par le parameéfre 10.
350.00
300.00
250.00
200.00

150.00

Contrainte axiale (MPa)

100.00

0.00 0.02 0.04 0.06 0.08 0.10 0.12
Déformation axiale

Fig. 3.8 — Sensibilité du modele a la vitesse ddlmitation.

Enfin, ce chapitre avait pour but de baliser latecafin d’introduire I'étude sur les grandes
déformations car, I'évolution de la texture viavbdution des angles de I'euler (rotation des
grains) n’a pas été prise en compte. Néanmoimssdrvi a batir un fondement théorique plus
ou moins solide appuyé par des publications sdignés [Abdul-Latif et al., 2009 ; Abdul-
Latif et al., 2000, Abdul-Latif et al., 2004].

[ll. 4 Prise en compte des grandes déformations

L’étude de la déformation mécanique avec une adtemtppuyée sur I'évolution de la
texture cristallographique a intéressé les physgciet mécaniciens des matériaux depuis le
début du XXe siecle. Les méthodologies de modéisatroposées a cette époque constituent

toujours de nos jours des bases solides dans lprébension de la déformation plastique.
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-1

Fig. 3. 9 — Diagramme schématique de la cinématiquiz déformation d’'un monocristal,[Wei et al., 2006]

L’étude de la déformation élasto-plastique en geandéformations est basée sur le

calcul du tenseur gradient de la transformafdsel que :

F=1+ gradl_f (3.59)

ou [ est le tenseur unité d’'ordre Zgatadl_f le gradient du vecteur déplacemé7ndans la
configuration initiale du solide. En se basant Baypothése de la déformation plastique
gouvernée par les mécanismes de glissement wiptafihique, le réseau cristallin subit une
déformation élastique de sorte que, le gradiena dansformation totale peut se décomposer

multiplicativement suivant la relation :
F=FFP (3.60)

ou FP est le “gradient” de la transformation plastiqdé@ au cisaillement sur les plans de
glissement cristallographique. La transformatioaspue s’effectue a volume constant et
I'orientation du réseau reste inchangée de telfeesteFP = 1 (incompressibilité plastique).

F* est le gradient de déformation élastique incluentte autres, la rotation rigide du réseau.

Il peut étre déterminé par la relation :

F*=FFP", detF* >0 (3.61)
Le gradient des vitesses dans la configurationardars’écrit sous certaines conditions:

L=FF'=L+L" (3.62)
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ou LP est le gradient des vitesses plastiques qui geaiegprimé en fonction des directions et

normales aux plans de glissement cristallograph{gge4.5).

LP = Y35, 7S A° (3.63)

A® est la partie antisymétrique du tenseur d’oriéoatle Schmid. Les relations élastiques
constitutives du matériau cristallin sont défingens la configuration intermédiaire. Ce qui
donne :

T*

C:E* (3.64)

T* est le tenseur des contraintes de Cau€hg, tenseur des coefficients Et le tenseur des
déformations de Green ayant pour expression :

*_1 #T
E'=_(F"F' -1I) (3.65)

La procédure de mise a jour de la texture crigadiphique d’'un polycristal peut
s’avérer tres complexe. Pourtant, plusieurs méthadéstent dans la littérature [Anand et
Kothari, 1996 ; Wei et al., 2006 ] avec des intézes de plus en plus précis (Runge-Kutta,
Newton, Raphaél, ...).

lll. 5 Mise a jour de la texture cristallographique

Le comportement des matériaux poly cristallins sisudrde trés grandes déformations
a été l'objet de beaucoup d'études a caractéreriexgétal et théorique [Beausir, 2007 ;
Duchéne et al., 2007]. Ces grandes déformationsdpparaitre, entre autres, des propriétés
anisotropie reconnues comme significatives dansidmeg de procédés de mise en forme
(emboutissage, extrusion, laminage, tréfilageDychéne et al., 2007]. Il est évident que la
compréhension des réponses macroscopiques eniottrdéformation des poly cristaux est
particulierement importante et utile dans la ma@dé¢ion numeérique de ces opérations de mise
en forme des métaux. L'introduction des grandesrddtions dans le modéle précédent (voir
paragraphe lll.2. 2) s’est faite sur la base diésthprésenté sur la Fig. 3.10. En effet, lors
des grandes déformations de la structure cristalfiar les mécanismes de glissement, le

réseau cristallin tourne par rapport au réseau (cbantillon) [Dommelen et al., 1999]. La
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rotation sera supposeée étre due a la fois alegtisst sur les systemes de glissements locaux

et a la rotation rigide du réseau cristallin. Léation totale se décompose en deux parties
additives 1 = QP + Q" ou ()" est la rotation du réseau cristallin qui s’écrit

Q' =0-YV 745, QP = Y oA
(3.66)

Avec A% = - (I°®#* — °®I*) la partie antisymétrique du tenseur d'orientatiien Schmid
déja énoncée précédemment.

[]

£t

D+Q

Fig. 3.10 — Schéma représentatif des différentesroposantes de la rotation cristalline, [Dommelen, 198].
Le taux de variation des axes cristallographigupsut ainsi se calculer par la relation
suivante :

(=07 3.67)

La rotation totale étant considérée un simple rnet, la rotation du réseau cristallin sera
essentiellement gouvernée par la rotation plastigaeulaire. La solution de I'équation (3.67)

pour tout incrément de temps est la suivante :
¢(t + At) = QP. E(¢) QP = e—2PAt (3.68)
Le théoreme de Cay-Hamilton permet de linéariséerimeQ? et I'on obtient les expressions

suivantes :

Ezl_l_sinac_l_l—cosacz (3.69)

a 2 az 2
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u(3)’

2

avec {=—QPAt et a% = — (3.70)

La relation (3.69) permet déja de procéder a leripur des systemes de glissembitrf)

a partir deQP par les relations :
[S=QPIS et AS = QPAS (3.71)

ou Tg et 75 sont respectivement la direction de glissemerd abrmale au plan de glissement
dans la configuration initiale du matériau. Nougpelons, en plus que notre étude porte sur
des matériaux polycristallins de type CFC commiditkel. Ce qui nous autorise a définir un
systeme d'axes X(, i = 1,3 lié au systéme cristallographique de directiakl30§, (010) et
(001). Le cristal est repéré dans ce systeme d'éegere de I'éprouvette) par trois angles
dits d’Euler (¢4, ¢, @,) (Fig. 4. 3). Dans le formalisme de Bunge, la noatrie la

transformatiorP obtenue apres trois rotations successives auesuaxes X;) :

cos@,cos@, — sing,sing,cos¢p  cos@,sing, + sing,cosp,cosp  sing,sing

P =| —sing,cos@, — cos@,sing,cos¢ —sing,sing, + cos@,cos@,cos¢p cosp,sing
sing, sing —cos@,sing cos¢
(3.72)

D’autres formalismes existent dans la littératuganhiri et al., 2007]. Notre étude se
limitera au formalisme de Binge. En effet, le folismae de Blinge consiste a repérer un
cristal suivant trois axes cristallographiquestpais angles appelés angles d’Euler. Lors de la
déformation du cristal en chargement, celui-ci heud’abord autour de I'axe vertical (axe Z
de la Fig. a gauche) puis autour de I'axe horialomansformé (axe x de la figure au centre)
et enfin autour de I'axe vertical transformé (axdezla figure a droite). Ces trois rotations
permettent donc de construire trois transformatdusristal dont la transformation globale

donne la transformatioR de I'équation (3.72).
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Fig. 3.11. - Angle d’Euler dans la notation de Bung
En plus, nous considérons vraie la relation (3@)r la matrice de transformation (matrice

de passageP. Ainsi, nous écrirons:
P=0P (3.73)

La résolution de cette équation permet de trolevéoi d’évolution de ces angles d’Euler et
par conséquent la relation d’évolution de la textwristallographique. Les principales
inconnues dans cette équation sont les anglesat'&py, ¢, ¢,). On obtient apres résolution

les différentes équations suivantes [Kowalczyl.e2803]:
. 1 . . . . i .
¢1 = m(ﬂmsm@z — Qj3c05¢;), ¢ = (233c05¢, + Nizsing;)

cosop

sing

P, = 1, — (£253sing, — Ni3c05¢,)

(3.74)

La mise a jour des angles d’Euler, et donc dextute cristallographique, s’effectue

selon la relation suivante :
QA = @ + ; At =13 (3.75)

avec® = (¢, 9, ¢3).

lll. 6 Influence de la rotation cristallographique

L’ensemble des modifications liées a la prise emme de I'évolution de la texture
cristallographique a travers la rotation cristaligghique peut se résumer dans la réécriture
des équations ci-dessous, en ne considérant gies geli sont véritablement affectées par la
rotation cristallographique. Cette évolution si& &adeux niveaux, d’abord au niveau des
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variables du modele au niveau microscopique etuimae. Ensuite, au niveau des angles
d’Euler.

0 Au niveau local les équations principalement affestsont :

Z’S _ (£+ siza{ n 1—cosa£2) Z’g : 7S — (!"‘ si;la( n 1—cosa£2) 7_1)3 (376)

2 a? a?

Ici, 5 etn} représentent les valeurs initiales de la directibde la normale des systemes de

glissement en I'absence de toute rotation crisialli

m® = ~[[° ®7° + 7i* QL] (3.77)

0 Au niveau des angles d'Euler, le calcul de la romatcristallographique affecte
directement I'équation (3.66) qui s’écrira:

Q' =0- %0 1A (3.78)

- = 2
[11.7 Résultats et discussion

[11.7.1 Caractéristiques de I'essai numérique

Avant I'application du modele sur le Nickel, un égat de 200 grains tirés au hasard a
été utilisé. Chaque grain est repéré dans I'esgad&chantillon par les trois angles d’Euler.
Dans un premier temps, nous avons choisi les @istijues d’'un Nickel conventionnel pour

simuler numériquement un essai de traction et dgoession a 100% de déformation.

Fig. 3.12 —Texture théorique initiale pour 200 grais.
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La raison d’un tel choix, repose sur la possibitiécomparer au moyen des figures de pbles
inverses, nos résultats a ceux fournis par le neodieTaylor (déformation plastique uniforme
pour tous les grains), ceux fournis par le modeéle&Sdchs (contrainte uniforme pour tous les

grains) et a ceux fournis par le modele VPSC depfache auto-cohérente.

Tableau 3.2 - Parametres identifiés du modéle (Nickel) en grandes déformations pour la traction et
la compression.

Variable Symbole Valeur Unité
Module d'Young E 210000 / 214000 MPa
Coefficient de poisson v 0.312/0.310 -
Coefficient de viscosité z 10 -
Coefficient de viscosité K 90 MPa
Contrainte d’écoulement(mono..) ko 15 MPa
Module d’écrouissage isotrope intragranulaire. | Q° 200

Coefficient de non linéarité de I'écrouissage

isotrope b’ 20 -
Coefficient de couplage a 0.2E-07 --
Coeffs. d’'H,s h1=h2=h5 1 -
Coeffs. d’'H,, hé 25 _

La figure de péle inverse de la texture initialeipan échantillon représentatif d’agrégat de
200 grains est donnée Fig. 3.12 ci-dessus. Ddtes meuvelle configuration, les parametres
du modele ont été choisi tels que définis dansaleléau 3.2 ci-dessus. Tous les calculs sont

effectués a la méme vitesse de déformation de &&01

[11.7.2 Résultats selon les modéles de Taylor, Sezlet VPSC

Les critéres de plasticité de Taylor et de Sachgéent qu’a 100% de déformation en
traction, tous les grains du matériau migrent \lgx poles par formation de deux fibres

localisées plus particulierement aux poles de tdoece<100> et <111>. L'intensité des pbles
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différe d’un critere de plasticité a I'autre mdastendance reste la méme. En compression par
contre, les migrations sont concentrées vers dssp<110>. On obtient une seule fibre qui
change d'intensité selon la méthode. La fibre a gnamde longueur et une grande intensité
avec Taylor alors que l'intensité est petite avechS et plus concentrée autour du pole
<110>. Mais, toutes ces observations cachent udfisance de possibilités d'ailleurs liées
aux limitations constitutives de ces deux derniecsléles. C’est pourquoi, le modéle VPSC
avait été proposé afin de combler ces insuffisgrieegexture étant gérée par un paramétre
n®" Ce parameétre dépend de la formulation choisieuetintroduit dans le modéle auto-
cohérent par Lebensohn et Tomé, [1993]. Il peungne différentes valeurs et définit
l'intensité du couplage entre les contraintes d&viét les vitesses de déformations déviées.
Les résultats de ces différentes méthodes se mbwansignés dans le Tableau 3.3. Le
parameétre de couplage élasto-viscoplastique dee matidele auto-cohérent permettra de

migrer entre ces trois modéles.

Tableau 3.3 - Figures de pédles inverses pour le modeéle de Taylor, Sachs et VPSC a 100 % de
déformation (M’Guil, 2006).

Auteurs Traction Compression

Sachs (1928) A0 .

[ i
104 110

Taylor (1938)
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VPSC

VPSC

VPSC

{ Hi
100 110

100 1o

[11.7.3 Résultats de notre modeéle

Des simulations numériques de traction et de cossjpe a 100% de déformation sont
réalisées pour plusieurs valeurs du parametreDans la pratique, peu d’expériences
mécaniques atteignent 100% de déformations. Pdurédim de valider I'évolution de la
texture cristallographique, cette possibilité estmgriquement acceptable [Taylor, 1938].
Nous considérons ensuite que les valeurs 0:2et®.2x10' constituent les valeurs minimale

et maximale dex utilisées ici.

Le Tableau 3.4 donne les différentes figures degpiiiverses de notre modele en traction et
en compression pour différentes valeursadeCes résultats montrent une bonne tendance,
compareés a ceux fournis par les modélisations gf,é&5achs et VPSC (viscoplastique self-
consistent). Pour des conditions extrémes, c'alteaen prenant le coefficient de couplage
élasto-viscoplastique plus petit (proche du cridgeTaylor) ou plus grand (proche du critére

de Sachs), on obtient les figures podles inversegspondant aux tendances de Taylor et de
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Sachs

respectivement excepté lintensité des fibiMais ceci peut avoir plusieurs

explications dont on peut citer par exemple entitees :

la loi d’interaction grains-matrice dont la nétnerenant en compte a la fois le
comportement élastique et plastique contre undiglasvisqueuse rigide [M'Guil,
2006],

les constantes du modeéle qui ne sont pas forcdegniémes pour le méme matériau,
enfin la méthode d'intégration des relations détoin de la texture
cristallographique peut dans certaines circonstamziliire des variations susceptibles

d’engendrer des différences conséquentes.

Tableau 3.4 — Différentes figures péles inverses de notre modeéle.

Auteur

ya Traction Compression

Notre modele

0.2x10®

0.2x10’

110

0.2x10°

0.2x10°
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0.15x10°

0.2x10*

111

Compression
@ =0.5E-04

100 “ 110

0.5x10%

Le parametre de couplage élastoplastique [Abduf-leatal., 2002] peut influencer
considérablement le comportement mécanique magimg (contrainte-déformation), selon
qgue l'on considere la contrainte mécanique unifodaes le matériau [Sachs, 1928] ou I'on
considere le champ des déformations plastigueunég dans le matériau [Taylor, 1938].
Ces deux comportements se traduisent dans notle par le choix d’'une valeur plus petite
ou plus grande du parametre de couplage élastimplast. Ceci peut se vérifier en calculant

la contrainte macroscopique pour différentes valelee.

[11.7.4 Influence du parameétre de couplage sur la @ntrainte d’écoulement

Se servant des parametres du Tableau 3.2, plus@lcsils en traction et en
compression sont réalisés a 100% de déformatign 8FL3).
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Fig. 3.13 — Influence du paramétre de couplage sur la contrainte mécanique
macroscopique en traction.

Contrairement au calcul en petites déformationsdidbatif, 2002], I'écart entre les deux
réponses meécaniques macroscopiques extrémes att @at note une évolution de
I'écrouissage alors que la contrainte mécaniqobalé atteint vite un régime asymptotique
autour de 60% de déformation. Ceci, lorsque lampatre de couplage devient de plus en
plus petit. En compression, on constate une héégtg élevée. L'évolution de I'écrouissage
présente plusieurs scénarios pour les valeursmgt@&lex. En effet, le matériau présente un
écrouissage léger au début de la simulatior@.2 10°) pour se durcir davantage a la fin de
la simulation alors qu'il est résistant au débutadsimulation & =0.2x10°) pour s'adoucir &

la fin de la simulation. En réalité, peu d’essaicaniques dépassent les 50% de déformation
pour les matériaux UFG. C’est pourquoi, une étudét@ réalisée visant a évaluer la
corrélation la déformation et la variation de Ixtiee cristallographique. Pour ce faire,
plusieurs ordres de déformations ont été définist B9%, 50%, 60% et 80% puis, des
simulations en traction et en compression du naiérnt été réalisées. Le Tableau 3.5 fournit
les différentes tendances partant des plus pefitiesirs des déformations aux plus grandes.
Le choix du parametre de couplage a été fait daer@a@a s’approcher davantage du modele
de Sachs. Ceci se traduit dans notre modélisaaorapprise d’'une valeur de plus grande

(¢ = 0.2x10°). Nous constatons que la migration vers les polesnante avec le degré de

déformation.
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Fig. 3.14 — Influence du parameétre de couplagé& sur la contrainte mécanique en compression.

[11.7.5 Comparaison simulation numérique - expérierce

Dans la partie suivante, nous nous sommes procurésickel conventionnel (300
nm) déformé en traction uni-axiale [Dutel, 2013psLfichiers de données constituées des
contraintes et déformations pour chaque incrémenéihps ont été comparés au résultat de la
simulation apres des processus d’identificationcalee logiciel d’optimisation SIDOLO
[Pilvin, 1983] (Fig. 3.14).
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Tableau 3.5 — Evolution de la texture en fonction de la déformation macroscopique.

Déformation

Traction

Compression

30%

50%

60%

80%

111

110

111

110

111

100

111

110

100

101

111

110

111

100 110

110

100

Les paramétres identifiés avec le logiciel SIDOL@htsregroupés dans le Tableau 3.2. La
valeur de déformation a été adaptée afin de fecilia comparaison des résultats
expérimentaux aux résultats numériques obtenus Igpamodélisation. La vitesse des
déformations était prise égale & 3.0*19". On observe une bonne capacité du modéle a
reproduire I'essai de traction. Enfin, il n'est pemsonnable d’étudier le comportement
meécanique des matériaux UFG sans évoquer linflaelecla taille des grains, celle-ci jouant
en effet un role capital dans le processus de nhfibon plastique. Dans le chapitre qui va
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suivre, nous allons coupler linfluence de la tildes grains aux comportements
élastoplastiques définis ci-dessus.

350:00

300.00 - ~ Model /

— Experiment

250.00 |

200.00

150.00 -

ontrainte axiale (MPa)

100.00 -

(

50.00 -

0.n0 0.05 0.10 0.15 0.20 0.25

Déformation axiale

Fig. 3.15 : Identification des parameétres - compariaon entre I'expérience et la simulation
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L’étude des matériaux poly cristallins avec un fosur les effets de taille de grains
est d'un intérét scientifique et technologique ragge L'élaboration puis la caractérisation de
ces matériaux avec des tailles de grains de pluplen petites a révélé des propriétés
physiques et mécaniques intéressantes, comme @arpéx une résistance mécanique élevée
telle que décrit dans les chapitres précédentsusidRirs modeles historiques (que nous
citerons a titre indicatif) ont été proposés poaractériser la loi de Hall-Petch dans les
matériaux UFG (100 nm -1000 nm) et NC (< 100 nrh¥y’dgit principalement du modéle
d’'impilements développé par Eshelby et Nabarro {19%lu modele de stockage des
dislocations aux joints de grains responsablesuduigbement cristallin par les contraintes
internes qu’elles induisent a l'intérieur des gsajocks et al., 2003] et du modéle d’Ashby
encore appelé modele d’accommodation dans lequieli lde Hall-Petch est explicitement

supposee étre un effet de taille intrinseque.

Tous ces modeles mettent en avant la notion ddscdi®ns et, dans le cas des
matériaux dont les tailles des grains sont de mosplus petites, la dynamique des
dislocations s’annonce déterminant dans I'études pai caractérisation de ces derniers

matériaux.
IV. 1 Variation de la densité des dislocations

La densité de dislocation est réputée étre a itneigles mécanismes d’annihilation
[Kocks, 1979; Caillard et Martin, 2003] et de restgion dynamique tels qu’exprimés dans

I'équation ci-dessous :

=3
ac _p\z Ps (-1

ou p, est la densité des dislocations stockées aux jdstgainsh le vecteur de Burgers, le
coefficient de restauration dynamiquelete libre parcours moyen. La plasticité cristalline
induite par I'activité des dislocations représgmesque la totalité des principaux mécanismes
de déformations pour des tailles de grains entrarB@t 100 nm [Cheng et al., 2003]. Si la
plupart des auteurs s’accorde sur ces résultapparait cependant que la plasticité cristalline
induite par I'activité des dislocations ait été ethvee jusqu’a des tailles de grains de 10 nm.
Au-dessous de cette taille, l'activité des dislooat disparait peu a peu [Swygenhoven et al.,
1997].
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Afin d’étudier la relation entre densité des diglib@ns et plasticité cristalline des
matériaux UFG, nous avons considéré une distributimiforme des dislocations [Galindo-
Nava et al., 2008 ; Li et Soh, 2012]. L'évolutide la densité moyenng en fonction du

glissementy s’écrit :

dps
ﬁ = kf\/z — (kq + kp)ps (4.2)

ou kf est le coefficient de stockage de dislocationfet k, + k, le coefficient de
restauration dynamique k, le coefficient d’annihilation des dislocations var les
mécanismes de glissement et détermine lintenstdadrestauration dynamique du métal
déformé,k;, le coefficient d’annihilation des dislocations @iscumulées aux joints de grains.
Ces coefficients peuvent étre obtenus a partirdbesiées expérimentales en décrivant le
comportement d’alliages spécifiques. La résolutive I'équation 5.2 aprés quelques
hypothéses et introduction de la relation d’Orowanne :

k B
pe) = |—F 5 +2( |37
ko + 32
2
ks pmbv B\ ¢ Pmbv B\ ¢
B y{l‘e’m(‘ o (ke 33) ) e (-5 (ke + 3)3)
ko + 3

(4.3)

avecp,, la densité des dislocations mobiles en réegimeuiliége (saturation)p la norme de
la vitesse moyenne des dislocatiodda taille des grains e& fonction de(T,n, &) est une
constante liée au mécanisme d’activation thermiqieus les matériaux CFC ont des valeurs

de B trés proches les unes des autres. En fonctioriadgvation thermique, elle a pour

exppression B = %, avecDy, le coefficient de diffusion aux joints de grainent la

valeur & température ambiante varie entré®1& 10°? m%s [Kim et al., 1999 ; Li, 1963;

3
Meyers et al., 2006 ) = ub /k39 le coefficient d’activation thermique. Dans cettrivelle

expressionb est le vecteur de Burgerstet le volume d’activationg la température et le

module de cisaillement.
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Ce calcul représente un mécanisme de déformatiotince couplant les mécanismes
internes et externes sans faire exister une certaanriere physique entre les deux comme
souvent présenté par certains auteurs [Malygin8R00équation 5.3 montre que B a la
dimension d'une taille de grains a la puissancexd®es études montrent que pour les
matériaux CFC, il a des valeurs comprises entrenb®@@t 200nm en racine carrée. Dans cette
hypothése, les deux valeurs du coefficient de siiffa obtenues sont 3.8303540m? et
1.5583x10° m? respectivement pour une vitesse de déformatior3 del0* s® & la
température ambiante. Ces valeurs sont tres praldsegaleurs citées plus haut. L’étude de la
variation de la densité des dislocations en fonctie la déformation plastique intéresse
plusieurs auteurs. Des résultats caractéristiguisseat dans la littérature [De Sansal, et al.,
2010]. Ces derniers ont étudié la variation dedasité des dislocations en fonction de la

déformation plastique pour différentes tailles dairgs (937 nm, 1250 nm, 1560 nm, 1875
nm) (Fig. 4.1).

G 0.937 pm

1.25 um

1.96 pm
1.875 um

p (10" m?)

(a)

0 l : - -
0 002 004 006 008 0.1

! o
!'iJﬂ i)

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

Cette courbe montre que la densité des dislocadagmente avec la déformation plastique.
Aussi, cette densité est d’autant plus grande gualle des grains est petite, ce qui s’accorde
bien avec les observations expérimentales. En iskaist les mémes tailles de grains que
cellles reportées par I'étude de C. de Sansal lpaméme déformation, on obtient les résultats
de la Fig 5.2. Les parametres utilisés pour leutaint été pour la plupart obtenus dans les

publications de la littérature [Meyers et al., 200@alygin, 2008 ; Ronald, 2009] et définis
dans le Tableau 4.1 :
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Tableau 4.1 : Différents coefficients du modéle de dynamique des dislocations.

Variable Valeur
ka 3.4
¢ 0.001 &
Dgp 3.8303x10°'m? / 1.5583x10m™
Bo 0.01
Ky 1.3806503x18°
bk 0.01
0 (Cu, Ni, Al) 25°C [ 42.1GPa, 76 GPa, 26 GPa
b(Cu, Ni, Al)| 0.256 nm, 0.24918 nm, 0.2862 nm

o 10" | |
—0.937 um
] 250 pm

O/ | ===1.560 um '

-3

Densité de dislocations (m™)
.

=

0 0.02 0.04 0.06 0.08
Déformation plastique

Fig. 4.2 — Variation de la densité des dislocatioren fonction

de la déformation plastique,p,=9. 75 x 103 m?2

La modélisation reproduit efficacement le comporatnobservé par Kubin pour la
méme vitesse de déformation (0.004.4’ordre de grandeur de la densité des dislopatio
est cepeandant différente. Cette différence peatjéstifiée par le choix de la densité de
dislocation initiale. L'autre élément importantigreler est 'augmentation considérable de la
densité des dislocations lorsque la taille de grdiminue, et la chute brutale a partir d’'une

taille de grains critique (entre 30 et 60 nm) (. Bi).
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0 0.02 0.04 0.06 0.08
Déformatique plastique

Fig. 4.3 — Variation de la densité des dislocatioren fonction de la déformation
plastique pour un matériau UFG ( 10 nm-500nm)

Cheng et al., [2003] démontrent que I'activité déedocations est plus importante pour des
tailles de grains entre 30 nm et 100 nm. Nous awtnslié via notre modélisation ce
phénomene en calculant la variation de la deng$edislocations en fonction de la taille des
grains. D’abord, pour trois matériaux CFC qui s@u, Al et Zn (Fig. 4.4) puis pour
différentes vitesses de sollicitations (Fig. 4.%)activité des dislocations est trés prononcée
dans la gamme de taille de grains entre 30 nm@nif Au-dessous de 30 nm, l'activité des
dislocations est quasiment nulle pour le Nickelslgue pour les deux autres matériaux, elle
est nulle au-dessous de 10 nm. Ces résultats s'ewodent bien des observations de [Cheng
et al., 2003]. On constate en plus que, la dendé@e dislocations est moins importante dans
le Nickel que dans les deux autres matériaux @&#). On rappelle que ce calcul a été fait en

prenant la valeur du coefficient de diffusion themue égale a 3.8303xT¥b m?s pour une
vitesse de déformation égale a 3%E} & la température ambiante.

Toujours et grace a notre modélisation, on conspaéel’'intervalle d’activité des dislocations

varie et se déplace lIégérement en fonction dedsse de sollicitation (Fig. 4.5) .
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Fig. 4. 4 — Variation de la densité des dislocatieren fonction de la taille des grains pour des matéux
UFG, CFC(Cuivre, I'aluminium et le Nickel).

o

Ces resultats consignés Fig. 4.4 et Fig. 4.5 appbla preuve de la nécessité d’inclure la
densité des dislocations dans le développementatlela élastoplastique prenant en compte

I'effet taille de grains sur la contrainte d’écaulent du matériau.

15
x 10
2
—_—1E-03 4
-——1E-04
1.5+ .
—E-05

<
th

Densité de dislocations (m™)

0 0.1 0.2 0.3 0.4 0.5
(Taille de grains )'U2 nm’2

Fig. 4.5 — Influence de la vitesse de sollicitatiosur la variation de la densité des dislocations @& un
matériau UFG, CFC (Nickel).

95



IV. 2 Nouvelles modélisations de I'effet taille dgrains.

Dans les matériaux UFG, la loi de Hall-Petch qévpit une augmentation linéaire de
la contrainte d'écoulement a mesure que la taile gfains diminue, présente des
insuffisances. Des phénomeénes tels que I'adoucesene la contrainte d’écoulement et
l'inversion de la pente de la relation de Hall-Reapparaissent. Nous proposons a cet effet
deux modélisations de ces phénomeénes impliquantmilerostructure et la contrainte

d’écoulement du métériau.

V. 2.1 Modélisation a zones de transitions : model1.

Ce modéle a été développé dans l'esprit de laZida) telle que publiée par Kumar
et al., [2003]. Cette figure montre qu’il est ptside délimiter la microstructure UFG a
partir de 10 nm et 100 nm en trois zones de tiansitle la contrainte d’écoulement.
Considérant ces deux tailles de grains fixes, r@wams proposé ce premier modele dont les

principales équations sont :

(= d = d,
1 1
o= +| ki) +Bidi<d<d,
1 1
() s

(4.4)

K; et K, sont les pseudo-constantes de Hall-Petch dépedddatconstante de Hall-Petch et

ayant pour expressions respectives :

gk gk
K= % P K= (4.5)
NCEaNCA T4 Via

oud, etp sontdeux parametres du modele, 'une ayant l@iion d’'une taille de grains et
'autre celle d’'une contrainte. Les valeurs deé@#htes constantes et parametres du modele

sont donnés dans le Tableau 4. 2.
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Tableau 4.2 — Parametres de la premiere modélisation

dg (nm) B(MPa) d;(nm) d(nm) K(MPa.m/2)
8 47.5 10 100 Kmetal

Deux modélisations ont été proposées par conséqgnine premiére, basée sur une
extension de la loi de Hall-Petch et (ii) une deme basée sur la dynamique des
dislocations et la prise en compte des phénomaneryranulaires tels que la diffusion
thermique au joint de grains. Ces paramétres oét idgentifies a partir des donnés
expérimentales conformément aux résultats de la Figa). K, et K, représentent
I'influence des mécanismes des déformations auntgale grains ou I'influence du voisinage
pour un grain donné. Toutefois, il est impossibdeconsidérer les tailleg, etd, fixes en
raison d’autres publications contradictoires. Ceeonstitue donc une faiblesse voire une
limitation de cette modélisation. De méme, 'absedwn parametre incluant explicitement la
densité des dislocations constitut une faiblessenthdéle étant donné son rdle non
négligéable dans le processus de plasticité dimsades matériaux UFG. Afin de construire
un modeéle qui fasse sortir naturellement ces Isnéeinclure le réle non négligéable de la
densité des dislocations, nous avons proposé ungetee modelisation basée sur I'équation

d’évolution de la densité des dislocations moydte5.2).

IV. 2.2 Prise en compte des mécanismes de diffusitrermique : modele 2.

L’équation (4.2) représente en effet plusieurs ph@&mnes physiques liés les uns aux
autres et, on peut se réécrire comme suit :
dp
d_ys + (kg + kp)ps = kel ps (4.6)
cette équation appartient a une famille d’équatititess de 8ernoulli » dont la forme la plus

explicite est a(x)ps" + b(x)ps = c(x)ps" , pour toutr différent de 1 et de O et se résout en

procédant a un changement de toute fonction nda nQt) telle que :

_ dpg du
T = psl 1/2 — psl/z ;o —2=2u— 4.7)

1
u =
Ps dy ay
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Ceci donne une équation différentielle du secorgta@lde la forme :

d_u _ . _ . kq+kp kf
2 ™ + (kg +kp)u=ks; u=Aexp ( - y) + P T, (4.8)
On peut considérer par la suite qu&0) = \/E = f—; et par conséquent :

w= (B e (-y) ¢ o[- e ()] o

En posant en plus :

T= at,ub\/p_s y=mr u=— (4.10)

atub

on obtient la forme la plus condensée suivante :

B

B
A+= A+=
0, =0, + % exp <— Zdz mey> + MLE [1 — exp <— Zdz mey>] (4.11)

d2

La constanteB a été défini précédemment et les autres constaAteC et D ont

respectivement pour expressions :
A=k, ; C=amumbks ; D= aum,/B,b (4.12)

o, est la contrainte de frottement ou contrainte danoeristal et m le coefficient

d’orientation de Taylor.

L'implémentation de ces deux derniers modéles etafe taille de grains dans le modéle
micromécanique s’est faite en s’inspirant de I'idéseloppée par Jiang et Weng, [2004]. En
effet, dans ce modele on considére le joint dengraomme une phase amorphe dont le
comportement dépend de la pression hydrostatigi@ecetur de grain suit une loi de plasticité
cristalline. Dans ce qui suit, I'on considere que doefficient de couplage élasto-
viscoplastiquea insensible a l'influence de la taille de grainsnttairement aux travaux
d’Abdul-Latif et al., [2011] dans lequel il étaitadli un lien direct entre celui-ci et la taillede
grains. En revanche, nous considérons cette infeise situer uniqguement au niveau de la
surface de plasticité (Eq. 5.14 et 5.16).
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o Pourle modele 1:

(K
£ d >d,
1 1
RS+1i =Q°Y, Hq" + 75 + 5 K1(ﬁ—ﬁ)+ﬂi d;<d<d, (4.13)

fs = ITsl _QSZrHrsqr_Tg_< Kl(\/_a_\/?)-l_ﬁ; dl =d Sdz (4'14)

o Pourle modéle 2 :

RS+ 7§ = QS Y, Huoq" + 75 + — —A+d£2 + 51— ex —A+‘%m£
Tt =0q rysq To va exp 2 me,, A+ E p 5%

dz 2

(4.15)

B B
D A+— c A+—
=15 - {QS YrH.sq" + 15+ 77 exp (— Zdz m£y> + T ll — exp (— Zdz m£y>l}

(4.16)

Enfin, ces deux modeles ont été implémentés deareni prendre en compte l'influence de

la taille des grains dans le modéle micromécanéasto-viscoplastique retenu.

V. 3 Résultats et discussions.

Les parametres identifiés dans cette partie samt dennés dans le Tableau 4.3. On
rappelle que ces parametres prennent en compsspexts liés a l'influence de la taille de

grains sur la résistance mécanique.

IV. 3.1 Variation de la contrainte d’écoulement enfonction de la taille des grains:
modéle 1
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Se servant, des données consignées dans lesutaldl€aet 5.3, nous avons étudié
I'évolution de la contrainte d’écoulement du nicgar le modéle 1. Ce modéle ne prend pas
en compte explicitement les mécanismes de défosmaiux joints de grains qui soient

gouverneés par la diffusion thermique (Fig. 4.6)

Tableau 4.3 : Différents coefficients du Ni ( deuxiéme modélisation d’effet taille de grains).

Variable Valeur
kg 3.4
¢ 3.010% st
Dyp 3.83 10°'m’s*/ 1.56x107°m’s™*
Bo 10°
g, 2.010°
bk; 0.01
25°C / 76 GPa
T,u
b 0.249 nm
3.05
m
0.24
At
18.08
K_HP
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100 1004008,

67.0080273

G-, (MPa)

0 0.1 0.2 0.3 0.4 0.5
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Fig. 4.6 Evolution de la limite d’élasticité du ntkel : modélisation 1

IV.3.2 Influence de la vitesse de sollicitation etlu coefficient de diffusion sur la

contrainte d’écoulement

Des études montrant linfluence de la vitesse diicgation sur la contrainte
meécanique de la microstructure UFG ont été menéesKpn et Estrin, [2005]. Ceux-ci
démontrent en effet que I'effet Hall-Petch obseataés les matériaux conventionnels se casse
dans les microstructures et I'on observe une imwmersle cette loi pour des vitesses de
sollicitation et tailles de grains plus petitesuPdes vitesses de déformation plus petites, il
n'y a aucune inversion de la loi de Hall-Petch.rigme de cette inversion semble résulter des
processus gouvernés par la diffusion thermiqudasdéformation totale (Fig. 4.7). Afin de
procéder a des éventuelles comparaisons entrédakltats de ces derniers et ceux fournis par
notre modélisation, nous avons décidé d'évaluebai@ l'influence du coefficient de
diffusion thermique sur la contrainte d’écoulemdpbur cela, nous avons fixés les deux
coefficients de diffusion calculés précédemmentwans balayé une gamme de taille de
grains allant de 5 nm a 2000 nm.

La Fig. 4.8 montre la sensibilité de la contraidt&coulement du matériau au coefficient de
diffusion thermique.
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Fig. 4.7 — Dépendance taille de grains - contrain@écoulement
pour le Cu a 5% de déformation [Kim et al., 2005]

Ainsi, un coefficient de diffusion faible tend ardir le matériau alors qu’un coefficient plus
grand a tendance a l'adoucir. Les mécanismes €lesiih thermique jouent un réle important
dans la déformation cristalline aux joints de gsaisfin d’étudier I'influence de la vitesse de
déformation sur la contrainte d’écoulement du ni@témous fixons les valeurs du coefficient
de diffusion calculées précédemment (3.8303' hs? et 1.5583.18" m?s™).

Ces résultats donnent une bonne tendance comparégsultats de Kim et al., [2005], car
nous constantons qu’il N’y a aucune inversion deolatrainte d’écoulement pour des vitesses
de sollicitations supérieures a3 quelle que soit la taille des grains alors qu’onstate

une inversion notable de la contrainte d’écoulerdgpartir de 18s* (Fig. 4.7).
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Fig. 4.8 — Influence du coefficient de diffusion sua contrainte d’écoulement
et pour une microstructure donnée.

Les figures montrent aussi limpact du coefficiede diffusion sur la contrainte
d’écouelement (Fig. 4.8, Figs. 5.9).
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Fig. 4.9 — Influence de la vitesse de sollicitatis sur la contrainte d’écoulement
(a) pour Dgb = 3.8303.10-21m2s-1 et ( bDgb = 1.5583.10-20m2s-1.
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IV. 3.3 Mise en application du modéle micromécaniggl
IV. 3.3.1 Comparaison des réponses mécaniques ddade Hall-Petch classique

Afin de comparer les résultats fournis par lesxdaodélisations concernant I'effet de
taille de grains et la loi de Hall-Petch, nous avohoisi des grains de taille moyenne 80 nm.
Ce choix répond a une motivation visant a identiiephase ou commence véritablement les
mécanismes de déformations aux joints de grain® () par rapport aux mecanismes
intragranulaires d’apres Kumar [2003]. Les rédsltdes deux modélisations ainsi que ceux

du modele de Hall-Petch sont donnés sur la Fi@.4.1

L’écart entre les deux modélisations est relativenpetit. Cet écart s’explique par une
insuffisance numérique liée entre autres a la patiaux valeurs des certaines variables dans
ces différents modeles. Il est possible de rédumresidérablement cet écart en utilisant une
optimisation plus précise du calcul des minima®sl possible aussi que cet écart soit di a
'absence dans la premiére modélisation d’un panamecluant directement les phénomenes
de diffusion thermique aux joints de grains. Eresuitexistence de deux tailles de grains
limites dont 'une a 10 nm et l'autre a 100 nm irspoun comportement linéaire de la
contrainte d’écoulement pour toutes les tailleg@ns au-dessus de 100nm. La modélisation
1 suit I'évolution classique de la loi de Hall-Bfrejusqu’a 1400 MPa environ de la contrainte
d’écoulement puisque d’aprés les hypothéses dedeaselle-ci, les mécanismes aux joints de
grains ne commencent qu’autour 100 nm. Ces mécanissont donc la cause de
'adoucissement. Sur la Fig 5.10, calculée a 80 lancontrainte du modele 1 H-P modifié
(modéle a zones de transitions) est legeremenesaseds de la contrainte calculée avec H-P
pour la méme taille de grains, justifiant I'influmndes mécanismes de déformation aux joints

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

Variable Valeur Unité
E 210000 / 214000 MPa
\Y 0.312/0.310 --
z 10 --
K® 90 MPa
ko> 15 MPa
Q° 200 --
b° 20 --
a 0.2 10’ -
h1=h2=h5 1 --
h6 2.5 -

EFFET TAILLE B GRAINS

kq 3.4 -
é 3.0 10° st
Dyp 3.83 10!/ 1.56 10°° m
B, 102 --
e 2.0 10° -
y 2
10 -
bk;
T 25 /76 °CIGPa
o 0.249 nm
m 3.05 -
0.24 -
a

Cependant, le comportement est tout autre pouroldétisation 2 (modéle incluant le
parametre de la diffusion thermique inter-granelaicar, elle inclut naturellement les
mécanismes de diffusion thermique aux joints dingrgrace a l'existence du coefficient de
diffusion thermique. En plus, cette derniere madtion définit automatiguement les tailles
de grains dinversion en fonction des autres méraes impliqués. La contrainte
macroscopique est légérement plus basse pour roetélisation que les deux précédentes
pour la méme taille de grain. Dans la suite daa@eall, seule la deuxieme modélisation sera
considérée afin de reproduire naturellement lesnpimenes observés. Les parametres du
modele élastoplastique et de deux modélisationstgy@mis ce calcul ainsi que les calculs

suivants sont donnés dans le Tableau 4.4 ci-dessus.
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Fig. 4.10 — Etude comparée de la contrainte mécaniq des trois modéles
pour une taille de grains moyenne de 80 nm.

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

Dans la partie qui va suivre, nous allons simaleux essais mécaniques dont une
traction et une compression uniaxiales. Troisdsitle grains de 3000 nm, 500 nm et 200 nm
ont été choisies. Ces tailles de grains sont awide maniere a constituer des échantillons
représentatifs de la microstructure UFG élaboréansde cadre du projet MIMC comme

indiquée sur la Fig 3.8, y compris les matériaomventiels (3000 nm).

L’influence de la taille de grains sur la contraimhécanique macroscopique est bien visible
car, celle-ci augmente inversement a la taillegtasis. Comme sur la Fig 3.8 du Chapitre 3,
la résistance mécanique pour les grains conver(®&80 nm) se situe autour de 400 MPa
alors que pour les grains UFG, cette résistanceamidee est beaucoup plus élevée et située

autour de 1100 MPa comme sur la méme Fig. 3.8.
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Contrainte axiale (MPa)
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0 0.05 0.1 0.15 0.2 0.25 0.3

Déformation axiale
Fig. 4.11 — Influence de la taille des grains sualcontrainte mécanique macroscopique :
Dgb = 3.8303x10°'m’s™.

Ces résultats prouvent donc la capacité de notrdéhsation a reproduire les

phénomeénes mécaniques observés expérimentalement.

IV. 3.3.3 Représentation et profile des figures dedles inverses

L'impact de la taille des grains sur I'évolution tetexture cristallographique s’est
faite en calculant les figures podles inverses. tetraste des figures de pdles inverses pour
ces trois tailles de grains quoique visible, résitelement prononcé (Fig. 4.12).

100
110

Fig.5.12 - Figures pdles inverses en fonction detaille de grains
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IV. 3.3.4 Influence du coefficient de diffusion themique dans le procéssus d’inversion de

la contrainte d’écoulement : comparaison avec legsultats de la littérature

Afin d’affiner nos résultats et dans l'objectif des comparer a certains résulats
compilés des travaux de bibliographie, la simutaties essais de traction et de compression
uniaxiales a été reprise pour le méme agrégat greegemment pour 10 nm, 20 nm, 34 nm et
50 nm. Les parametres du modele élastoplastiqueapteen compte l'effet taille de grains
ainsi que la vitesse de déformation sont égalenemtmémes que précédemment. En
revanche, la déformation est modifiée a 4% de factaciliter les comparaisons. A cause de
l'influence averée du coefficient de diffusion thegque aux faibles tailles de grains, une
étude séparée a été menée afin d’identifier celuiegproduit au mieux les adoucissements de
la contrainte d'écoulement et de [linversion de lai de Hall-Petch observés
expérimentalement. Premiérement, on a choigi ® 3.8303x10”'m’s’. On note une
augmentation significative de la résistance méemniq mesure que la taille de grains
diminue. En plus, pour cette valeur du coefficidatdiffusion thermique, aucune inversion de

la loi de Hall-Petch n’est observée (Fig. 4.13).

3500

3000 -

2500

2000

1500 -

1000

Contrainte axiale (MPa)

500

0 0.01 0.02 0.03 0.04 0.05

Déformation axiale
Fig. 4.13 Influence de la taille des grains sur leontrainte mécanique : Q, = 3.8303x10"m’s™.

Dans le deuxieme cas, le coefficient de diffusibermique [y est pris égal a

1.5583x10°°m?s. Dans ce dernier cas, on note une inversion ¢ Be Hall-Petch autour
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de 20 nm alors qu’au-dessous de 10 nm, 'adoucissede la contrainte d’écoulement est de
plus en plus perceptible. Pour tous les grains Wot#ille de grains est supérieure a 20 nm, la
résistance mécanique est élevée et I'évolutioradmhtrainte d’écoulement suit I'évolution
classique décrite par Hall-Petch (Fig 5.14). L'écgtion de ces phénomeénes est clairement
liée a l'influence du coefficient de diffusion tineique dans le matériau aux faibles tailles de
grains. Ces résultats s’accordent bien avec cetenab par Wei et al., [2006] en dépit de

quelques écarts pouvant dépendre de la prépadasdonnées (Fig 5.15).

3500.00
3000.00 -
w—  d =34 nm — o —
— d=20mm - ——
e d =10 nm =i
= 2500.00 - -~
o ¥
=
S’
@ 2000.00 -
=
e
[+
& 1500.00
=
[}
5
= 1000.00 -
S
@)
500.00
0.00 ' '
0.00 0.01 0.02 0.03 0.04 0.05

Déformation axiale

Fig. 4.14 — Influence de la taille des grains sualcontrainte mécanique :
Dgp = 1.5583.107%m%s™

La grande résistance mécanique était déja démontdirge cette étude a travers I'étude
expérimentale des microstructures UFG élaborées @aoadre du projet MIMIC sur la Fig
3.8. Ce qui prouve encore une fois de plus la d¢apae notre modele 2 a reproduire les

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

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

Compte tenu de la sensibilité du matériau et deenwmtodélisation a la vitesse de

sollicitation, il a été décidé de calculer la caiite mécanique macroscopique pour une

gamme donnée de vitesses de déformation. La sktéstld notre modélisation a la vitesse de

déformation est caractérisée par les paramétet K représentant entre autres la viscosité du

matériau. L’écart entre les deux vitesses limitestrpas notable (Fig. 4.16).

Contrainte axiale (MPa)

2500.00

2000.00

1500.00

1000.00

500.00

0.00

0.00

= 3E-03

0.01

0.03
Déformation axiale

0.02 0.04

0.05

Fig. 4.16 — Influence de la vitesse de sollicitaticen traction : taille moyenne des grains de 35 nm.
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Fig. 4.17 Influence de la vitesse de sollicitatiosur la contrainte mécanique en traction : taille noyenne
des grains de 35 nm, [Wei et al., 2006].

En plus, la contrainte mécanique semble se stabBisr une position asymptotique lorsque la
vitesse augmente. Ce méme comportement est obsaré Fig 5.17 obtenu par Wei et al.,
[2006] et, confirme ainsi la capacité de notre nlisdBon a caractériser I'écrouissage

cinématique dans la microstructure.

IV. 3.3.6 Contrainte mécanique locale (grains) et ariation des angles d’Euler en

fonction de la contrainte plastique granulaire

Une étude au niveau local (grain) a été aussi mdtikevisait deux objectifs a savoir
I'étude de I'évolution des angles d’Euler en foantde la déformation plastique granulaire et
I'étude de I'évolution de la contrainte locale (gdaen fonction de la déformation plastique
granulaire. Ainsi, un grain a été choisi au haggrdin numéro 80). Sur la Fig 5.18, on a
représenté les trois angles d’Euler en tractioenetompression. On constate que la variation
des angles est plus importante en traction qu’enpecession. Autrement dit, le matériau
durcit plus en compression qu’en traction dansiesériaux a microstructures UFG. Ce qui
confirme les observations expérimentales [Bara@820De méme, cette variation n’est pas
linéaire justifiant I'influence des autres grains & rotation de celui-ci. Ceci se traduit par les
inversions de la variation des angles d' Euler daoes degrés de déformation (15% par

exemple en traction).
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Fig. 4.18 — Variation des angles d’Euler en fonctinde la déformation plastique: grain n° 80

Concerant la contrainte locale, quatre grains not@érl0, 80, 100 et 180 ont été choisis au

hasard. Les contraintes locales sont représentédés Sig 5.19.
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Fig. 4. 19 — Contrainte mécanique granulaire pour ifférents grains en traction

Les contraintes granulaires pour quatre (4) graids80, 100 et 180 montrent une
grande disparité. Chacun de ces grains semble agopropre limite d’élasticité. On peut
considérer que ce phénoméne résulte de la positigrain dans le polycristal (Fig. 4.19). Le

grain 10 présente une faible contrainte par rapgoxtautres.

()

SOE

() (b)

Fig. 4.20 — Figures péles inverses du Halite a te@mture ambiante pour une déformation :
(a) 30% et (b) 15% en traction, [Yi et al., 2005].
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IV. 3.3.7 Influence de la taille de grains sur le pfile des figures poles inverses

La réalisation des figures de péles inverses atidraet en compression donne des

tendances telles que décrites par plusieurs ptibinsade littérature.

Tableau 4.5 — Figures péles inverses du Nickel UFG

Taille de grains Traction Compression

111

d=10 nm

110

101

111

d= 20 nm

d=35nm

d =50 nm

et5 nm

101
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Celles-ci montrent la formation de deux fibres ateau des pbles <100> et <111>,
dans le cas de la traction uni-axiale et une sébte au pdle <110> dans le cas de la
compression uni-axiale (Tableau 4.5). Ce résuéatapproche bien des résultats de Yi et al.,
[2005] sur I'étude de la texture de Halite a 30%dddormation (Fig.5.20). Ces derniers
résultats confirment aussi les observations exm#riates sur I'évolution de la texture

cristallographique en grandes déformations.

IV. 3.3.8 Comparaison des contraintes mécaniques efnaction et en compression :

recherche du phénomeéne de I'asymétrie traction/conmpssion

Cependant, notre étude sur les microstructures'ast gas arrétée la car, d’autres
phénomeénes aussi importants que la nécessité deotewitre ont motivé le besoin de
caractériser numériqguement le phénoméne d’asyntéggon/compression observé dans les
matériaux UFG. Cette asymétrie est en fait un pm&me donnant une résistance mécanique
plus grande en compression qu’en traction, trésesduobservé dans les matériaux UFG a
faibles tailles de grains. On I'observe sur le oejve fer, I'aluminium ou encore le nickel tel
gue décrit par Cheng et al. [2003] sur la Fig. 4.21

100 nm 40 nm 28 nm
3500 1 L

=01
000 | ——— Comprassion
= — = Tensiocn

(=]
W
(=]
L=}
1
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1500
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1000

500

0 . . ; . ; . -
0.0z 0.04 Q.05 Q.04 0,10 012 Q.14 016 0.18 .20

d-03 pmo5

Fig. 4.21 — Prédictions de la résistance mécanigee traction
et en compression, Cheng et al., [2003].
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La contrainte mécanique en traction et en commassiontrent une |légere différence
au niveau de la contrainte d’écoulement pour ursgstance mécanique en compression
léegerement au dessus de la résistance mécanigeecgon (Fig. 4.22). On constate de méme
gu’'au dessous de 10% de déformation, la contrandiganique en compression est en dessous
de la contrainte mécanique en traction. Ce phénemeémalheureusement, nous étions
incapable de I'expliquer en raison entre autre$atesence des données disponibles dans la
littérature en la matiére concernant le nickel.g@nt en revanche penser que ce phénomene

est accéléré par la rotation cristalline en fonctie la déformation plastique granulaire.
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Fig. 4.22 : Asymétrie traction / Compression du Nikel UFG :
taille moyenne des grains d = 120 nm.

Plusieurs données expérimentales reportées sur mesostructures UFG et plus

particulierement sur celle du nickel montrent qetes-ci dépassent difficilement le 10% de
déformation en raison de leur faible taux d'écrsage souvent responsable des
endommagement précoces. Dans le chapitre six gsuivae, nous allons tenter d’associer le

comportement élastoplastique des matériaux UFGna@sanismes d’endommagement par
décohésion.
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Les matériaux UFG et NC sont connus pour leurs rq@tgs exceptionnelles mais
aussi, pour leur faible taux d’écrouissage cares@&dgrar des phénomenes d’endommagement
précoces. Plusieurs investigations ont été meneagis] afin de comprendre l'origine et les
mécanismes d’endommagement. Comme rappelé dahapére 2, on dénombre aujourd’hui
plusieurs mécanismes a l'origine de celui-ci [Bigeal., 2009], généralement concentrés aux
joints de grains. Afin de pouvoir dégager quelgéEsnents de compréhension, nous avons
choisi de faire un bref historique de 'endommageime

V. 1 Quelques phrases et types d’endommagement daatériaux UFG

L’étude de I'endommagement des matériaux polydlissa UFG est d’'un intérét
considérable dans la mesure ou I'on veut prévoindaléation de celui-ci lors des essais
expérimentaux. Il est souvent déclenché par unerméition plastique intense et fortement
localisée. C’est le cas par exemple de la ruptuictiled par cavitation caractérisée par une
phase de germination, de croissance et de coatesdencavités telles qu'illustrées sur la Fig.
5.1.

Génération Croissance

Rupture Décohésion Vide pré-existant

Coalescence

Fig. 5.1 — Mécanismes de la germination, de croissze et de coalescence de la rupture ductile par
cavitation, Wang et al., [1984]
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D’autres types d’endommagement, autres que la migtuctile, existent. Il s’agit de
'endommagement ductile et différé suite a desidgtdtions de type fluage, fatigue,
etc...L’'usage des outils numériques peut alors stavaécessaire pour étudier ce type de
comportement comme dans la présente étude. En, efietsieurs travaux sur
'endommagement des matériaux UFG existent dahédeature. On peut les repartir en trois
groupes: (i) I'approche asymptotique dans laquédlesolution du probléme se présente
comme une série de parameétres [Suquet, 1987; Mithal., 1994 ; Lebon et al., 2004;
Mishuris et Ochner, 2004] ; (ii) I'approche de rkgisation visqueuse [Chaboche et al.,
2001], (i) rapproche d’'un joint de grains, imtece cohésive d’épaisseur nulle [Onck et
Van der Giessen, 1997; Needleman, 1987]. Les medkieterfaces cohésives sont de plus
en plus utilisés pour simuler les processus daurapdiscréte dans les matériaux homogénes
et hétérogenes. Ces modeles sont généralemenmeéspdomme des forces de séparation
normale et tangentielle [Chandra et al., 2002]. 0at ces derniers modeles que nous
utiliserons dans notre étude. Il existe plusienosleles cohésifs dans la littérature parmi les
plus connus, les modéles de Needleman dont nous inspirerons dans la suite du travail.
Une liste plus ou moins exhaustive de ces modelag até proposée par [Chandra et al.,

2002]. L’introduction de 'endommagement dans ledgle élastoplastique est faite par le

biais de I'énergie libre de Helmholtp = y(E¢,q%) eny ajoutant un terme cohésif tel que :
¥ =(E® q% 1) . Ainsi, en fonction des forces volumiques oniafit'équation suivante :
pYI(E,q°,2) = ppI(E°) + pp?(a®) + pyp? (1) (5.1)

ou 4 est le déplacement effectif. La contrainte colesst obtenue par dérivation de

I'énergie cohésive en négligeant les forces voluresq Nous posons :
pYpI9(1) = ¢9(x, y) (5.2)

ou ¢9(x,y) est un potentiel cohésif couplant les mécanismegvdrture § = %) et de

glissement ¥ =% ). Ces différents termes sont définis en détaitssda suite de I'étude. La
tc

contrainte cohésive se calculera par la formuleasue :

oty = (P’ D) = 5 (' (. 1) )
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Dans la partie suivante, nous allons proposer tesgion du potentiel cohésfid(x,y)
se basant sur ce cadre thermodynamique et s’imspifautres modeles cohésifs présents
dans la littérature.

V. 2 Les modeéles de Needleman, Lee et Kim

Il existe deux familles de modéles cohésifs de madn, il s’agit des modéles dits
polynomiaux et exponentiels construits en foncti@s besoins. Mais, tous ces modeles ont
un seul fondement théorique physique. Il est da@oessaire avant de proposer notre modele,
de donner quels éléments de motivations sur la Haserésultats obtenus par celui-ci. Le
cadre théorique de ce développement est emprusté tderaux de Needleman, (1990). I
s’agit d’'une approche énergétique basée sur leipandes travaux virtuels dont I'équilibre

statique global se réduit a :

[, TISE AV + f; S¢dS = [, T'6udsS (5.4)

ol t¥ sont les composantes contravariantes de la corgrd@Kirchhoff ¢ = Jo¥/) aveco

la contrainte de Cauchy et/ le déterminant du gradient de la transformatidh. S, et Sn
respectivement le volume, les surfaces externentetnie (inter faciale) de la particule dans la

configuration de référence.
T' — T” | T"k’l[ Uu E..=(u | | k 55
' ( Y ' ,k) j o Hij ( iL,j uj,i u,i uk,j) ( . )

avecu; les composantes du vecteur deplacementgs différentielles des composantes

covariantes dans la configuration de référenag%test un potentiel cohésif dont on donnera

la forme dans la suite. Ce modéle est supposécétinu. On définit un vecteur unitaire

paralléle & la directionyxet un vecteur tangeitparalléle & la direction;x Le déplacement

initial de la matrice particule sur l'interface petécrire,
u, =A.4; u, =tuT,=a.T et T,=¢.T (5.6)

ol T! sont les composantes contravariantes du vectentragate de séparation nominale

(force par unité de surface de référence).

On définit en outre pour l'interface (joint) undaton constitutive dont les forces cohésives

dérivent d’'un potentieppy dépendant det,, et u, que sont la différence de déplacement sur
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l'interface. Les contraintes d’ouverture et de gisient sont calculées a partir des équations

(5.4) suivantes :

T, =-2 1 =9 5.7)

aut

L’énergie cohésive ou énergie de séparafioee calcule par la relation :
[ee]
G. = [, o9(w)du (5.8)

ouu est le déplacement effectif.

Ces modeles ont été maintes fois cités et parftisés en fonction des besoins de
I'utilisateur. Dans ce qui va suivre, on va s'iEgser aux récentes modifications proposées
par Lee et Kim, [2002] dans lesquelles se trouvearidensées tous les autres modéles
cohésifs exponentiels de [Needleman, 1990]. Ceseats s’étaient inspirés du modele de Xu
et Needleman, [1994] dans lequel un parametre dopgsavait été introduit, donnant le

potentiel cohésif suivant :

¢g(unrut) = ¢n + ¢nexp (_Vn Z-_:) [_ (1 + Z_:) exp (_ Z_::)] (5.9)

Les composantes normale et tangentielle de séparmaiit pour expressions respectives :

2

Ty = —¥a ‘g—: exp (—1n Z—:) |(va Z—;‘) exp (- Z—g)]

B (e ng)ew (o) e (- 59)

Tt:2

(5.10)

Ces expressions satisfont aux conditiofis= 0 quand:;—" =0etT; =0 quand% = 0.
n t
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Fig.5.2a est représenté, pour différentes valdurparamétre,, le potentiel cohésif pour
I'ouverture en fonction du déplacement effectifmér L'énergie de séparation (représentée
par la aire au-dessous de la courbe) décroit auentéra que le parameétie. La Fig.5.2b

représente, pour différentes valeursygel’ouverture en fonction du déplacement effecti. L

valeur maximale deT,, esto,,,, €t est atteinte pod’r"/a = 1/y,. Contrairement au cas
n

précédent, la diminution de la valeur geconduit & un haut niveau d’énergie en
ouverture.Le glissementr, est inversement dépendant du paramgtrdl se produit

lorsque le déplacement effectif vérifie la relatidn,| = ‘”f.

Ce modeéle d’endommagement peut étre d'un grandéintgais, la difficulté réside
dans le comment faut-il I'intégrer dans un modééstéplastique ? A quel moment faut-il
considérer que I'énergie de séparation normaleangentielle est suffisante pour déclencher
le processus d’endommagement ? Quel doit en étfacteur déclencheur, quelle peut étre

I'influence de la microstructure dans le proces$eadommagement du modele tel que décrit
par ces équations ?

L1
1
1
0.9 i
] 0 o0s
-2 08 —
T [_ﬁ
0 | 06
| g
B 06 2
5 g 04
205 =]
=
g 04 E 02
—_— 5 |
2 03 5 ©
E -E — Y = 5.0
= 02 = 02 ———eaa Yo =25
Q.1 g o —_ =10
% o4l =075
of ”Ils ———= =0
! =y =05
TS R TR D R DR ST S H | TR IS I Ll
0.1 [ I 2 3 4 5 6 7 8 0o Q 1 2 3 4 5 & ? []
Normalized normal displacement, u_ /8, Normalized normal displacement, u_ /3,
(@) (b)

Fig. 5.2 — (a) Potentiel de séparation normalis$,, en fonction de :—" pour différentes valeurs dey,;

(b) Séparation normaleT,, en fonction de:—“ pour différentes valeurs dey,,, [Lee et al., 2002]
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Fig. 5.3 — Séparation tangentielle ou glissemefi{ en fonction de ? pour différentes valeurs dey,, [Lee
t

et al., 2002].

Afin de répondre a ces interrogations, nous pmyias I'hypothése selon laquelle
'endommagement est exclusivement di aux mécanisfieeslommagement d’ouverture et
de glissement tels guillustrés sur les Figs. 3.3.8. Vu donc I'importance de I'aspect taille
de grains et de la densité des dislocations dansnltériaux UFG, aspects que ce dernier
modeéle ne prenait pas en compte, nous avons déeigéoposer un nouveau modele incluant
entre autres, une variable sur I'effet de la tailés grains (le diameéetre moyen des grains) et

une variable représentant l'influence de la dendg#g dislocations (densité des dislocations

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

Considérant les mécanismes d’ouverture et de glissecomme dominants dans le
processus d’endommagement des matériaux UFG ettNKnspirant des modéles cohésifs

de type exponentiel proposés par [Needleman, 1980k avons proposé le modele suivant :
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¢a11a2 (x: Y)

_ Boay b2 5
= Qi /al_azdp exp(—py*)

L%

a—a -1 . a, 4 . — —
1 " . exp [l (051 — 1 Zk) arcsiny/1 — exp( px)]
+ [2%) -1 CL_l . az
2a1—a; k=0 a,—az l(al —a, —-1- Zk)
[2%) + az
a—az i — 1 — _
1 Z i exp [l (051 — +1 2k) arcsiny/1 — exp( px)] .
- u -
20:1012“24-1 =0 a1—2a2+1 i (alal_zaz + 1 - Zk)
(5.11)

Oup:al_az.

Sil'on pose en plus :

. 20 p(1+@Ac b .
afaz =4q; -% /ﬁo(l +q@)7 ; a=vrpy (5.12)

On obtient la forme simplifiée suivante :

|
20,u(1 + ), b .
oty = D /ﬁo(1+q)5lexp(—‘1”f “y?)

a-1 exp —i(q —-1- Zk)arcsin\/l —exp|— VTPm
N 1 ch | ( 1+g¢q )
2a-1 -1 i(g—1-2k)

a+1 expli(g+1— 2k)arcsin\/1 —exp (— U Pm x) ]

1 ck 1+q 1
20+1 Z q+1 i(q+1—2k) J
k=0
(5.13)
X :,11 et y =% sont respectivement les déplacements effectifsnaox et tangents
c te

caractéristiques de I'ouverture et du glissemestgtains durant une sollicitation mécanique,

v la vitesse moyenne des dislocations selon la’@raivan, p,, la densité des dislocations
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mobiles, b le vecteur de Burgers] le diameéetre moyen des grains,le coefficient de
restauration dynamiqud, le déplacement effectif critique en ouvertutg, le déplacement
effectif critique en glissement gt un entier désignant le numéro du potentiel cohdeifs

cette formulationp, le coefficient de dilation isotherme du matériaux.

Ce potentiel représente deux mécanismes d’endommeageque nous avons décidé

d’étudier d’abord séparément.
V. 3.1 Cas d’'une simple ouverture

Dans le cas d'un endommagement par ouverture, éésrrdations ainsi que les

déplacements relatif% induits par le glissement sont supposés nulsptition des grains
tc

étant négligeable (hypothese des petites déformgtike potentiel cohésif par mécanismes

d’ouverture devient :

pI(A) = ¢q(x,0)

|[ 1 q-1 exp [i(q -1- 2k)arcsin\/1 —exp (— 1{:’?’3 x)]
= ck
([ 201 £y " i(q—1—-2k)
q+1 exp [i(q +1- Zk)arcsin\/l —exp (— 1{:’3’3 x)] |
——— ) CF -1
20+1 kz_o a1 i(g+1—2k)

(5.14)

La séparation normale (ouverture) se calcule paidss des équations (5.7), en considérant
gu’elles dérivent d’'un potentiel cohésif en fonatidu déplacement effectif normal. On

obtient ainsi la relation suivante :

2 (o0 () = o, = T,(x,0)

_ exp L(q —1 - 2k)arcsiny/1 — exp(—{px) — —x]
= U ,30(1+CI)d 2q-1 Z T —exp(—Go)

1 "Z“ . E€Xp [i(q +1 - 2k)arcsiny1 — exp(={nx) — %mx]
- +1 )
2q+1 & q \/1 - exp(_(mx)

(5.15)
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Il est n'est pas possible de négliger la rotaties drains durant une sollicitation mécanique
en grandes déformations. Les mécanismes des défonsigar glissement sont a cet effet
inévitables, d’'ou la nécessité d’inclure une canteacohésive gouvernant 'endommagement

par glissement.
V. 3.2 Cas d’un simple glissement

Dans le cas d’'un endommagement par simple glisseresndéformations ainsi que

les déplacements relatlff- provoqués par I'ouverture des grains sont nulsfoume réduite
C

du potentiel par glissement s’écrit alors :

PYR) = 9g(0,y) = 2Dl g1 4 ) [oxp (~22my2) 1] (5.16)

L’ensemble des séparations tangentielles dueséaamsme de glissement peut ainsi se

calculer comme suit :

() = 0 = T,(0,) = ~da3* /ﬁo(1+q) y exp (- 52my?) (5.17)

Dans la pratique, ces deux mécanismes sont iniéddes méme si souvent leurs ordres de
grandeurs alternent pendant un essai mécaniquéecalipndommagement. Nous avons a cet
effet, utilisé le principe de la loi de mélangenafiessayer de caractériser 'endommagement

couplant les deux mécanismes (Eg. 6.18).
_ Ac Ac
Tq(x»y) - A_L_ch(O;y) +({1- A_tc Tq(xr 0) (518)

Avant I'implémentation de la partie cohésive damsrlodele général (couplant a la
fois I'élastoplasticité, les grandes déformatidiesfet taille de grains et 'endommagement),
nous avons étudié de maniére séparée le compoitelmarelle-ci afin de pouvoir comparer
les résultats au modele de référence cité au dafbae chapitre [Needleman, 1990]. Pour ce
faire, les parameétres optimisés du nickel poutegedttie incluant 'endommagement cohésif,
ont été définis et représentés dans le TableauOn Tappelle que certains parameétres ont éte

inspirés des publications présentes dans la littergMalygin, 2008 ; Ronald, 2009].
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Tableau 5.1 - Coefficients de la partie cohésive

Variable Valeur Unité
a; 0.24 SI
u 210 GPa
r 0.13 SI
Pm 3.50 10" m
Ac/ 2, 0.1 S
v 1 nm.s”

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

Des valeurs dg sont fixées dans cette partie afin d’étudier didbde comportement
au niveau des potentiels et forces cohésives. &ofaire, deux valeurs dg(2 et 4) ont été

choisies afin d’obtenir les expressions ci-dessous

Pour q =2,

)lc m m
P9(x,y) = San ’3ﬁ05 lexp += (1 — exp (—%x)) Jl — exp (—%x) — 1] (5.19)
» Cas du glissement

$9(0, )_6"“”0 /3ﬁod[exp e 2) 1] 5.20)

= —4ay Bﬁo y exp( rpm yz) (5.21)

* Cas de l'ouverture

$8(x,0) = Z“HAC /360 dl 1-— exp )) Jl — exp( ﬂx)l (5.22)
b =au ’3803 exp(—%x)\/l—exp(—%x) (23)

Pour g=4,

e Cas de l'ouverture
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P9(x,y) = 1::‘:120 ’5,30 Z E — %(1 —exp (— %x))] <1 —exp (— %x))yz (5.24)
cd = au fSﬁOS exp (—Zw%x) \/1 —exp (— W;)m x) (85)

Ces deux potentiels ont été tracés afin de fixer ¢gii nous servira de potentiel de

référence dans la suite. A cause de sa plus grabelesité en forcd, , ¢, a été choisi
(Fig.6.4). Ayant fixé ainsi ces deux grandeursysi@vons défini plusieurs densités des
dislocations et avons tracé les potentiels et forhésives respectives, afin de faciliter la
comparaison avec les résultats obtenus précédemmiggnergie de séparation normale
augmente lorsque la densité des dislocations demirles séparations normales sont
maximales aux points de déplacements= 3log[3/2rvp,,]. On constate que lorsque la
densité des dislocations diminue, I'énergie de & augmente (Fig. 5.5). On note en
outre que les déplacements pour lesquels la séparairmale est maximale dépendent de la
densité des dislocations.

—$,(x,0) - .
0.8 | =mm . =T
= $,(x,0) £ ol —_0)
&) .~ z
§06’ 8 20,
o5 M
= E
S o4b o 15
) 04 =
= ==
£ 10
0.2 g
a 5 ~
0 ' ' ' . . L
22 0 2 4 6 8 % 2 1 6 8
Déplacement rélatif - A/ c Déplacement rélatif - A/,
(@) (b)

Fig. 5.4 — (a) Potentiels cohésifs en séparationrntale en fonction de% ;
C

(b) Séparations normales en fonction de:—.

128



15

— 0.4708+010 ]| e
— ——0.5300e+010 ~ — — — 0.5800e+010
— .57 10+010 & — 057104010
] = 2 || S
— — —_— e
: s =T
= _— A
= =
= 05} -
=
b 8
— g 05!
=
Or B
®
0
0.5 . . \ \ )
-2 0 2 4 ) 8

(@)

Fig. 5.5 - (a) Influence de la densité des disld@ns sur le potentiel de séparation normale;
(b) influence de la densité des dislocatissur le potentiel de séparation tangentielle.

(b)

Contrairement a la séparation normale, la séparatiangentielle dépendent

inversement de la densité des dislocations. De minsgparation tangentielle est maximale
au point de déplacemenst,| = 4, /3/2vrp,, . A la difference du modele de Kim [2002], les
déplacements pour lesquels la séparation tangenéist maximale dépendent de la densité

des dislocations (Fig. 5.6).
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Fig. 5.6 - Influence de la densité des dislocatisisur le potentiel de séparation tangentielle.
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Ces résultats montrent tout l'intérét et le role ldedensité des dislocations dans cette
modélisation tout comme, par analogie, le role jpaéle parameétra dans les modéles de
Lee, [2002].

V. 4.2 Influence de la taille de grains sur l'intesité des forces cohésives

Notre modele reproduit ainsi les mémes comportesnantcété du fait que nous
prenons en compte l'influence de la taille desrgraEn effet, on constate que plus la taille
des grains est grande, plus l'intensité des sépasafnormale et tangentielle) est grande et, le

mécanisme d’endommagement par ouverture est Eaffamer (Fig. 5.7).

o]
5]
o

i = 1000 nrn
e d=500 nm
verneend =00 nm
== =0
=10 nrn

[

=

[
T

150

100

[y ]
o

A

Contrainte d'ouverture - T(x,0) (MPa)

Déplacement relatif - A / lc

Fig. 5.7 — Influence de la taille des grains surilitensité des forces de séparation normale.

V. 4.3 Application de 'endommagement au le modékélasto-plastique.

L'implémentation de ce modeéle cohésif d’endommagegmdans le modéle
élastoplastique a été faite par l'introduction @ucontrainte cohésive?, additive a la

contrainte locale résultant de la loi de comportenéasto-viscoplastique définie au chapitre
4. On proposera alors :
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0 = (g8 +0%,): {3|Q7B5 ® Qs+ Q"W ® Q" b3}
fS=1v5—(R°+71})
(5.26)

Le processus d’endommagement est supposé débisignéola contrainte cohésivg, atteint
sa valeur maximale appelée contrainte de décohéSem contraintes maximales peuvent se

calculer en considérant qu’elles correspondentdgyptacements pour lesquels les séparations

g _ 09 . .
Oco = 57 sont maximalesi € n, t).

Combinant tous les paramétres optimisés du moddlgifs au comportement élasto-
viscoplastique, a l'effet de taille de grains et’éndommagement, nous avons étudié
linfluence de la densité des dislocations dangrecessus d’endommagement. La taille
moyenne des grains a été fixée a 200 nm (tailleh@ade nos microstructures UFG) et
considérée que celle-ci n'avait aucun lien diree¢cala densité des dislocations. Cette
démarche avait pour but de faciliter le calculeethoix d’'une densité des dislocations qui
resterait constante quelle que soit la taille desng. Autrement (et ce qui semble évidement
puisque nous avons prouvé dans le chapitre précékan direct entre ces deux grandeurs),

il faudra faire correspondre a chaque densité odbscdtions une taille de grains appropriée.

Les parametres couplant modele élastoplastiquet, teifle de grains et endommagement sont

donnés dans le Tableau 4.2.

V. 4.3.1 Comportement endommagé en ouverture : compaison avec la littérature

La Fig. 5.7 montre l'influence de la densité dedogations sur 'endommagement en

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

Variable Valeur Unité
E 210000 / 214000 MPa
v 0.312/0.310 --
z 10 --
K® 90 MPa
ko> 15 MPa
Q° 200 --
b°® 20 --
a 0.2 10’ -
hl1=h2==h5 1 --
h6 2.5 -
Effet taille deains
kg 3.4 --
é 3.0 10 st
Dyp 3.83 10"/ 1.56 10°° m’/s
o 10° -
g 2.010° -
bk, 10° -
T u 25/76
b 0.249 °C/GPa
m 3.05 nm
0.24 --
at
Paramétres sur 'endommagement
r 0.13
Dm [0.1-0.3] 18° m
Ac/ e, 0.1
v 1.0 nm. §*
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Fig. 5.8 — Influence de la densité des dislocatiodans le processus d’endommagement par ouverture sle

¢oints de grains pour des grains de taille 200 nm.

On constate sur la Fig. 5.8 que, plus la densigédikdocations est grande, plus le processus
d’endommagement est précoce, ce qui correspondabiembservations expérimentales pour
cette taille de grains car les matériaux UFG datie gamme de taille de grains sont connus
pour avoir une forte densité des dislocations etrgme temps, une faible ductilité telle

gu’énonceée au début de notre étude.

V. 4.3.2 Comportement endommageé en glissement : cparaison avec la littérature

La décohésion par ouverture conduit & un adoucissteroontrolé de la réponse
globale alors que la décohésion par glissementuwgrali-déla d’'un seuil de déformation, a
une chute quasi-instantanée de la contrainte globtlle qu'illustrée sur la Fig. 5.9 ci-
dessous.
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Fig. 5.9 — Mécanismes d’endommagement compares:

ouverture et glissement avec la réponse non endomgee.

Cette étude peut étre comparée a celle menée patiévean, [1990] dans le cadre d’'une
piece rectangulaire contenant un parametre d’'irepedn car, ce paramétre joue le role de la

densité des dislocations dans notre cas (Fig. 5.10)

3.5-
3.0+
2.5
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0.0 ¥ —
0.000 0.004

Fig. 5.10 — Réponse mécanique avec endommagement gidcohésion, [Needleman 1990].
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Des résultats de 'endommagement du nickel NC (20 nm) existent et semblent fournir
des résultats proches des comportements de noulélisation (Fig. 5.11). C'est le cas de

I'étude numérique menée par Wei et al., [2006] mosparée aux données expérimentales
fournies par Zhu et al., [2005].
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Fig. 5.11 — Endommagement du nickel pour différentevitesses de sollicitations :

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

Quoique les tailles de grains n’'aient pas été Iémes pour simuler lendommagement du
Nickel nanométrique, nous pouvons au regard dereémdtats [Wei et al., 2006] dire que

notre modele d'endommagement reproduit bien les pootaments observés
expérimentalement.
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Fig. 5.12 — Typique Stress -Strairplots for AR material at :
RT, 473 K, 573 K with 2x 10’ s* and 5x10° s, [Sun et al., 2008].
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La difficulté dans notre démarche réside dans laumeede la densité des dislocations
mobiles, de la vitesse moyenne des dislocationsi @ajne du coefficient de restauration
dynamique. En outre, la détermination de la camiegza partir de laquelle 'endommagement
débute (nucléation) pose de nombreuses complicatian calcul de I'énergie de nucléation
s’avere souvent fastidieuse [Sun et al., 2008jt&llustré sur la Fig. 5.12 Ceci pose donc un
sérieux probléme d’optimisation de ce modele d'ema@agement. Enfin, vu la gamme
importante des microstructures du projet MIMIC daaritre autres les microstructures
bimodales, tous nos modéles sur I'effet de tailegdains et 'endommagement devront étre
adaptés afin de pouvoir caractériser la déformagpiastique des matériaux bi-phasiques ou

multi-phasiques.
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Chapitre VI . Conclusions générales et Perspectives

Cette étude a permis de mettre en évidence tontédét d’'une modélisation
micromécanique intégrant les grandes rotationsrésitions d’échelle de taille de grains et
'endommagement par décohésion des matériaux UFRES. frincipaux mécanismes de
déformations sont la plasticité cristalline induipar I'activité des dislocations intra-
granulaires et les mécanismes de déformation antsjde grains. Cependant, dans le cas des
microstructures dont la taille des grains est iefée a 10 nm, de nombreuses études [Cheng
et al., 2003; Conrad, 2003] démontrent la naissalecenécanismes de déformation inter-
granulaire en I'absence de toute plasticité ctistlinduite par I'activité des dislocations.
Bien que notre modéle numérique soit en mesure atact@riser les comportements
meécaniques des microstructures de taille supériefégieur ou égale 10 nm, I'élaboration de
microstructures extrémement fines (< 10 nm) n’évais a I'ordre du jour du projet ANR
MIMIC [Dutel, 2013]. Ceci nous a donc conduit aréausage des données présentes dans la
littérature [Zhu and al., 2005; Wei et al., 2008{ a estimer les limites fonctionnelles de nos
modeles, plus précisément sur I'effet de taillegtins et 'endommagement par décohésion.
L'étude des microstructures bi-phasiques (bimodalesmultiphasiques (multimodales), se
présente comme une perspective d’évolution quwitifa aborder dans un futur proche. Nous
entendons aussi, toujours dans le cadre des pavgseaealiser un certain nombre d’essais
expérimentaux bien ciblés: pour différents matésiapour différentes trajectoires de
chargement, a différentes échelles microstructsyaén de fournir une fonctionnalité plus

optimale et une validation de notre modele.

De méme, si I'impact du parametre de  couplagst@hascoplastiquex sur le
comportement mécanique ainsi sur I'évolution deebeture cristallographique a été bien
abordé, il reste encore a évaluer le role d’aupasmmetres du modeles tels que les

coefficients d’écrouissage isotropes et cinématque

L’étude de la dynamique des dislocations a étéodhite dans cette étude afin
d’étudier la variation de la densité moyenne defodations en fonction de la déformation
plastique d’'une part (Fig. 4.2) et la variation ldedensité des dislocations moyenne en

fonction de la taille des microstructures (Fig.)4ddautre part. De méme, l'activité des
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dislocations est plus présente dans les microsegtentre 20 nm et 100 nm ; ce qui est en
accord avec les observations de Cheng, [2003]. Mwoss aussi démontré que ce résultat
dépend de la vitesse des déformations (Fig.5.8prliendra donc de procéder par une série
d’essais meécaniques afin de vérifier si les rémilf@oduits par la modélisation pour

différentes vitesses de sollicitation sont en at.cor

Dans I'équation (5.12), lorsqu’on néglige I'influsm du coefficient de diffusion, on
retrouve la loi deHall-Petch définie au chapitre |. Le paramétBe regroupant quelques
mécanismes (diffusion, activation thermique,..ugjaun réle déterminant dans les différentes
phases de comportement mécanique observées. h&eeasaire d’étudier la sensibilité de ce
modele a la température puisque dans ce cas présmrg avons considéré les conditions

d’étude normales (a température ambiante).

Notre modele d’endommagement a été construit airpdels mécanismes de la
dynamique des dislocations sur la base de laqnellis avons ensuite développé une série de
potentiels traduisant la variation de la densit®dislocations en fonctions de la déformation.

Enfin, ce travail de these répondait a une voldiaide visant a développer et
compléter un savoir-faire dans le domaine de la éligation micromécanique du
comportement des matériaux poly cristallins (CEQ@rains ultrafins élaborés dans le cadre
du projet MIMIC. Aprés avoir développé un outil néingue capable de suivre I'évolution de
la texture initiale, de caractériser I'influence lddaille moyenne des grains sur la contrainte
d’écoulement ainsi que 'endommagement par décohésm ouverture et/ou en glissement,
nos résultats ont été comparés aux difféerents uravke la littérature. Les résultats de la
modélisation confirment les observations expérimest sur I'évolution de la limite

d’élasticité dans les matériaux UFG élaborés dampsdjet MIMIC.

Ce travail nous a permis aussi, d’étudier et dgp@ser un modéle numérique liant
taille de grains et densité des dislocations dass nhicrostructures. Comme attesté par
plusieurs résultats expérimentaux, notre modeleasable de fournir une explication de la
plasticité cristalline induite par I'activité desskbcations a travers la variation de la densité
des dislocations en fonction de la microstruct@ependant, des phases d’optimisation et de
validation restent encore a mener afin de dégamge tla pertinence et la puissance de cette

nouvelle modélisation.
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Annexes

Annexe 1 :Calcul de la matrice de transformation

Dans cette these, nous avons traité exclusivenenhdhtériaux polycristallins cubiques face
centrée. Cela nous a permis de considérer trois priecipaux du matériau [100], [010] et
[001] pour calculer apres des rotations spéciadesetlii, la matrice de la transformation,

Représentation de la maille cubique face centré&(Q}

148



A — Transformation de Bunge

La matrice de la transformation se calcule paelation : g = gx & X ¢i.

cos, sing; 0 1 0 0 cos@, sing, 0
g1 =| —sin@, cosp, 0|;8 = 0 cosp sind |; g;= —sing, cosp, 0
0 0 1 0 —sing cos¢ 0 0 1

cos@,Cos@, — sin@,sin@,cosdp  cos,sing, + sin@,cos@,cos¢p  sing,sing
g = [ —sing@,cos@, — cosp,sing, cos¢ —sin@,sing@, + cos@,cosp,cosdp cos@,sind
sin@, sing —cos@, sing cosd

B — Transformation de Kocks : définie par les anglgl, ® et®

sinPcos® — cosWsin®cos® —cosWcos® + sin¥sindcos® sindsin®
cosWsin® sin¥sin® cos®

(sin‘PsinCD — cosWcosPcos®  cosWsin®d + sinWcosdPcos® cosCDsinG)>
g =
C — Transformation de Roe : définie par les angles, ¢ et©

—sinysin® + cosycos®cosO cosPsin® + sinPcos®cos©® —cosPsin©
g =| —sinyicos® — cosPsin®cosO cosPcos® — sinPsin®cosO  sin®sin©
cosysin© sinsin© cos©
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