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Notations

Les notations utilisees pour une quantie X sont les suivantes :
vecteur : X X

tenseur d'ordre 2 : X Xj
tenseur d'ordre 4 : X Xjju

La convention d'Einstein sur les operations algebriques est utiliee.
La partie incompatible d'un tenseur d'ordre 2 X est noee X-.

La partie compatible d'un tenseur d'ordre 2 X est note X.

Le tenseur unie d'ordre 2 estlj = jj au j =1sii=jet j =0sii6]j.
Le tenseur unie d'ordre 4 est | = %( ik It k)
\ " repesente le produit simplement contrace entre :

deux vecteursA etB,A B AB;,

deux tenseurs d'ordre 2A etB, A B A;Bj ,
un tenseur d'ordre 2A et un vecteurB,A B A B;j .

\:" repesente le produit doublement contrace entre :

deux tenseurs d'ordre 2A et B, A:B A Bj ,
un tenseur d'ordre 4 A et un tenseur d'ordre 2B, A: B Aju B ,
deux tenseurs d'ordre 4A et B, A: B Aji Bumn -

\ " repesente le produit dyadique telque A B AiB;.
L'operateur \permutation” est not 2y, avec 2123=2231=2310= 1,
2321=2213=2132= 1 et 2, = 0 si deux indices sont identiques.

L'ogerateur \gradient” est noe r tel que (r X);j = Xj; .
L'ogerateur \divergence" est noe div tel que (div X ); = Xjj; .



L'operateur \laplacien" est noe tel que ( X)i = (div (r X)) ij -
L'ogerateur \rotationnel" est noe  Rot tel que (Rot X )jj =2jim Xim; -
Le \produit vectoriel" est noe tel que (X ¥)ij =2nni Xjh Yn.

La cerivee temporelle (eukrienne) de A est noee A.
Le saut d'un champ necanique ou d'une propret maeria u ga une interface
entre des cristaux!| etll orienee par n  Xp et dirige de | versll est noee

Otelque g =g"(x2! 0) d'(x2! 0).

La moyenne d'un champ mecanique ou d'une propree mae riau ga travers

une interface entre des cristauxd et |l orienee par n est note tel que
g =3 dg(x2! 0)+g" (x2! 0°) sin xa

La moyenne d'un champ nmecanique ou d'une propree mae riau g sur un

volume V est noee hi, tel que hgiy = Vi gdVv.
v

Pour des raisons de commodit, la notation contracee de \bigt [Voi28]
(ar ! 1,221 233! 323! 431! 512! 6) est parfois adopee
concernant les operations portant sur des tenseurs d'orde 2 et 4. Le pro-
duit contrace entre les tenseurs A et B skcrit alors A : B ApgBq @i p
et q prennent des valeurs allant de 1a 6. Dans ce cas, pour des sons de
coterence, une convention ingenieure est consiceee ur les composantes
des deformations, i.e., "4 = 2"53;"s = 2"31;"6 = 2"12. En notation matri-
cielle, la loi de Hooke skcrit ainsi :

2 3 2 32,3
1 Ci1 Ci2 Ci3 Ciga Ci5 Cie 1
2 Ciz Cx2 C23 Cps4 Cp5 Czp "S
37_@8 C3 C3 C33 C34 C35 C36 "$ (1)
4 Cia Co4a C3a Caa Ca5 Cae "a
5 Cis Cx5 C35 C45 Oss Cse g
6 Cie C6 C3s Cas Cse Cos "8
2.,.3 2 32 3
1 S11 S12 S13 S14 Si15 Si6 1
"5 S12 S22 S23 S24 Sp5 S26 2
"§ 4 _ B S13 S23 S33 S34 S35 S36 3 o)
"a S14 S24 S3a Sa4 Sas  S4 4
"E S15 S5 S35 S45 Ss55 Sop 5
"8 S16 S26 S36 S46 S56  Se6 6

@ sont les contraintes de Cauchy," les deformations elastiques, G
les composantes du tenseur des moduleselastiques gt les composantes du
tenseur des complaisanceselastiques qui inclut les faates multiplicatifs 2



et 4 [Voi28].

On utiliseegalement la notation de Schmid et Boas telle quedecrit dans
le tableau 1 pour nommer les 12 sysemes de glissement de tgp(111) [QL1]
dans les cristaux CFC.

Syseme Plan Direction

A2 (111) [011]
A3 (111) [101]
A6 (111) [110]
B2 (111) [011]
B4 (111) [101]
B5 (111) [110]
c1 (111) [011]
c3 (111) [101]
c5 (111) [110]
D1 (111) [011]
D4 (111) [101]
D6 (111) [110]

Table 1 { Notations de Schmid et Boas des sysemes de glissement des ¢staux CFC.



Introduction

La deformation plastique des matriaux cristallins peut se eweler d'une
tes grande complexie en raison des interactionsa di erentesechelles entre
cefauts de la microstructure (dislocations, joints de grains, joints de phase,
grains, macles, pecipies) et de l'anisotropie de la deformationa lechelle
du cristal. Il en esulte gereralement une grande ket rogereie des champs
mecaniques (contraintes, ceformations, rotations) ainsi qu'un comportement
dans le temps pas forement continu et pouvant pesenter wne certaine inter-
mittence mémea lechelle macroscopique [MVZ' 01, LL0O8]. L'arrelioration
des connaissances concernant levaluation de I'teeragreie des champs
nmecaniques en lien avec levolution des defauts microstructuraux est un en-
jeu industriel majeur, notamment visa-vis de la conception de nouveaux
matriaux aux proprees optimises, de la matrise d es proedes de mise en
forme ou de la pediction de la tenue en service des structugs.

Ces derneres cecennies, la moctlisation de la plastice a fortement
progrese en tenant compte du fait qu'elle esultait de glissements sur des
plans cristallins spgeci ques [HR72, Asa83, REH" 10] et en liant lecrouissage
a levolution des densies de dislocations [FBZ80, KE90, KM03, KDHO08].
Cependant, a I'heure actuelle, ces approches dites de plésite cristalline,
gu'elles soient en champs moyens [MCA87, LT93, MZ99, LTPO7BFBO07,
MB15] ou en champs complets [BDJCO01, BFC01, REF 10, LKE12], n'ar-
rivent pas encorea rendre compte de manere totalement séisfaisante de
la distribution des contraintes au sein d'un matriau. En e et, certains pa-
ranetres maeriaux sont mal connus, tels que les cissiongritiques ou les co-
e cients d'interactions entre sysemes de glissement. Deplus, I'organisation
spatio-temporelle des cefauts est souvent cecrite de maire trop grossere,
comme par exemple au travers d'une densie homogene de discations statis-
tiques par grain et par syseme. De fait, ces approches seekelent incapables
de rendre compte de lemergence des e ets de taille, commegr exemple ce-
lui de la taille des grains sur la limite delasticie [Hal 51, Pet53], et des
lois dechelles, telles que les distributions en loi puisance des avalanches de
dislocations signi catives de comportements invariants échelle [MVZ * 01].
En particulier, un point ck concerne la moctlisation des necanismes de
ceformationa proximie des interfaces matrielles co mme les joints de grains,
les joints de phase ou les interfaces entre dierents constuants dans un com-



posite. Ces interfaces internes jouent en e et un réle tes important dans la
ckeformation des matriaux cristallins. Elles sont souvent le sege de fortes
concentrations de contraintes en raison du ceveloppementde contraintes
d'incompatibilie, recessaire pour assurer la colesion de la matere entre
deux egions qui, pris €paement, se ceformeraient dieremment en eponse
a une méme sollicitation macroscopique. De plus, ces intéaces interagissent
fortement avec le mouvement des dislocations, pouvant soies bloquer, soit
les absorber, soit autoriser des transmissions partiellesu totales [Pri06], ce
gui engendrea chaque fois des modi cations dierentes des champs mecaniques.
La complexie de ces mecanismes d'interaction commenceinseulement a
pris partiellement en compte dans les approches de moctlgion actuelles
[MRRO06, CGF* 12, vBMKG13]. Or la ssuration d'un magriau s'initie te s
souvent au niveau d'une de ses interfaces internes. Evalueorrectement les
concentrations de contraintes qui s'y ceveloppent est dow primordial pour
une pediction correcte de la rupture.

Les netaux qui possdent une structure cristallographique hexagonale,
comme les alliages de Ti, de Zr, de Mg ou de Zn, sont particldrement sen-
sibles aux e etsenone@s ci-dessus en raison de leur tegorte anisotropie plas-
tique qui est leea la faible synetrie de la structure hex agonale. Ces netaux
se ceforment gereralementa la fois par glissement et par maclage [CM95],
avec des cissions critiques tes dierentes entre familles de sysemes. Letude
des macles est ainsi utile pour un meilleur contréle des miostructures et
donc des proprees nmecaniques de ces matriaux. De plws, outre ceux de
structure hexagonale, d'autres maeriaux peuvent pesenter des densies im-
portantes de macles comme les aciers TWIP (\twinning-indu@d plasticity")
ou les maeriaux nanomacks obtenus parelectroceposition (Cu par exemple
[LSC* 04]). Les makriaux nanomacks sont justement tes prometteurs du
point de vue des proprees necaniques puisque qu'ils pssdent une limite
elastique teselewe et, en comparaison des maeriauxa grains ultra- ns,
disposent gereralement d'une ductilie et d'une esis tancea la rupture bien
meilleures [LSC 04, BASO08].

Ce sont justement ce type de maeriaux fortement anisotropes auxquels
je me suis inerese jusqua pesent,a savoir les alli ages de Ti et de Mg uti-
lies notamment dans le secteur du transport a n d'aleger les structures, les
maeriaux pesentant des structures lamellaires de macks 3(111) comme
les aciers TWIP, les compositesa matrice netallique maisaussi la glace qui
n'est pas un netal mais qui possde une structure cristaline hexagonale. De
par ses proprees (biefringence, taille de grains tr eselewee, anisotropie plas-
tique vraiment tes prononee, etc.), la glace peut &tre consiceee comme un
maeriau mockle pour letude des alliages netalliques . Par ailleurs, sonetude
pesente egalement de nombreux ineréts en geophysique, tel lecoulement
des glaciers ou l'interpetation des signaux climatiqguescontenu dans les ca-
rottes de glace pelewes en Antarctique.
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L'inerét porea la glace comme maeriau mockle date de lepoque de ma
trese e ectie au LGGE (Laboratoire de Glaciologie et Geop hysique de I'En-
vironnement)a Grenoble sous la direction de Eréme Weis et Frarcois Lou-
chet et s'est maintenu gracea mon implication dans le proet ANR DREAM
sur la recristallisation dynamique dont le LGGE est porteur. L'inerét detudier
les metaux hexagonaux trouve lui son origine dans la ceaton de lequipe
APLI (Auto-organisation Plasticie Longueurs Internes) qui a euni des cher-
cheurs du LETAM (Laboratoire d'Etude des Textures et Applic ation aux
Makriaux) s'ineressant aux mecanismes de deformati on dans les netaux
hexagonaux avec des micronmecaniciens et physiciens du LPM (Laboratoire
de Physique et Mecanique des Matriaux) lors de la naissane du LEM3 (La-
boratoire d'Etude des Microstructures et de Mecanique desMageriaux) en
2011. Les premeres discussions autour de cette ceatioront concice avec
ma candidature au CNRS. Apes mon embauche en octobre 200§ai alors
soumis un projet ANR Jeunes Chercheurs et Jeunes Cherchewséprojet
PHIRCILE nalement accept en 2010) cente sur les ttema tiques de la fu-
tureequipe APLI.

Comme de nombreusesequipes de recherche de part le mondegmtra-
vaux de recherche s'ineressent donc aux liens microstrucre - proprees
nmecaniques avec comme objectif d'aneliorer la pediction des champs
nmecaniques. Cette probematique aet abordee selon dierentes approches
de moctlisation et a permis de cevelopper dierents outi Is en lien avec les
membres de lequipe APLI.

La premere approche, cecrite dans le Chapitre 1, consisé en des simu-
lation en champs complets de plasticit cristalline esodues pareements nis
qui inegrent le couplage avec le transport des dislocatios geonetriguement
recessaires selon la tteorie initee par Acharya [Ach01]]. Cette theorie permet
de rendre compte en partie de l'organisation spatio-tempcaelle des disloca-
tions et de leurs interactions mutuelles (annihilation notamment).

La deuxeme approche (Chapitre 2) consiste en le ceveloppment de
formules analytiques explicites des contraintes et rotatns elastiques aux
interfaces planes dans le cadre d'une thermeelasticie aisotrope heterogene
en pesence de distorsions plastiques et de glissement awift. De telles
formules donnent des e ets de premier ordre et permettent deester un tes
grand nombre de con gurations du fait de l'immediatee de s esultats.

La troiseme approche (Chapitre 3) consiste en des moctls de transition
dechelles susceptibles de traiter des volumes de plusies milliers de grains.
Deux voies de moctlisation micronecanique ont ainsiete propoges an de
lever I'hypotlese restrictive de champs de deformation plastique uniformes
dans les grains lors des proedures d'homogereisationEn introduisant la
physigue des processus intra-granulaires, ces approchesrmettent alors de
capter des e ets de taille des grains. Un mockle micronecaique statique
muni d'une topologiea double inclusions aegalementete cevelopge a n d'ex-
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pliquer la ®lection des macles secondaires. En n, un moele auto-colerent
elasto-viscoplastique doe d'une formulation ane ec emment ceveloppee
au LEM3 [MB15] aet utili® an detudier I'anisotropi e et lecrouissage
dechantillons Ti de puree commercial en conditions de traction notam-
ment a partir d'une hypotrese de viscosies dierentes entre familles de
glissement.

Le bilan de mes principales activies de recherche depuis on entee au
CNRS est aecrit au travers des trois chapitresenones. Le reste du manus-
crit est constitlte de mes perspectives de recherche ainsug d'un curriculum
vitae accompagre de la liste exhaustive de mes publicatios et communica-
tions. Dans les chapitres relatifs au bilan de mes activitss de recherche, les
ekrences noees en gras sont celles dont je suis co-aedr.



Chapitre 1

Theorie continue des
dislocations et conditions de
continuie aux interfaces
maerielles

Dierentes approches sont adopees dans la communaue <ienti que
pour traiter les probemes de plasticiea longueurs int ernes. Parmi les ap-
proches continues, il existe notamment les moctles ditsagradients de va-
riable interne ai les lois de comportement sont a ecees par l'introduction
de gradients de variables internes comme la deformation g@stique cumuee
[Aif84, Aif87], ainsi que les moctles continus gereralises qui posedent des
deges de libere suppkmentaires incependants par rapport au milieu clas-
sique de Cauchy [FBCOO, For09]. A uneechelle inkrieure,il se developpe
egalement des nrethodes discetes comme la dynamique dedislocations qui
permet de simuler levolution d'un ensemble de dislocatios discetes au
cours du temps et de remonter au comportement mecanique [KD7, VFG98].
Ce chapitre concerne une voie que l'on peut quali er d'interrediaire : la
\Mecanique des Champs de Dislocations”, treorie inite e par Acharya [Ach01]
et ceveloppee au LPMM/LEM3 par Claude Fressengeas [FrelQ. Il s'agit
d'une theorie continue dans le milieu classique de CauchylLes lois de com-
portement cependent toutefois du tenseur densie de disbcationsous et

donc des gradients de distorsion elastique ou plastique. & tenseur , ini-

tialement introduit par Nye [Nye53], est une mesure de l'inompatibilie du
eseau cristallin. Il esta la base de la theorie elastiq ue statique des dislo-
cations continument distriblees, ceeloppee par Kre ner [Kme58, Ke81] et
dierents autres chercheurs : Bilby et al. [BBS55], Mura [Mur63], Indenbom
[Ind66], Willis [Wil68], Kosevich [Kos79] entre autres. Ily a quelques anrees,
Acharya et ses collaborateurs [Ach01, Ach04, AR06, RA06, RRO7, PDA11]
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ont repen la treorie elastique statique des dislocations continument dis-
tribees en inegrant egalement la deformation perman ente esultant du
teplacement des dislocations. C'est cette nouvelle theoie qui est appeke
\Field Dislocations Mechanics"(FDM) en anglais, ou \Meca nique des Champs
de Dislocations" en frarcais [Frel0].

La premere partie de ce chapitre correspond un travail e ecttea mon
entee au CNRS et inscrit dans mon programme de recherche impementation
d'un mockle FDM dans le logiciel elements nis commercial Abaqus Ce
moctle aek appligwe a letude de lecrouissage des compositesa matrice
netalligue. Ce chapitre traite aussi des conditions de cotinuie sur les
champs mecaniques aux interfaces matrielles qui peuvense deduire de
la continuie du vecteur de Burgers. La pertinence de ces coditions a no-
tammentek teske aux joints de macle dans desechantillons de Ti de pu-
ree commercial. Enn, la dernere partie de chapitre ae t ealize plus
ecemment dans le cadre du post-doctorat de Lu Tuan Le intge au pro-
jet ANR DREAM portant sur la recristallisation dynamique de s magriaux
fortement anisotropes. Un mocele de \Mecanique des Chamg de Disloca-
tions" consicerant le transport des densies de dislocations sur les sysemes
de glissement aet ceveloppe a n detudier la mise en p lace des mecanismes
de relaxation dans la glace comme la formation de bandes en ey, la mi-
gration de joints de grains ou la germination de nouveaux gras.

Ce chapitre rassemble les esultats de 3 articles [RWF11] , [RB12] et
[RLC * 17], auxquels sont assocees les contributions des colegsesuivants :
Lu Tuan Le, Guofeng Wang, Claude Fressengeas, Thomas Chauv8tphane
Berbenni, Maurine Montagnat, Marc Bernacki, Lei Bao, Jean-&bastien Le-
comte et Christophe Schuman.

1.1 Theorie

1.1.1 Tenseur densie de dislocations

Il existe dierentes ¢k nitions du tenseur densit de di slocations [ABOO,

CGO01, APBBO04] dans le cadre du formalisme des transformatias nies a le
tenseur gradient de transformationF est la composee d'un tenseur gradient

de transformationelastique F€ et d'un tenseur gradient de transformation
plastique FP :

F=F® FP: (1.1)

Dans ce manuscrit, la e nition donree par Acharya et Bassani [ABOO]
est adopee :

= RotFe¢ ! (1.2)
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a laquelle est assocee la & nition du vecteur de Burgers esultant b de
toutes les dislocations percant une surface de vecteur normaln et celimiee
par un circuit fermre C :

b= Fe ldx: (1.3)
C
En e et, le treoeme de Stokes montre alors que :
VA
b= ndS: (1.4)
S

Le tenseur s'exprime donc comme un rapport entre une longueur de

vecteur de Burgers esultant et une surface, tandis que sa msure cepend
de lechelle de esolution donree par C et S. Si la taille des circuits C
est si petite que jamais plus d'une seule dislocation ne legaverse, alors
chaque dislocation individuelle peut étre esolue au travers du tenseur

Si les circuits C sont su samment grands pour &tre traverses par plusieurs
dislocations, on distingue :

les dislocations qui se compensent statistiquement pour dmer un
vecteur de Burgers esultant nul; ces dislocations ne cent aucune
imcompatibilie de eseaua lechelle de esolution ¢ onsiccee et sont
appekes dislocations statistiguement stoclees (\SSD"en anglais),

les dislocations qui ceent collectivement une incompatbilie de eseau
leea un vecteur de Burgers esultant non nul; ces dislocations sont
appekes dislocations geonetriguement recessaires (GND" en anglais
[Ash70]), ou dislocations en exes ou encore dislocationzolariees.

Enn, il esta noter qu'en termes de composantes, le tenseurdensie de
dislocations peut secrire jj = bytj (S) pour une dislocation individuelle de
vecteur de ligne unitaire t (convention inversea celle de Kmener [Km81] al

i = tig (S)).

1.1.2 Mecanique des Champs de Dislocations

Les principalesequations de la \Mecanique des Champs de xlocations”
sont donrees ci-dessous dans le cadre du formalisme des jjes pertur-
bations (tteorie lireaire) eta une echelle de esolut ion intermediaire ai
coexistenta la fois des GND et des SSD. A une telle echelleAcharya a
cenomrree sa treorie \Phenomenological Mesoscopic Fiell Dislocation Me-
chanics" (PMFDM) [AR06, RA06, RPAO7, PDA11].

Si I'on a ecte une vitesseV aux GND, une analyse cirematique [Ach01,
Frel0] montre que leur mouvement gerere des vitesses de sliorsion plas-
tique repesenees par le tenseur V. Consicerons un instant que etV

soient donresa uneechelle permettant de esoudre individuellement chaque
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dislocation et R un domaine assez grand pour inclure plusieurs dislocations
Il est alors important de noter que :

h  Vie6his hVig: (1.5)

En e et, par exemple dans le cas d'une expansion egulerede boucle de
dislocationa l'inerieur de R, h ir =0 maish  Vig 6 0. Par congequent,
le tenseur des vitesses de distorsions plastiques le aux envements des
dislocations statistiquement distribieesa lechelle de esolution R est & ni
comme :

L28sp=h Vieg h ig hVig: (1.6)

Dans la suite, la notation hi; est abandonree, les valeursetant consiceees
par cefaut comme des valeurs moyennesa lechelle de eslution consicee.
A uneechelle a1 il peut existera la fois des GND et des SSD,le tenseur des
vitesses de distorsions plastiques secrit donc comme

= V+ LEgp: (1.7)

Par ailleurs, la matere est supposge continue sur tout le volume V
consicke. Autrement dit, la distorsion totale cerive d 'un gradient de
teplacement : = r u, et \eri e donc lequation de compatibilie :

Rot =0: (1.8)

De plus, sous I'hypottese des petites ceformations, peut se cecomposer
additivement en partieselastique € et plastique P :

= °+ P (1.9)

En raison de leur incompatibilie, les tenseurs de distorsonelastique et
plastique ne sont pas des gradients et donc leur rotationneést non nul.
D'apes la cecomposition orthogonale de Stokes-Helmhaiz (pour plus de
cetails, voir [Ach01, Ach04, ARO06, Frel0]), il est possible de les cecomposer
entre parties compatibles ( ¢, E) et parties incompatibles ( 5, 5) :

€= P+ 5 (1.10)
P= Py (1.12)

tel que :
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Rot £=Rot P=0; (1.12)
et:
div §=div 5 =0: (1.13)
Compte tenu desequations 1.8 et 1.9, il esta noter que l'ona :
£= N (1.14)

A n d'assurer l'unicie des cecompositions 1.10 et 1.11, la condition sui-
vante est imposea la frontere @VdeV :

5 n= % n=0; (1.15)

al n estlanormale unitaire de@V En consequence de ces cecompositions,
le tenseur peut skcrire uniqguementa partir du rotationnel des part ie in-

compatibles :
= Rot §= Rot 5: (1.16)

Ces densies de GND sont actualises au travers de la eslition d'une
equation de transport, initialement formuee par Mura [M ur63], qui sécrit
ici comme :

_= Rot VLR (1.17)

Enn, le tenseur synetrique des contraintes de Cauchy est obtenua

partir de la loi de Hooke (eq. 1) qui, compte tenu des synetres du tenseur
des moduleselastiquesC, peut secrire directement :

=C: & (1.18)

div =0; (1.19)

auquel s'ajoutent des conditions aux limites standards enraction et/ou
en ceplacement sur @V

An de ceterminer les contraintes a l'aide desequations 1.18 et 1.19,
Acharya et ses collaborateurs [AR06, RA06, RPA07, PDA11] poposent de
calculer la distorsionelastique comme :
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C=rur z+ §; (1.20)

al le vecteur continu z est tel quer z = lf L'incement r z est dcetermire

par esolution du syseme ci-dessous €f. eqs. 1.7 et 1.13) :

8
2 divr z= div V + Legp

(1.21)
3 rzns= V+LEp nsur@V:

5 est donree par lesequations 1.13, 1.15 et 1.16 qui se ramenta la
esolution d'uneequation de Poisson :

8
2 €= Rot
(1.22)
> §$ n=0sur@V
Une autre manere de faire est décrire :
f=ru P (1.23)

al P est esolue incementalementa partir de lequation 1. 7. Ce type de

moctle est appek \Reduced Phenomenological Mesoscopigield Dislocation

Mechanics" (RPMFDM) [RPAQ7]. Dans ce cas, si I'on consicere une densie
initialement nulle de GND (= 0), la cecomposition orthogonale de Stokes-
Helmholtz des distorsions elastique et plastique en partes compatible et
incompatible n'est pas recessaire pour ceterminer les camps de contrainte
et de ceplacement.

1.1.3 Condition de saut

A une interface parfaite de discontinuie maerielle (jo int de grains, joint
de macle, etc.), xe et plane de normalen, on peut montrer que lequation
d'incompatibilie (eq. 1.2) devient [Ach07, BFG * 09, MBA10, Frel0] :

h i
S= F°© n; (1.24)

a S est le tenseur densie de dislocations surfaciques dont com-

posantes s'expriment comme un rapport adimensionnel entraun module
de vecteur de Burgers esultant et une longueur. Les disloations de sur-
face sont con reesa linterface ( S n = 0) et forment des ensembles de

deux dimensions. Compte tenu de la compatibilie de la disbrsion totale
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Figure 1.1 { Sclema de deux circuits de Burgers C* et C , depaisseur respective h*
et h , qui sont adosssa une interface plane de normale n le long del (letant un vecteur
arbitraire dans le plan de l'interface).

(eq. 1.8), lequation 1.24 peutegalement secrire dans le cadre des petites
ceformations :

S= P n (1.25)

Cetteequation exprime le fait que n'importe quel saut du tenseur de dis-
torsion plastiquea l'interface de deux cristaux peut étre accommode par une
distribution appropree et singulere de dislocations d e surface. Or d'apes
lequation 1.3, la continuie du vecteur de Burgers esu ltant b des disloca-
tions de volumea travers l'interface peut séecrire :

I I
Fe ldx = Fe ldx; (1.26)
o c

a C* et C sont deux circuits de Burgers adossesa l'interface comme

cecrit sur la gure 1.1. Si I'on fait tendre lesgpaisgeurs h* et h de ces cir-

cuits vers 2ro, on obtient alors la condition F€ 1 | =0 ai | estun vecteur

appartenanta l'interface (gure 1.1), c'esta dire S = 0 d'apes lequation
1.24, ou encore en petites ceformations [MBA10, Fre10[RWF11]

P n=0: (1.27)

Physiquement, la continuie du vecteur de Burgers devrait toujours étre
assuee. Cependant, la satisfaction de cette continuiecepend de lechelle de
esolution consiceee car les joints de grains sont en realie depaisseur non
nulle et ceux-ci peuvent absorber des dislocations ou stoek des vecteurs
de Burgers esiduels au passage d'une dislocation d'un gma un autre.
En revanche, la quantie de dislocations qu'un joint de grains peut stocker
n'est pas in nie contrairementa ce qui peut arriver au cours des simula-
tions de plasticie cristalline. En particulier, dans le cas d'un joint de grains
compktement imperetrable, la condition de saut 1.27 devient :
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P n= P n=0: (1.28)

Si l'on veut capter lechelle de longueur assoceea I'enpilement des dislo-
cations sur un joint imgeretrable, il est recessaire de respecter la condition
1.28 dans une certaine mesure. En e et, autrement, tout I'enpilement de
dislocations sera concente dans l'interface et sera repsene par un vecteur
de Burgers esultantegala la somme des vecteurs de Burges des disloca-
tions de I'empilement. Nuneriquement, le respect de la codition saut 1.28
implique cependant que chaque variable repesente une menne sur un vo-
lume su samment petit (au moins inkrieura la longueur d'  un empilement).

Interface entre deux cristaux se @formant par glissement si mple

Supposons maintenant que l'interface plane de normale spare deux
cristaux se deformant par glissement simple, la conditionde saut 1.27 peut
alors skecrire sous sa forme dynamique comme :

‘m"” n* m n  n=0; (1.29)

+

@ _" et _ sontles taux de glissement de part et d'autre de l'interface
m* et m_les vecteurs unitaires des directions de glissement et* et n
les vecteurs unitaires des normales aux plans de glisseme&i I'on se place
dans un regere orhtonorne e;;ex;€3 @ n ez, lequation 1.29 conduit

aux relations suivantes[RB12]

+ —-0N-
_min; _ myn; =0;
+ ot Nt —-N-
_my,n;  _ myn; =0;
+ o+ o+ - Nn-
_mgn; _ mgn; =0; 1.30
+ o+ o+ =0: ( )
_min, _ myn, =0;
+ o+ ot —0N-
_myn, _m,n, =0;
+ o+ o+ —-0N-
_mzn, _ mgn, =0:

De manereevidente, les relations 1.30 sont satisfaitegpour dierents cas
particuliers :

(i)_+:_ =0,

(i) _"=0etn =nou =0etn® =n,
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Dans le cas plus gereral au _* 6 0 et n* 6 n, avec par exemplen; 6 0,
les trois premeres relations de 1.30 permettent decrire :

m; n, .

1 == lsim 60;

m; _n3 (1.31)
m;’

= m; =0 sinon:

Commem™® et m sont des vecteurs unitaires, on an® = m_ ou bien
m* = m_, c'esta dire que les deux sysemes possdent la méme daction
de glissement. Sans perte de cereralie, on peut donc cosicerer que m* =
m_. La condition de saut 1.29 impose alor§RB12] :

m'=m =met " n* n = n_ n: (1.32)

Cette dernere relation indique que n*, n_ et n appartiennenta un
méme plan et donc que la direction de glissement communm est dans le
plan de l'interface. Si les taux de glissement sontegaux,d seconde condition
de 1.32 aboutita deux types de con gurations possibles pourles plans de
glissement :

la con guration \identique" dep incluse dans le cas part iculier (iv),

la con guration \miroir" ai les plans de glissement sont en postion de
synetrie orthogonale par rapport au plan de l'interface, comme dans
le cas d'un joint de macle [CM95] ou plus gereralement pourdes joints
de exion synetrique (\symmetric tilt grain boundary").

Unecarta ces con gurations iceales est possible en fondion du rapport
des taux de glissement (eq. 1.32). Finalement, le tableau 1.ecapitule les
dierentes possibilies de satisfaire la condition de saut 1.27 pour le cas d'un
glissement simple de part et d'autre d'une interface planeDans le tableau
1.1, les cas D et E permettent la transmission du glissemerd l'interface. Il
est ineressant alors de comparer ces cas avec les criesegeonetriqgues de
transfertetablis exgerimentalement. Il existe deux pri ncipaux facteurs qui
sont supposes &étre coreks avec la probabilie de transmission du glissement
a une interface [BEZ* 14] : les paranetresM [CWZS* 92, SWC88, LRB89]
et mO[LM95] :

M=L"L m" m ; (1.33)

3
|

=]
S
3
3

°= n* m* ' (1.34)

al L* etL sontles vecteurs unitaires des lignes d'intersection dedgns
de glissement incident et sortant avec le plan de l'interfae. Si bien entendu
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M = m®= 1 pour le cas D, le cas E donne toujoursM = 1 mais pas
recessairementm®= 1. Par exemple, la con guration \miroir" du cas E a

ctepek obsenee lors du glissement ceve des dislo cations vis parfaites aux
joints de macle 3(111) [ZWL * 11, ZLW12, LAI* 13, IKMD14, HS14]. Dans
ce cas,M =1 mais m°=0:78. Inversement,m®= 1 implique la satisfaction
de la condition de saut 1.27, ce qui n'est pas forement vrapour M = 1.

A + -0 Glissement bloge
- = de part et d'autre de l'interface
Pas de transmission B " =0etn =n Glissement bloqle d'un coe et
ou_ =0etn"=n paralelea l'interface de l'autre
C nf=n =n Glissement paralele des deux coes
D m"=m_,n"=n_ Coincidence des deux
= sysemes de glissement
Transmission Direction commune de glissement
E m"=m et dans l'interface et plans de
' n" n=_ n n glissement proches d'une con guration

\identique" ou \miroir"

Table 1.1 { Dierentes possibilies de satisfaire la condition de sa ut 1.27 pour le cas
d'un glissement simple de part et d'autre d'une interface pl ane.

1.2 Ecrouissage des compositesa matrice netallique

1.2.1 Description d'un mocle RPMFDM

A n detudier I'e et des conditions aux interfaces sur I' ecrouissage des
compositesa matrice netallique, un mocele RPMFDM aet e impement en
utilisant les ressources du logicieleements nis Abaqus/Standard L'archi-
tecture de ce moctle est baze sur celle des moctles staadds de plasticie
cristalline [HR72, Asa83, PAN83, Hua91] et utilise le formdisme des pe-
tites ceformations. Ainsi au niveau des lois constitutives, la vitesse moyenne
des SSD mobiles sur leur syseme de glissemens) est suppose suivre une
relation en loi puissance :

n(s)

) (s)
v = v 5 son( ©); (1.35)
C
(o)) vés) est une vitesse de eerence,n® linverse de la sensibiliea la

vitesse, (% la cission esolue ( (9 = Rijs) i » avecR® le tenseur synetrique

d'orientation de Schmid) et sgn ( ) le signe de . & repesente une

19



cission critique due aux interactions avec des obstacles @ourte distance.
Elle sécrit comme la somme d'une contrainte de friction de eseau gs) et
une loi de Tayloretendue prenant en compte les interactiors courte-distance

entre dislocations de dierents sysemes [FBZ80] :
s
———
©= P+ p©®  aen O (1.36)
|

as) est un coe cient qui est relea la force des interactions entre les
dislocations des sysemesg) et (). est le module de cisaillement isotrope.
KS) est la magnitude du vecteur de Burgers du syseme §). §') repesente
les densies de SSD immobiles sur le sysemel]. Concernant le vecteur
vitesseV des GND, sa direction est impose an d'assurer une dissipéon
positive (seconde loi de la thermodynamique) ainsi qu'unericompressibilie
plastique (interdisant par congquent la monee des disbcations) [AR06].
En revanche, un choix original aet fait concernant son anplitude V an de
tenir compte, dans une certaine mesure, du caracere crigtllographique de
la plasticie. V aet calcuke comme la moyenne des vitesses des SSD susle
dierents sysemes ponceee par l'activie des GND su r chaque syseme :

) v

V = :
I

(1.37)
Dans la relation 1.37, {8 repesente la contribution des GND au taux
de glissement () du syseme (s) tel que :

X
v= Om® nd; (1.38)
et

JEISNCHENCINCE (1.39)

avec ﬁﬁ) la densie de SSD mobiles. Ce formalisme permet decrire,

de manere classique, 2 en fonction des taux de glissement des dierents
sysemes :

X
p= Om©  n®: (1.40)

S
Pour une structure cubique a faces centees (CFC) avec 12 ysemes
de glissement (111)[01], les valeurs des{S sont cetermireesa partir de
lequation 1.38 qui est eecrite sous la forme d'un systeme lireaire de 8
equationsa 8 inconnues [RWF11] . En e et, du fait de l'incompressibilie
plastique, lesequations donnant les composantes ( V)11, ( V)22 et

( V)33 sont lees par une relation lireaire. De plus, pour chacun des 4
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plans (111), il y a 3 directions de glissement et chaque dir¢ion est une

combinaison lireaire des 2 autres. Pour chacun des 4 plansl{1), les valeurs
des 9 sont ainsi consiceees comme nulles sur le syseme aveelplus faible
facteur de Schmid local. Au nal, lequation 1.38 devient ainsi un syseme

lireaire de rang 8 qui permet d'obtenir de manere unique les valeurs des
{9 [RWF11] . Par ailleurs, les lois devolution suivantes sont adoptees pour
J(ﬁ') et _§S), en adaptant les travaux originaux de Kubin et Estrin [KE9OQ],

Kral et Lukac [KL97] et Kubin et al. [KDHO08] :

0 1
(s) X 0 — X 90—
C C . .
- @Ky Kpt po o =2 & DA ) (141)
mo Mo j Mo j
(s) 0 S (s) - !
S 1 S)j
4 Co ) ™I X Vg Cso9a: (.
— = @K + p— ) + S 3 BAj O
0 Mo Mo Mo

(1.42)
Km est relea la multiplication des dislocations mobiles sur des obstacles
initiallement pesent dans le cristal et K¢ a lI'immobilisation des disloca-
tions sur ces obstaclesC; reete la contribution des dislocations immobiles
comme sources pour la nuckation des dislocations mobile€, rend compte
de I'immobilisation des dislocations mobiles par interacton avec des disloca-
tions immobiles. Le terme Cqy est introduit a n de prendre en consideration
la contribution des GNDa lecrouissage latent, j  n{®j=4% etant une me-

sure de la densie de GND percant le plan (s) (cf. eqg. 1.3). Ces lois sont
relativement complexes mais permettent de reproduire asgebien les e ets
d'orientations cristallines sur lecrouissage des monodstaux d'Al [HFB60]
[RWF11] (gure 1.2) et de Cu [Tak54].

1.2.2 Impémentation nunerique sous Abaqus

Lequation de transport 1.17 aet esolue gracea la f ormulation explicite
Galerkin/Moindres cares de Varadhan et al. [VBF06] qui est impemente
pour un maillage egulier au sein d'une UMAT de plasticie cristalline [Hua91]
qui fonctionne avec le logiciel eements nis (EF) commercial Abaqus Ce
sclema de esolution implique ['utilisation de trois par anetres nuneriques :

qui donne le poids des termes Galerkin par rapport aux termes windres
carees, un coe cient de di usion isotrope arti cielle (voir plus lo in egs.
1.59 et 1.60) etc le nombre de Courant. La condition de Courant pour la
stabilie nnuneriqueetablit une valeur maximale pour | ‘incement de temps
t:

R c— (1.43)

Vmax !
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Figure 1.2 { Comparaisons des courbes contrainte-ceformation de monocristaux d'Al
de dierentes orientations obtenues par Hosford et al.a 273K [HFB60] (cercles ouverts)
avec les esultats des simulationseements nis du Mod ele 1a (traits pleins).

a1 VT est la vitesse maximale des GND et h la taille du maillage.
Les valeurs de , et c sont donrees dans le tableau 1.2.

Cc
1 0.005 0.15

Table 1.2 { pParanetres utilies dans la esolution de lequation de  transport.

Des simulations d'essais de cisaillement simple parekrants nis ontete
ealiees sur des composites Al/SiCa partir de 3 moctles dierents :

Mockele la qui est un moctle de plasticie cristalline conventionnelle
(= 0). Aucune condition sgeci que n‘aet impkmenee aux inter-

faces.

Moctle 1b qui est similaire au Mockle 1la sauf que la conditon de saut
1.27 aet impemenee aux interfaces Al/SiC.

Moctle 2 qui est un moctle RPMFDM avec impementation de | a
condition de saut 1.27 aux interfaces Al/SiC.

Le comportement des inclusions de SiC aet consicee puementelastique
tandis que la matrice d'Al aet prise monocristalline et o rienee avec les di-
rections cristallographiques [111] et [10] suivant les directionses et e; du
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regere global. Des conditions periodiques ontet impo es sur les surfaces
laerales alors qu'une vitesse de ceplacement non nulle sivant e, aee
imposee sur les faces sugerieures et inkrieures de norale e3. Avec cette
con guration, seul le syseme de glissementB4 (cf. Notations) est actif au
cebut de la ceformation plastique. Des propreesela stiques isotropes ontee
consiceees pour la matrice d'Al (E =69GPa et =0:33) et les particules
de SIC (E =420GPa et =0:17).

L'impementation de la condition de saut 1.27 aux interfaces Al/Sic
s'est faite de manere simpliee en consicerant la speci cie d'une interface

imperetrable de typeelastique/plastique et en imposan ta la fois \A
n=0 etL%, n =0 pourle Moctle 2 et juste LEs;, n =0 pour le
Mockle 1b. Si I'on suppose que la normalea l'interface estde normale es,
gue la vitesse des dislocations est non nulle, et qu'il y a immpressiblie
plastique, il est possible de montrer que la condition V. n=0im-
pose la forme suivante au tenseur dans la matrice plastiquea proximie
imnediate de l'interface :

0 1
11 12 0
= %) 21 22 0 X ; (1.44)
0 0O O

ainsi que la condition V3 = 0 [RWF11] . Les seules dislocations auto-
rieesa proximie de l'interface ont donc leurs ligne et vecteur de Burgers
dans le plan de l'interface et ne peuvent se teplacer que paielementa lui.
De manere analogue, la conditionL8s, n =0 peut étre satisfaite en nau-

torisant que du glissement paralelea l'interface. Cela peut étre eali® en
consicerant que le seul plan de glissement disponiblea poximit immnediate
de l'interface est le plan de l'interface lui-méme et en y pojetant les direc-
tions de glissement.

Les valeurs des paranetres matriau sont donrees dans l¢ableau 1.3. Les
coe cients d'interaction a(l) ontet estines par Kubin et ses collaborateurs
[MDK * 03, HDK04, DHKO05, DKH06, KDHO08] par dynamique des disloca-
tions discetes dans des cristaux CFC. Ici, on s'est contek de consicerer
deux types d'interaction : les interactions colireaires (acgji) qui sont reporees
étre les plus fortes et qui correspondent aux eactions etme dislocations de
vecteurs de Burgers paraleles mais glissant dans des plardierents, et les
autres types d'interaction ag ¢qji pour lesquelles les dierences sont moins si-
gni catives [MDK * 03, HDK04, DHKO05, DKH06, KDHO08]. Ces coe cients
ainsi que les constantes adimensionnellek ,,, K¢, C1, C, et C3 ontek
etermires par ajustement des courbes contrainte-ceformation de monocris-
taux d'Al de dierentes orientations cristallines obtenu es par Hosfordet al.
a 273K [HFB60] (gure 1.2). Les autres paranmetres maeri au m,, f,, Vo €t
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Co ontek choisis de telle sorte que la densie de GND autour des particules
soit du méme ordre de grandeur que la densie de dislocatios statistiques
mobiles, si bien que I'in uence des GND sur lecrouissage ds composites est
non regligeable [RWF11] .

n Vo mo fo Acoli as coli

20 512 10 Yms ! 2 10°m 2 2 10°m 2 012 1265

K m K Co C: C: Cs
2:8 10° 14 10 2.2 10* 2:2 10* 80 500

Table 1.3 { Parametres matriau utilies dans les simulations.

1.2.3 Resultats de la moceklisation

Il aee monte que I'impementation de la condition de s aut 1.27 et la
prise en compte du transport des GND accentuait I'e et de momphologie et
conduisaita un e et Bauschinger plus important ( gures 1. 3 et 1.4).

Figure 1.3 { Courbes contrainte-ceformation obtenues par les 3 mockl es pour
dierentes morphologies de particules de fraction volumi que 24%.

En particulier, le mocle RPMFDM permet d'interpeter I' e et Bau-
shinger en termes de microstructure polariee de dislocéns formee lors du
chargement direct, son annihilation puis son inversion lorglu chargement in-
verse ou de manereequivalente comme une congquence daeveloppement
des contraintes internes lors du chargement direct, leur faxation puis leur
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Figure 1.4 { Courbes contrainte-ccformation obtenues par les 3 mocel es pour des par-
ticules de fraction volumique 0:8% et de taille 20 20 20 m? (haut)et10 10 10 m®
(bas). Le sens de cisaillement est invere apes 01%. Pour faciliter les comparaisons, les
courbes inverses sont eechies dans le domaine direct.

reconstruction avec une polarisation inverse lors du chamment inverse. En
e et, lorsque le sens de cisaillement est invers, la vitese des dislocations
change de signe. En raison de leur distribution spatiale awur des parti-
cules, des dislocations de signe oppog vont alors s'anniér. Ensuite, une
nouvelle microstructure de dislocations ayant une polariation inversee par
rapport au chargement direct va se reconstruire autour des articules. Ceci
est illuste sur la gure 1.5 a1 I'on constate que le changement de polarie
entre les deux distributions de dislocations a lieu de mamre tes soudaine
entre 0:012 et Q013% de deformation inverse.

1.3 Relations entre maclage et glissement

1.3.1 Condition de sauta un joint de macle

Des interfaces planes colerentes peuvent apparatre Ierdu maclage ou
pour certaines transformations martensitiques. Par constuction, on peut
consicerer que la densike de dislocations de surface asgieea ces interfaces
estnulle: S =0 (cf. 1.24 et 1.25) [CC80]. En e et, le cisaillement de ma-

clage laisse le plan de macle invariant [CM95]. Les joints dmacle colerents
peuvent toutefois aussi etre formellement decrits commedes joints de exion
symetriques en utilisant des dislocations de surface [CC8, HL82, CM95].
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Figure 1.5{ Distribution des densies 11 et 12 (enmm ') lors du chargement inverse
autour d'une particule de taille 20 20 20 m®. Les eches indiquent les directions des
vitesses de dislocations.

La majorie des joints de macle possdant une tes forte desorientation, une
telle description impose cependant des densits de dislation si grandes que
les coeurs de celles-ci se chevauchent de manere ireate. Pour ces raisons,
on s'est ineress dans ce travail aux interactions entreglissement et maclage
en assignant une densie nulle de dislocations surfacigugeau joint de macle.
A uneechelle mesocopique au il est raisonnable de consater un glissement
cristallographique moyen, letude a pore sur les situations ar du maclage
s'initie en pesence d'un glissement simple dans le grain @rent. On a alors
analys quellesetaient les conequences de supposer hde la condition de
saut 1.27 entre la distorsion plastique due au syseme actidans le grain
parent et la distorsion plastique duea la transfornmee de & syseme dans la
macle. Autrement dit, on a regarck les cas al la ceation d'un joint de macle
peserve la continuie du vecteur de Burgers.

Le processus de maclage est acompli par un cisaillement sibepd'une
egion du cristal, de telle sorte que le nouveau eseau mak soit I'image
miroir du eseau original parent [CM95]. Ce cisaillement peut étre decrit
par un tenseur S de la forme [NielQ] :

S=1+ 11 n*y (1.45)

a1 estla magnitude du cisaillement de maclage, ; la direction uni-
taire du cisaillement et nX: la normale unitaire au plan de macleK ; a1 le
cisaillement a lieu. Le tenseur vitesse de distorsion plagjue d0 au glisse-
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ment simple dans le cristal parent peut lui secrire :

P=Nb h; (1.46)

al N repesente le ux de dislocations tandis queb et h sont des vec-
teurs colireaires aux direction et normale au plan de glissment et dont les
longueurs correspondent au module du vecteur de Burgers et I'inverse de
la distance entre plans adjacents, respectivement. En sumsant que le ux
de dislocationsN- reste continu au joint de macle, la condition de saut 1.27
entre un syseme de glissement et son transforme par maclge secrit sous
sa forme dynamique (voir aussi eq. 1.29) :

b h Sb hs?! nft=o0: (1.47)

La satisfaction de la relation 1.47 peut s'analyser au regar des dierents
cas du tableau 1.1 permettant la satisfaction de la conditio de saut avec
un glissement simple de part et d'autre d'une interface plae. Le cas A cor-
respond au cas particulier a1 N- = 0. Sinon, les cas B, C, D et E impliquent
tous que la direction de glissement soit dans le plan de macleugsque le ci-
saillement de maclageS a lieu dans le plan de l'interface. Ona doncS b= b

et la relation 1.47 devient :

h nfi= h st n; (1.48)

De par la & nition de S (eq. 1.45), cette dernere relation est en fait

toujours vraie [RB12] . En conclusion, a n de satisfaire la condition de saut
1.27 entre un syseme de glissement et son transforne par raclage, il est
recessaire et su sant que le vecteur de Burgers du sysemeactif appartienne
au plan de macle.

1.3.2 PResultats pour les structures HC et confrontations a
des mesures EBSD sur du Ti

Les correspondances admissibles entre sysemes de glissnt et de ma-
clage bases sur la relation 1.47 ontee analyses pourles sysemes couram-
ment rencontes dans les cristaux de structure hexagonaleompacte (HC)
[RB12] . De mankere ineressante, les modes de maclage (1) et (1013)
sont uniqguement compatibles avec du glissement ayant liewel long de la di-
rection < a > de la maille hexagonale. Inversement, les modes de maclage
(1121) et (1112) sont uniquement compatibles avec du glissement ayantéu
le long de la direction< ¢ + a > de la maille hexagonale. Le mode de maclage
(1011) est lui compatiblea la fois avec les directions<a> et<c + a>.

Ces conditions de compatibilie ontee confroneesa des mesures EBSD
obtenues apes un essai de compression plane sur des tolisstitane commer-
cialement pur (T40)a gros grains (150a 250 m) [BSL* 10] [RB12] (gure
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Figure 1.6 { Cartes d'orientations EBSD dechantillons de T40 obtenue sa letat initial,
apes 8% et 16% de eduction (de gauchea droite).

1.6). Plus de 80 grains ontet analyses et ont permis de mdtre enevidence
la pesence de macles primaires et secondaires d'extensidT) (10 12)[1011]
et de contraction (C) (1122) [1123] de I'axe< ¢ > . De manere remarquable,
les macles d'extension T ontet obserees uniquement das des cristaux (A)
pesentant un facteur de Schmid superieura 0.46 sur un syseme prisma-
tique tandis que les macles de contraction C ontet obsemes uniquement
dans des cristaux (B) dont le facteur de Schmid sur les sysies prisma-
tigues ne depasse pas 0.15 (voir tableaux 1.4 et 1.5). Etantlonre qu'il est
raisonnable de supposer que les grains A se sont cefornesitialement par
du glissement prismatique< a > vu que ce glissement est reconnu comme
le plus facile dans le Ti [Chu54, PSHE95, SKS05, Zae03, WKNSQ GW09,
GKS11, LMB* 13, WJRD12, BBB* 13, GOL" 13, BDC* 15] et que les grains
Betaient orienes tes favorablement pour du glissement < c+ a >, ces obser-
vations sont en plein accord avec les pedictions theoriques leesa la relation
1.47. Toutefois, dans la population A, les sysemes prismques compatibles
avec les sysemes de maclage obsenes ne sont jamais ceudi gpesentent le
plus haut facteur de Schmid (voir tableaux 1.4 et 1.5). Cela &isse conjec-
turer que le maclage, en tant que necanisme de relaxation decontraintes,
n'intervient pas pendant la phase de glissement facile maiglutodt lorsque
ctebute le glissement secondaire ou en pesence de glissent di cile comme
le<c + a> dans le Ti.

Selon ces esultats, les macles devraient seulement s'iier dans des
egions al des sysemes de glissement admissibles sontcéifs (ou bien a
aucun syseme n'est actif). L'application d'une telle e gle aurait notamment
des conequences en termes de moctlisation car elle resint les possibilies
d'activie simultaree de glissement et de maclage en un n&me point.
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FS maximum

FS max. parmi

Cristal <a> < + a> <a> Macles obsenees les sysemes
B P 1 1 2 admissibles
Grain 1
parent 0.06 0.48 0.44 0.45 0.40 T:(Q12) [0111] 0.12
Grain 2
parent 0.07 0.50 0.46 0.46 0.46 T:(Q12) [0111] 0.12
macle 0.30 0.05 0.16 0.50 0.49 C :1122) [1123] 0.50
Grain 3
T:(0112) [0111] 0.34
parent 0.16 0.47 0.46 0.48 0.49 T:(0112) [0111] 034
macle 0.31 0.06 0.19 0.49 0.48 C: (122) [1123] 0.50
Grain 4
parent 0.05 0.49 0.45 0.45 0.46 T:(Q12) [0111] 0.33
macle 0.32 0.07 0.21 0.48 0.46 C: (a12) [1213] 0.46
Grain 5
parent 0.36 0.09 0.24 0.48 0.44 C : (212) [1213] 0.46
Grain 6
parent 0.33 0.06 0.18 0.50 0.48 C : (212) [1213] 0.49
Grain 7
parent 0.30 0.06 0.18 0.48 0.48 C :1212) [1213] 0.48
macle 0.13 0.49 0.47 0.48 0.47 T:(012) [0111] 0.28
Grain 8
parent 0.36 0.08 0.19 0.50 0.47 C:(212) [2113] 0.50
macle 0.20 0.46 0.49 0.50 0.44 T :(Q12) [0111] 0.15

Table 1.4 { Dans les grains parent ar du maclage aet obsene et dans les macles
primaires a1 il y a eu du maclage secondaire : valeurs des fateur de Schmid (FS) maximum
sur les dierentes familles de glissement, variantes de macle identiees et FS maximum
parmi les sysemes de glissement admissibles avec la variate de macle obsenee selon
la relation 1.47. B : (0001)[1210], P : (1010)[1210],

<C + a>

(1011) [2113],

: (2112) [2113].

<a>
1

© (1011)[1210],

<c +a>
1

1.4 Transport des densies de dislocations sur les

sysemes de glissement

1.4.1 Description du formalisme par syseme

Transport par syseme

Le formalisme qui consistea a ecter un unique vecteur vitesse aux GND
(eq. 1.7) est acceptable dans les cas de glissement simplendain monocris-
tal [AR06, RA06, RPA07, TVC * 07] au dans les mockles FDM, si lelasticie
cristalline non lireaire est prise en compte pour incorpoer la periodicie
et la synetrie du eseau cristallin [Ach03, Ach04]. Cependant, les mockles
(R)PMFDM utilisent lelasticie lireaire standard et |
graphique de la plasticie est partiellement perdu en situation de glisse-
ment multiple [PDA11] [RWF11] . En particulier, la vitesse des dislocations
epend de la cission esolue et donc les GND ne doivent pasligser avec
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FS maximum FS max. parmi

Cristal <a> < + a> <a> Macles obsenees les sysemes
B P 1 1 2 admissibles

Grain 9

parent 0.43 0.15 0.30 0.46 0.38 C :1122) [1123] 0.38

macle 0.11 0.49 0.46 0.47 0.47 T :(012) [0111] 0.31
Grain 10

parent 0.40 0.12 0.26 0.48 0.42 C: (212) [1213] 0.45

macle 0.01 0.50 0.44 0.44 0.42 T :(012) [0111] 0.24
Grain 11

parent 0.38 0.11 0.26 0.48 0.43 C : (212) [1213] 0.43

macle 0.01 0.49 0.43 0.43 0.44 T:(012) [0111] 0.34
Grain 12

parent 0.40 0.13 0.29 0.46 0.40 C : (212) [1213] 0.40

macle 0.08 0.50 0.46 0.47 0.45 T :(012) [0111] 0.26
Grain 13

C :(2112) [2113] 0.46

parent 0.12 0.01 0.06 0.46 0.49 C - (1212) [1213] 0.48
Grain 14

C:(1122) [1123] 0.49

C :(2112) [2113] 0.44

parent 0.16 0.01 0.08 0.47 0.49 C: (1122) [2113] 0.46

C:(1212) [1213] 0.49
Grain 15

C :(2112) [2113] 0.44

C:(1122) [1123] 0.49

parent 0.35 0.08 0.20 0.49 0.47 C: (1212) [1213] 0.47

C:(2112) [2113] 0.49

Table 1.5 { Suite du tableau 1.4.

la méme vitesse selon gu'elles sont localisees sur un syste fortement ou
faiblement contraint. Dans les materiaux de structure HC, la nature cris-
tallographique de la plasticie est encore plus cruciale pisque la les lois de
vitesse sont supposes cependre de paranetres propres chaque famille, tels
les cissions critiques ou les sensibiliesa la vitesse. A de palliera cette
insu sance, un moctle RPMFDM aet cevelope al les de  nsies de GND
sont relees aux sysemes de glissement et possedent degtesses speci ques.
Lequation de transport 1.17 est ainsi eecrite de la man ere suivante :

- X Rot ®Om® n® = X (), (1.49)

S S

a _® est le tenseur densie de GND assoce au syseme de glisseent

(s). En introduisant k(® = m(®  n() |e vecteur unitaire tangenta la ligne
des dislocations coins du syseme §) [APBB04], (9 peut se cecomposer

comme[RLC *17] :

D= Om® MmO+ O mO K. (1.50)

vis coin ——
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al _\(,2 et _fj’))m respectivement, les taux de densie de GND vis et coin

sur le syseme (s), sont donres par :

(s)

- @_r@ : (1.51)
(s)

S o (1.52)

Avec ce formalisme, il est suppos que les GND ne peuvent paguitter
leur syseme de glissement,i.e., la monee et le glissement ceve des dis-
locations ne sont pas pris en compte dans lesequations dednsport 1.51
et 1.52. Ces mecanismes pourraient &tre pris en compte enoasicerant les
mouvement hors-plan dans uneequation de transport plus grerale pour (9

[Ach03]. Cependant, il est quelque peu illusoire d'essayeate reproduire ces
mecanismesekmentaires au travers d'uneequation de transporta lechelle
de nos simulations puisque celles-ci sont destireesa metiser des ensembles
de plusieurs grains.

Lois constitutives pour la glace

La glace posede une tes grande anisotropie plastique ac une forte
pedominance du glissement basal [DAA83]. De forts gradiats de distorsion
plastique et donc des densieselevees de GND accompagm la ceformation
des polycristaux de glace [MBP 11], ce qui en fait un matriau iceal pour ap-
pliquer des mockles de type (R)PMFDM. De plus, du fait de sa bhefringence,
de la possibilie de travailler proche du point de fusion et sur des mi-
crostructures controkes, la glace peut étre consicdsge comme un maeriau
mockle, notamment a n detudier la recristallisation dy namique. En condi-
tions de laboratoire, ce mecanisme apparat en e eta de tes faibles taux
de ceformation ( 1%) [GMC™* 12, CMV15].

Dans la glace, la monee et le glissement ceve des disloations sont
invoques pour expliquer la multiplication des dislocations basales [AW88,
MWD * 11]. Dans le mockle ceveloppe, ces prenonenes ontete pris en compte
indirectement au travers de la loi constitutive pour levo lution des SSD mo-
biles () [EKS6] :

" #

C(S)
W= 1 P 9 (159)

al la multiplication des SSD mobiles est relee au paranetre Cis) tandis

que Cés) caracerise leur annihilation. De plus, par souci de simpicie, la
méme amplitude v(9) est consiceee pour tous les types de dislocations (vis,
coin et SSD) appartenanta un méme syeme, ce qui est plutt justie pour
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les dislocations basales dans la glace [SW91, OHM99]. En qugsant que la
vitesse des dislocations est proportionnellea la projedgbn de la force motrice
(analoguea la force de Peach-Koehler appligieea une ligne discete [Ach01])

sur le plan de glissement, I'expression suivante de(S) est obtenue sous la
forme d'une relation classique d'Orowan [AchO3]RLC * 17] :

() (S) () q (92, (9 2 (9.

- = m b( + vis + coin v (1'54)
a b est lamplitude du vecteur de Burgers. Dans cette etude, v(®)

suita nouveau une loi puissance fonction de la cission eglue (eq. 1.35) et

cepend de plus de l'activation thermique [BA82] :

n(s)

(s) N
NG} sgn (*); (1.55)

c

v = yPe i
al k est la constante de Boltzmann etG lenergie d'activation releea la
temperature T. La cission critique (CS) est toujours donree par uneequation
de Tayloretendue (eq. 1.36) :
(s) = (9 (s)S sh (.
= o+ Db ashy 7, (1.56)
|

mais exprimee doenavant en fonction de 5') la densie totale de dislo-
cations du syseme (), correspondanta la somme des SSD et des GND :

| | | | ’ 02y 0
E) = 91)-'- 1E)+ EB)ND avec (G)ND = = b(|) o : (1-57)
Par ailleurs, un formalisme similaire a celui etabli par K ubin et al.
[KDHO08] dans les cristaux CFC est adopt concernant lequation devolution
des SSD immobiles :

2 0 1 3
S

X g — - X 0 ——r0
() - 48 acsh I+ b((::)@ ass) ¥+ ash DA ¢ 95 O .

-+ s)
K 12foret 12 copl

(1.58)
Ce formalisme fait la distinction entre le stockage des diglcations d( aux
interactions avec les sysemes de la forét (formation degnctions decrit par
la constante C3) et le stockage dt aux auto-interactions et aux interactions
coplanaires (constanteC,). Le stockage da aux interactions colireaires n'est
pas pris en compte ici puisque celles-ci produisent essealiement des anni-
hilations [KDHO08]. En n, la constante Cs permet de decrire la restauration
dynamique.
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1.4.2 Impémentation nunerique sous freefem++

Le moctle inegre le transport des GND par syseme (egs. 151 et 1.52) et
les lois constitutives 1.53-1.58 dans une formulation de gkticie cristalline
[Asa83][RLC *17]. Lesequations du mockle sont esolues par la nethode
desekments nis gracea l'utilisation du logiciel lib re freefem++ [Hecl12].
La formulation explicite Galerkin/Moindres cares [VBFO 6] estegalement
adopee pour la esolution du transport par syseme. Ell e correspond a
[RLC *17]:

v S+ twdv = RV 9 (t)WldV + tRV %gw dv
. v3(s) On @ 5V + vl(s) O 8 5 dv
thV &@@% + @%@@@v dv; (1.59)
RV S}in(u HwodV = RV (Cf))m(t)wzdv tRV gr;;))wzdv
2 Rye O, 85 dv + v Oy, 0.2 dv
th @w @ cibe + Qw @ cope dv: (1.60)

V. @ns) @ns) @ks) @ks)

al w;y et w, sont des fonctions testV(S) et Vl(s) correspondent, respecti-
vement, aux vitesses des densies vis et coin sur le sysem(s). Les valeurs
de , et c utiliees pour cetteetude sont donrees dans le tableau 16.

Cc
1 001 0.15

Table 1.6 { Paranetres utili®s dans la esolution desequations de transport.

Le glissement sur les familles basal®, prismatique P et pyramidale
5¢7# (cf. Tableau 1.4) ontee pris en compte [CDMB08, MBP * 11]. Ce-
pendant, du fait de la tes forte anisotropie plastique de la glace et par souci
de simplicie, seules les GND sur les sysemes basaux onte consicees.
Aux joints de grains, lesequations de transport 1.51 et 1.2 sont esolues
en choisissant pour chaque syseme de glissement donre da un grain, un
syseme correspondant dans le grain adjacent. Ce choix neavpas a ecter la
valeur de _mais va modi er la distribution _ (® sur les dierents sysemes.
Dans le moctle actuel, les joints de grains correspondentustea une forte
variation de I'orientation cristalline. Dans le cadre d'une premere approche
simpliee, il a ainsiet cecie de esoudre lesequa tions de transport pour
tous les sysemes portant le méme label (1, 2 ou 3), qu'ils & trouvent ou
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non dans un méme grain. En congquence, une nouvelle numetation des
sysemes basaux aek ealiee au travers des 12 rotations equivalentes de
la maille hexagonale de sorte que les sysemes labellisk aient toujours le
facteur de Schmid initial (positif) le pluselee et les sysemes labellies 2 le
second (positif) plusele\e.

1.4.3 Torsion de monocristaux de glace

Les valeurs de certains paranetres du mocdtle corresponde directe-
menta des mesures experimentales comme les constantedastiques et les
paranetres de maille [GKCD83] (tableau 1.7), la valeur de h sensibiliea la
vitesse des dislocations basales [SW91, OHM99], ou celle Bmergie d'ac-
tivation G prise pour tous les sysemes comme egale a la valeur mesee
pour les dislocations vis basales [OHM99] (tableaux 1.8 et.9). Les coe -
cients d'interaction entres sysemes basaux et prismatigies sont ceux cal-
cuks par dynamique des dislocations dans un monocristal € glace [Dev13]
(tableau 1.10). Les autres paranetres sont cetermires en tenant compte
des mocklisations cep ealises sur la glace [TVC * 07, CDMB08, GMC™* 12]
[TRC *08] et en ajustant les courbes de uage en torsion de deux mono-
cristaux de glace (A and B) ayant leur axec paralklea I'axe de torsion (voir
les cetails expgerimentaux dans [MWD * 11, TVC* 07, Che08]). Pour ces deux
essais de torsion, la cission maximale appligwee est la mée (0:1 MPa) mais
latemperature (A: 105 C,B: 135 C) et lataille de lechantillon (A :
46 mm (diarretre) 50 mm (hauteur), B : 30 mm 40 mm) sont dierentes
et le sens de torsion est invere apes 5% (A) et 4% (B) de ciaillement.
Les essais de torsion sont iceals pour calibrer les parantees d'un moctle
(R)PMFDM puisque la cission appligiee augmente depuis I'xe central jus-
qgua la surface externe du cylindre, ce qui gerere un gradent de distorsion
plastique et donc une densie signi cative de GND [TVC* 07]. De plus, la
pediction des courbes inverses de uage ne peut se faire gusi I'annihilation
de densits de dislocations polariees est incluse dang Imoctle.

C:a b<a> b<C + a>
1.629 452A 8:63A 3:00 GPa
Cu Cas Cu Ci Cis

1293GPa 1501GPa 301GPa 7.08GPa 576GPa

Table 1.7 { Paranetres cristallins de la glacea 16 C.

La gure 1.7 compare les courbes de uage experimentales esimukes.
L'acekration de la vitesse de uage durant le uage direct s'interpete
comme etant causee par la multiplication des GND dtra I'e xistence d'un
gradient de deformation permanent dans lechantillon. Le s courbes de uage
inverse montrent un ralentissement de la vitesse de uage guest suivi par
une e-acekration. Ce comportement est globalement bien reproduit par
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B P Py
0 0:04 MPa 0:1 MPa 0:5MPa
n 1 2.85 4
(o 8 10 ° 110° 1 10°
fo 11°m? 1 10°m 2 1 10°m ?
mo 8 10m? 8 10°m 2 8 10°m 2

Table 1.8 { Paranetres spci ques aux familles de glissement. B : (000 1)[1120], P :
(1100) [1120], Py : (1122)[1123].

Vo G C: Cs Ca Cs
1.2 10°ms ' 076ev 17 2102% 1 10°% 10

Table 1.9 { Paranetres non speci ques aux familles de glissement.

le moctle actuel bien que la eponse nmecanique soit en rlie tes sensible
aux conditions initiales comme l'orientation cristalline, la temgerature et la
densit de dislocations. Des disparies dans ces paran#es peuvent expliquer
les dierences entre courbes experimentales et simukes. Quand la torsion
est inveree, des GND de signe oppoz a celles issues du age direct se
forment. Ces GND s'annihilent ainsi avec les GND de signe oppe dep
pesentes, ce qui conduita une quasi disparition de la demie de GND
(gure 1.7). Ensuite, une nouvelle microstructure de GNDemerge et induit
une e-acekration de la vitesse de uage. Il esta noter que le monocristal
B possde un rayon plus petit que le monocristal A. Par consquent, la
production de GND y est plus importante, ce qui est normalemeat assoce
a une vitesse de uage plus grande [TVC 07]. Cependant, le monocristal
B est aussi ceformea une temgerature plus basse qui condiita une plus
faible mobilie des dislocations (eq. 1.55). Ce dernier eet est pedominant
puisque le monocristal B pesente une plus faible vitesse @ uage.

Figure 1.7 { A gauche : courbes de uage exgerimentales et simuges pour les mono-
cristaux A et B.  respesente la deformation de cisaillement macroscopique. A droite :
evolution des densies moyennes m, f, onp €t : cumuees sur tous les sysemes de
glissement au cours de l'essai A.
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BP PB PP coli BB

a a a a a a
0.034 0.082 0.1 065 0.04 0.15

Py

Table 1.10 { Valeurs des coe cients d'interaction ent entre sysemes de glissement.
a®” : basal-prismatique, a8 : prismatique-basal, a"" : prismatique-prismatique, a®" :
interactions colireaires basal-prismatique, a®® : basal-basal,a”” : interactions impliquant

un syseme pyramidal.

1.4.4 Compression d'un multicristal de glace
Proedure exgrimentale

A n de tester le mockle, un multicristal de glace (15 grains) ( gure 1.8),
de forme rectangulaire (48 47:7 121mm?3), aee sgeci quement ceforne
en compressiona 4 C sous une contrainte de uage de @5MP a jusqua
1:9% de deformation macroscopique puis decharge. Lechantillon, cecoupe
dans de la glace columnaire (voir cetails de la nmethode dars [GMC* 12]),
contient un seul grain dans lepaisseur et les joints de gras sont quasi-
perpendiculaires aux deux faces de lechantillon. Les caalonrees des axes
¢ sont mesuees sur toute la surface de lechantillon avantet apes le test
gracea un analyseur automatique (AITA) (voir gure 1.8 et cktails de la
nethode dans [WRhSO03]). L'orientation compéte du ese au cristallin est elle
mesuee initialement dans chaque graina l'inerieur de zones repesentatives
par cryo-EBSDa Geosciences Montpellier (voir cetails d e la nethode dans
[MCB™ 15]). Au cours de I'essai, des mesures 2D des champs de cepdanent
sont obtenues par DIC avec une esolution spatiale de (1lmm=pix (voir
cetails de la nethode dans [GMC* 12)).

Figure 1.8 { A gauche : orientations de I'axe ¢ mesuees avant et apes ceformation
par AITA. Les lignes rouges en pointiles indiquent la pes ence d'une bande en genou qui
traverse les grains 3 et 7. Les eches rouges repesentent les projections des directions de
glissement basal labelli®es 1 dans le plan de la gure. Leseche noires en tirets indiquent
les directions supposes des migrations de joint de grains A droite : maillage utili€ dans
la simulation EF du multicristal.
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Fesultats des simulations

Cet essai est simuk en utilisant 106152eements triangulaires de typeP 1
(lireaire) pour le maillage d'une structure de 47:7 48 1:2mm?® (gure 1.8)
et en reprenant les mémes paramnetres que ceux cetermirs pour les essais de
torsion. La gure 1.9 montre qu'il y a des dierences entre | a courbe de uage
ainsi simuke et la courbe experimentale. Alors que la vitesse de uage est
plus ou moins constante, il y a une aekration du uage dans la simulation
qui peede une vitesse plus stable. Les distributions de champs”yy, "xx et
"yy sont en revanche en bon accord avec celles mesuees par DIRLC * 17]
(gure 1.10). Il y a toutefois une plus forte localisation de la deformation
dans les grains 3 et 7 mais cela s'explique par la pesenceutie large bande
en genou qui traverse ces deux grains et qui est orthogonake la direction
de glissement labellie 1 (gure 1.8). La pesence de céé bande en genou
est con rree par des mesures de desorientation de l'axec : en moyenne 6
dans le grain 7 et 4 dans le grain 3 [RLC *17]. Si par construction le
moctle ne permet pas de decrire competement la formation d'une bande en
genou, il est tes ineressant de constater que la positin obsenee concide
particulerement bien avec une zone de forte desorientaton de I'axe ¢ pedite
par le mocele (gure 1.11). La continuie de la desorient ation au travers des
grains 3 et 7 est notammenta souligner. De plus, il est remaguable que
la position obseree de la bande en genou soit celimiee @ns la simulation
par des densies opposes de dislocations coins (gure 11), tel que cela est
attendu d'apes la treorie [FS52, CGF * 12] et les observations des bandes
en genou [YHil* 13, PMG™* 15].

Figure 1.9 { A gauche : courbes de uage exgerimentale et simuee pour le multicristal.
A droite :evolution des densies moyennes m, ¢, onp €t ¢ cumukes sur tous les
sysemes de glissement au cours de la compression du multicistal.

La comparaison de la microstructure avant et apes deformation ( gure
1.8) permet de mettre enevidence deux autres mecanismes & relaxation :
la migration de joints de grains et la germination de nouveau grains. Ces
nmecanismes engendrent une redistribution des champs nmesmiques locaux
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Figure 1.10 { Distribution de "y a 1% de deformation macroscopique : mesures DIC
@ gauche) et simulation RPMFDM @ droite). Les positions initiales des joints de grains
sont indiquees en noir ou en vert.

[CMV15] et le fait que le mockle n'en tienne pas compte peut gpliquer une
partie des dierences constaes avec l'exgerience. De néme, les conditions
aux limites simukes peuvent étre plus ou moins loin de lagalie, par exemple

en raison de la friction entre la presse et lechantillon oud'un possible mau-
vais paralklisme des faces de lechantillon[RLC * 17], et peuvent a ecter la
eponse nmecanique d'autant plus que lechantillon est [ oin d'&tre un volume
repesentatif. Malge tout, l'aceekration ireali  ste du uage semble releea
l'augmentation de la densie de GND (gure 1.9), de maner e similairea ce
qui aet obsene dans les essais de torsion. En e et, si lbn consicere que la
densit totale de dislocations varie presque comme la defis de GND ( gure

1.9), le taux de glissement (9 varie, en premere approximation, comme

n(s)

1 =
g,)\,D > dapes lesequations 1.54, 1.55, 1.56, 1.57, c'esta dia que pour
(s)

les sysemes basaux on aurait en premere approximation () GND -
La gure 1.12 montre la distribution spatiale des dierent es densies ,
i, oND €t t au sein lechantillon. La densie de SSD mobiles suit les
zones de fortes viteses de distorsion plastique, tout commka densie de
SSD immobiles. En raison de leurequation devolution 1.58, ces dernéeres
se localisent aussi dans les zones ai le glissement multgoblevient pronone,
notamment autour des joints de grains. Comme attendu, la desie de GND
tebute par crotrea partir des jonctions triples et des j oints de grains puis
setend progressivement vers l'inerieur des grains. Etant donre la distribu-
tion de la densie totale de dislocations, il esta noter que la mobilie des
dislocations (egs. 1.35 et 1.36) est fortement eduitea poximie de certains
joints de grains. Par ailleurs, selon les theories de la ragstallisation et des
mouvements de joints de grains [BH62], la distribution des énsies de dis-
locations est parfaitement colerente avec les mouvementsbsenes de joints
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Figure 1.11 { A gauche : distribution simuke de la cesorientation de I' axe c en deges
par rapporta l'orientation initialea 1% de ceformation macroscopique. A droite : dis-
tribution de la densie de GND coins en m 2 assocee au syseme basal labellie 1.

de grains, c'esta dire que les joints migrent depuis les zoes de faible densie
vers les zonesa forte densie (gures 1.8 et 1.12). Les jontions triples au
de la germination de grains est obseree sont caracerises par des densies
elewees de GND (gure 1.12), ainsi que par de forts gradieris de la densie
denergieelastique [RLC *17].

Ecrouissage cirematique

S'il y a une tendancea ce que la vitesse de glissement basadeigmente
avec la densie de GND, cette dernere cepend egalement de lecrouissage
cirematique au travers de levolution de (9 (eq. 1.55). Un ecrouissage
cirematique signi catif est en e et pesent dans la simul ation comme l'illustre
la gure 1.13 qui repesente levolution de @, Par construction, @) est po-
sitif partout au cebut de I'essai de uage. Dans la plupart d es endroits, %)
ecrot au cours de la simulation et devient méme regatif dans certains
grains. Par congquent, (U est essentiellement regatif dans lechantillon
apes la ckecharge (gure 1.13), ce qui provoque une plastcie inverse. En
e et, apes la ckecharge, la ceformation axiale augmente continment sous
chargement nul, tandis que la densie de GND ckcrot en raison de I'anni-
hilation de dislocations de signes opposs (gure 1.9). llse construit donc
bien un champs de contraintes internes qui s'oppose au glissent des dislo-
cations lors de la charge. Malge tout, la deformation inversea la decharge
est bien plus faible que celle mesuee, ce qui semble sigar que le ni-
veau de lecrouissage cirematique simue n'est pas asseimportant. Ce ni-
veau cepend notamment de la manere dont sont mocklies les interactions
entre dislocations et joints de grains et comment est esal le transport
aux joints de grains. Méme si la mobilie des dislocationsest fortement
eduite proche de certains joints de grains, le traitementsimplie actuel de-
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Figure 1.12 { Distribution des densies m, 1, oo €t ( enm 2 cumukes sur tous
les sysemes de glissementa 1% de deformation macroscopique (de gauchea droite et
de haut en bas, respectivement).

vra sans aucun doute étre anelioea l'avenir. Par exemple, une esistannce
additionnelle au glissement pourrait etre introduite en fonction de la dis-
tance aux joints de grains, comme dans [MRRO06], ou bien une atrainte
cirematique prenonenologique pourrait étre ajouee dans la loi de vitesse
comme dans [TVC' 07, PDA11, BBG06, vBMKG13]. Les sysemes de glisse-
ment impligles dans la esolution du transport aux joints pourraient aussi
etre mieux lectionres, par exemple en suivant les créres geonetriques
de transmissionetablis exgerimentalement [SWC88, LRB90, LR85]. Cepen-
dant, il n'est pas certain qu'un tel mockle anelioe soit su sant pour repro-
duire compktement la cecharge experimentaleetant do nre que la contrainte
cirematique simuke est cep du méme ordre de grandeur que la contrainte
appligiee [RLC *17]. La dierence de ciretique entre I'exgerience et la si-
mulation doit aussi étre consiceee : une ceformation plastique inverse quasi-
instantaree compaeea un saut purementelastique te s faible suivi d'une
ceformation plastique inverse progressive (gure 1.9). En e et, le moctle
consicere la méme loi de vitesse que durant la charge alorgue les disloca-
tions semblent repartir avec une vitesse extrémenteleee dans l'experience.
Cela pourrait &tre le au comportement avalencheux des dslocations dans la
glace [MVZ* 01][RWLO05] , oua des necanismes non inclus dans le moctle,
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Figure 1.13 { Distribution de la cission esolue sur le syseme basal lab ellie 1, @,
en MPa, juste apes le chargement,a 1% de deformation macroscopique, juste avant la
ctechargea 1:9% et juste apes la cecharge.

comme les e ets inertiels et/ou de tension de ligne [HSZG14]gui pourraient
pevaloir lors de la decharge.

1.5 Conclusions

Deux applications de mockles RPMFDM ontee vues dans ce chapitre.
Par rapporta des moceles EF de plasticie cristalline st andard, les champs
nmecaniques sont modies mais dans des proportions plus oumoins impor-
tantes selon la taille du maillage et le choix des lois condtitives. En e et,
le tenseur densite de dislocations depend, par construction, de lechelle de

esolution consiceee et donc du maillage. L'e et des GN D sur les champs
nmecaniques cepend egalement de leurs lois de mobilie & de la manere
dont elles sont inegees dans le durcissement isotropeSelon les situations,
la pesence de GND peut ainsi induire un plus fort durcissenent ou au
contraire augmenter la valeur du taux de glissement. En revache, lors-
qu'il y a des changements de trajets, les moctles RPMFDM se idtinguennt
des moctles de plasticie cristalline standard car ils rendent naturellement
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compte de l'annihilation des dislocations de signes oppes. La pertinence de
ces e ets aek cemontee avec plusieurs exemples : e et Bauschinger dans
des compositesa matrice netallique (gure 1.4 et 1.5), torsion inverse de
mononocristaux de glace (gure 1.7), plasticie inverse a la decharge d'un
multicristal de glace ( gure 1.9). Un autre kere ce impor tant de ces moctles
est qu'ils permettent de donner une icke de l'arrangement e&s dislocations
dans le matriau, notamment quand les densies sont relees aux sysemes de
glissement. Un exemple convaincant aee monte ai des densies opposes
de dislocations coins ctlimitent la position obsenee dune bande en genou
(gure 1.11). Bien entendu, suivant lechelle de esolution consictee, ces
pedictions restent assez grosseres par rapporta celes issues de simulations
de dynamique des dislocations discetes car elles ne rendigpas compte de la
plupart des mecanismesa courte distance telle la formatbn de jonctions. En
revanche, les simulations de dynamique des dislocations rsent elles pas en-
core capables de traiter les milieux avec uneelasticie aisotrope reerogne
et sont gereralement limieesa des volumes et des temps physiques plus
petits que ceux des simulations RPMFDM.

Ce chapitre aegalement permis de mettre en avant les dierents cas pos-
sibles pour lesquels deux sysemes de glissement resterbropatiblesa une
interface plane (tableau 1.1). Il y a notamment le cas ai lesdeux sysemes
possdent la méme direction de glissement, que celle-cégrouve dans le plan
de l'interface et que les plans de glissement respectifs doan position de
symetrie orthogonale par rapport au plan de l'interface, comme dans le cas
d'un joint de macle ou plus cereralement des joints de exion symnetrique.
Peciment pour les joints de macle, il aee monte qu 'un syseme de glis-
sement reste compatible avec son transforme par maclagea la condition
recessaire et su sante que son vecteur de Burgers appartiene au plan de
macle. Dans les cristaux HC, il existe ainsi des modes de magje unique-
ment compatibles avec du glissement selor a > ou<c + a> ou les deux.
Dans le cadre de la moctlisation du maclage, ces conditiongeuvent servir
de crieres compementaires pour la ®lection des variantes et montrent que
les joints de macle n'agissent pas toujours comme des bagries au glissement
des dislocations.
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Chapitre 2

Champselastigues aux
Interfaces planes

Dans les polycristaux, des contraintes d'incompatibilite apparaissent en
raison des interactions entre les grains adjacents dont le®eformations ani-
sotropes sont fonction de I'orientation cristalline. Pour la méme raison, la
pesence de maclesa l'inerieur des grains induitegalement des contraintes
d'incompatibilie. Ces contraintes d'incompatibilie  peuvent &tre respon-
sables de l'initiation de ssures, notamment lors de solliitations en fatigue
[TW56, VLD87, HN90, BT03, VNMO04]. Elles peuvent etre estinees direc-
tement dans des polycristaux gracea des simulations en @mps complets
esolues par EF [BDJCO1, BFC01, REH* 10] ou par FFT [MS98, LKE12].
A n d'aneliorer la compehension du réle sgeci que de ¢ haque type de joints
de grains dans la deformation des polycristaux, il estegdement ineressant
de se focaliser sur des probemes avec une seule interfad2e fait, plusieurs
etudes experimentales et treoriques portent sur le comportement des bi-
cristaux [Hir72, RZ80, RZ82, VLD87, GPK89, SAS 98, VNMO04, LD66,
OBP™* 09].

Ce chapitre a lui pour objectif principal de developper desexpressions
analytigues explicites des champs elastiquesife., contrainte et rotation)
en pesence d'interfaces planes dans le cadre d'une therelasticie ani-
sotrope heerogene et en pesence de distorsions plasigues uniformes par
morceaux (ou qui uctuent uniqguement le long de la normalea l'interface),
ainsi queventuellement d'un glissement au joint (sous I'hypotlese de gra-
dient constant). L'inerét des formules analytiques e side dans lI'imnediatee
des esultats et donc dans la possibilie detudier I'in uence de dierent pa-
ranetres : fraction volumique, orientation de linterfac e, chargement ma-
croscopique, orientations cristallines, valeurs des cotenteselastiques, sans
passer par des simulations EF ou FFT. Cela permetegalementle voir I'e et
des dierentes sources d'incompatibilie et leur coupla geeventuel.

Dans la deuxeme partie du chapitre, les formules treoriques ceveloppees
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sont appligteesa letude de la ceformation d'un bicris tal eel, un micropilier
bicristallin de Ni. Ce travail aet eali® dans le cadr e de la these d'ldriss
Tiba [Tib15] en co-tutelle avec I'Universie de la Sarre. Une autre etude
nunerique aeet ealiee a partir des formules cevel oppees. Elle concerne
I'in uence de lelasticie anisotrope sur l'initiation  du glissement en pesence
de structures lamellaires de joints de macle 3(111).

Ce chapitre rassemble les esultats de 4 articles {RB13], [RB14] ,
[RTBB15] et [TRM *15], auxquels sont assocees les contributions des
colegues suivants : Sephane Berbenni, Idriss Tiba, Chiistian Motz, Horst
Veho et Olivier Bouaziz.

2.1 Interface plane quelconque

2.1.1 Formulation du probéme

Dans un milieu continu, une interface plane, xe, in nie, qui $pare deux
cristaux | et 1l est consiceee (gure 2.1). Nous nous placons dans le cace
d'une approche statique, et toujours dans le cadre de I'hyptbese des petites
ceformations au = €4+ P, Le vecteur unitaire normal a l'interface n

est suppos etre oriene du cristal | vers le cristal Il suivant la direction
e (gure 2.1). Dans ce chapitre, I'exposant| sera utilie pour nommer les
variables dans le cristall (x> < 0) et lI'exposant Il les variables dans le
cristal 11 (x2> 0). V, V! et V!' dsignent ainsi, respectivement, le volume
total (in ni) du bicristal, celui du cristal | et celui du cristal Il . Les fractions
volumiques des cristaux| et Il sont cenoees, respectivement, f! = \’,—' et

fll = % Ce bicristal est suppos s'¢tre ceforne en l'absence @& force
de volume et sous l'action de chargements macroscopiques rhognes en
ceformation E et en rotation  appligues sur sa frontere externe repoussee

a l'in ni, ainsi que d'une variation de temperature T suppose homogne
dans tout le volume V. E et \erient les theoemes des moyennes des

ceformations et des rotations, respectivement :
E=hiy; (2.1)

= Hiy: (2.2)

De méme, le tenseur des contraintes macroscopigues est suppoe ho-
mogene et corresponda la moyenne des contraintes :

= hiy: (2.3)
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Figure 2.1 { Bicristal in ni avec interface plane.

Le tenseur des complaisanceselastiques isothermssle tenseur synetrique
des dilatations thermiques T et le tenseur des distorsions plastiquesP sont
supposs uniformes dans chaque cristal, ce qui permet dkire :

h i
s=s + s H(xp); (2.4)
h i
T= e T H(x); (2.5)
P= Py P H(xp); (2.6)

al H(x») est la fonctionechelon d'Heaviside. Le probeme statique de la
gure 2.1 consicere l'existence de champs de contrainte etle distorsion dans
un volume in ni. Du fait de la ggonetrie de ce probeme et d es hypotheses
concernant les proprees thermoelastiques (egs. 2.4et 2.5) et la plasticie
(eq. 2.6), les champs de contrainte et de distorsion sont faement invariants
le long dex; et X3 :

= =0: (28)
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Compte tenu desequations 2.7 et 2.3, lequilibre des containtes conduit
a la condition suivante :

i2= 2. (2.9)
Ainsi, seules les composantes planyi, 33 et 31 sont inconnues. Etant
donre les invariances de (eq. 2.8), la compatibilie des distorsions (eq. 1.8)

est donree par (Rot )ij =2jom im;2 = 0. Al'aide desequations 2.6 et 2.5,
il est alors possible decrire :

862 =4 [ | T=Kj P+ ] T H(x2); (2.10)
ar Kj sont des constantes uniformes dans l'espace. Les composasit
"?(j g2) Sont donc egalement uniformes par morceaux. D'apes lequation
2.9 et la lirearie de la loi de Hooke ecrite pour les composantes §;, §3
et §;, les composantes inconnues des contraintes sont donc aussiformes
par morceaux :
h i
= '+ H(xp); (2.11)

avec [ i2] = 0 (continuie du vecteur contrainte). Par congquent, d'apes
lequation 2.3, le tenseur des contraintes macroscopique \eri e la relation
suivante :

=fh tegl I (2.12)

Les contraintes etant uniformes par morceaux, la loi de Hok&e don-
nant les composantes §,, 5, et $; montre que toutes les composantes
des deformations elastiques sont uniformes par morceauxDe plus, ! §5 =
%( §2 §1), alors que les composantes 21 et 32 des rotations elastigs
peuvent secrire : 1 §, = §,+ S, et!§5,= §; 53 c'estadireegalement
comme la somme de champs uniformes par morceaux. Toutes legtations
elastiques sont donc uniformes par morceaux. Du fait de laecomposition en
partieelastique et plastique, il en est de méme des rotains totales. D'apes
lequation 2.2, ces derneres \eri ent alors :

=flrl 4l (2.13)

2.1.2 Contraintes d'incompatibilie

Dans cette sous-section et les suivantes, la notation cordicee de Voigt
[Voi28] (cf. Notations) est adopee pour les tenseurs synetriqgues d'adre 2
et 4. A partir de la loi de Hooke et desequations 2.10 et 2.9, nus obtenons :
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h i

Ki [+ 1 T H(x);
h i

Ks [§]+ 3 T H(x);
h i

Si5 1+ S35 3+ Ss5 5+ S5 2+ Sas 4+ Ss6 6= Ko 2]+ & T H(x2):

(2.14)

S11 1+ S13 3+ S15 5+ S12 2+ S14a 4+ S16 6

S13 1+ S33 3+ S35 5+ S23 2+ S3a 4+ Sz 6

En ecrivant I'expression des constantesk; en fonction de ! dans le

cristal | (grace a lequation 2.12) et dans le cristal Il , puis en egalisant
membrea membre et en multipliant par f' on obtient :

Il Il I Il Il 11 I Al Il I
fleoy+fis;y 1+ fisg+fisiz 3+ fisis+fsis 5
h i
— ol e T | I .
= f ["f1+ 1 T +[sw] 2+[sw] a+[S16] 6 +Suu 1+ Sz 3+ Si5 5,

Dar sl U ety §e thdgrtsh
h i

= f' ["B]+ 3 T+[ss] 2+[Ssa] 4+[Sse] 6 + Stz 1+ Shs 3+ Shs s

L R LE NI

h i

= f' ["B]++ & Tlsas] 2+[sss] a+[Sse] 6 +Sis 1+ S5 3+ Sps s

(2.15)

Il (]
f'osi5+f si5

A n d'exprimer ce syseme sous une forme plus compacte, lesiotations
suivantes sont adoptees :
h i
s=fllg+flsd =5 +f! s ; (2.16)
h i hi h i h i
R L L (2.17)

Le syseme 2.15 peut alors sécrire de manere plus condase :

s 1 1 +813 4 3 +815 3 s = [
s13 | 1 +S83 4 3 +8;5 & s = f'["i; (2.18)
S15 1 1 +83 4 3 +Ss5 1§ s = [

Le syseme 2.18 est un syseme lireairea 3equations et 3 inconnues ( |,
Y, 1) qui peut etre esolu analytiquement,a I'aide de la eg le de Cramer
par exemple. Les contraintes dans le cristal ( }, 1, 1i)se deduisent ensuite
directementa patir de lequation 2.12. Au nal, il est pos sible d'exprimer
les contraintes dans les cristauX et Il de la facon suivante :
h i h i
= f'c: "? et "= +flG: "?; (2.19)



ou bien de manere compktement explicite dans le cristall :

f11 (Gu1["]]+ Gus['3] + Gus['2]);

| |
1 1
=
b= 5 " (Gus[']l+ Gas['3]+ Gas['2);
3 3 131 1 331 3 351 51)»
b= L (2.20)
5= & 1" (Gis[']]+ Gas["3]+ Gss['2]);
6= &
et dans le cristal |1
1= 1+ (GuIl+ Gus["3+ Gus['E]);
)= 4
I — 1l + fl (G [u?]+ G [u?]+ G [n?]).
3 3 131 1 331 3 351 51)»
11' _ |4| . (2.21)
g = 5 + ' (Gis["]]+ Gas['3]+ Gss['2]);
[ — .
6 6

al les composantes non-nulles du tenseur symmetriques sont donrees
par :

G11= S33Sss S5 =D, Giz3= Ga1 = (515535 S13Ss5) =D ,
Gaz= S11Ss5 S%5 =D, Gis= Gs; = (S13835 Su15S33) =D,
Gss = S11833 S23 =D, Ggs= Gs3 = (813815 S35811) =D ,

avecD = 811545 + S335%5 + 855575 S11533555 2513515535
(2.22)
Les autres composantes d& sont nulles, i.e., Gaa = Gap = Gpa =0

avecP les composantes plan (13;5) et A les composantes anti-plan (24; 6).
Ainsi, nous pouvons noter que les composantes anti-plan dé7) n'induisent

aucune contrainte d'incompatibilie telles que & nies ci-dessous :

h i h i
= fllg: "7 et P =flG: "7 (2.23)
Dans la suite, nous noteronsegalement :
h i hi
=G "7 = (2.24)

Les contraintes principales du tenseur *? sont :
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27 27 272 272
22_ 1t 3 1-t 3, 202
| 2 2 5 ’
22 _ Q.
i =0; . (2.25)
22 27 272 222
2?2 = 1 t o3, 1-t 3, 202
2 2 5

On en ceduit les valeurs maximales du cisaillement induit par les incom-
patibilies de deformation :

S
272, 272
21— ¢l 1 3 4 272
max — 2 5
S (2.26)
272, 272
200 — ¢l 1 3 4 272
max — 2 5

Ces cisaillements additionnels s'exercent dans les deuxistaux sur un
méme plan qui est orthogonala l'interface et selon des diections opposes
qui sont paraleles au plan de linterface. Leur amplitude relative est I'in-
verse du rapport des fractions volumiques. Par ailleurs, orpeut noter que
la pression hydrostatique induit par les incompatibilie s de deformation est
de signe oppo% d'un cristala l'autre et vaut :

P?I — fII i'7?+ g’? etp?ll :fl j'??_'_ é’?? . (227)

Les expressions des contraintes d'incompatibilie donmes par lesequations
2.20 et 2.21 ontee valices nuneriquement en simulant p ar EF le compor-
tement necanique d'un bicristal auquel des conditions peEriodiques ontet
imposees sur les surfaces latrale§RB13] . Ces expressions montrent |'exis-
tence d'e ets de couplage entre incompatibilieselastique et plastique, ainsi
gu'entre incompatibilieselastique et thermique. Elle s ont ainsiet utiliees
a n de quanti er les e ets de dierentes sources d'incompa tibilie €lastique
seule, plastique seule et couplage elastique/plastiguejpu cours de simula-
tions EF [RB13] . Par ailleurs, il est important de noter que les contraintes
obtenues dans le cas du bicristal de la gure 2.1 sontegalemnt valables pour
une structure lamiree geriodique avec proprees ther moelastiques et dis-
torsions plastiques uniformes dans chaque phase ( gure 22ZRTBB15] . En
e et, lesequations de champs d'une structure lamiree periodique eéquations
de compatibilie, equilibre des contraintes, invarianc e du probeme) restent
les mémes que celles du bicristal in ni [OFSHO00, SP02, FB(Q7et donc les
expressions des contraintes ' et '' donrees par les equations 2.19 sont

egalement valables dans les phases et |l de la structure lamiree de la
gure 2.2.
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Figure 2.2 { Structure lamiree periodique.

2.1.3 Module e ectif

Lecriture des contraintes telle que donree dans lequation 2.19a I'aide du
tenseurG permetegalement d'obtenir une expression relativement ompacte

du tenseur des complaisances e ectives® | d ni pour un comportement

elastique par E = s'f : . Dans le repere des gures 2.1 et 2.2, on obtient
ainsi pour un bicristal ou une structure lamiree eriodiq ue :
h i h i
€ =<s>+f'f" s :G: s ; (2.28)

c'esta dire en notation indicielle et avec la notation contractee de Voigt :

sﬁ” =<sj > +f ' [sik] Gy [sy]-

2.1.4 Rotationselastiques

Dans cette sous-section, nous cherchonsa obtenir I'expssion du tenseur
des rotationselastiques! €. En raison de sa nature anti-symmnetrique, seules

trois composantes sonta rechercher.
La cecomposition des rotations en partieelastique et plastique permet de

eecrire lequation 2.13 sous laforme = f! 1€ 4 1Pl 4l el 4 ppll
Ainsi, il est possible d'exprimer les tenseurs des rotatioselagtigues dans les
cristaux | et 1l en fonction du saut des rotationselastiques ! ¢ et des ten-

seurs de rotation macroscopique et rotation plastique danshaque cristal
qui sont des donrees d'entee du probeme :
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h i
!eI: fll | e fl!pl fll!pll.

h | (2.29)
!eII: +f| !e f|!p| f||!p||:

Or, d'apes lequation 2.10, les composantes plan des sais de distorsion
elastique sont connues :

8 62, § = 3 T (2.30)

Les composantes anti-plan peuventigllgs s'exprimer comma kcombinai-
son d'un saut de ceformationelastique "¢ et d'une composante plan. Au
nal, les sauts de rotationelastique sont alors donres par :

[ Sl=["S1+[ B+ 25 T;
[ 5al= [ sl (2.31)
[50= ['S [ 5l L T

Les sauts de ceformationelastique se ceduisent eux de laloi de Hooke
et de lequation 2.19 :

"t = s +s: 7 (2.32)

Ainsi, pour les rotationselastiques aussi, il existe des ets de couplage
entre incompatibilieselastique, plastique et thermiq ue. Ensuite, par combi-
naison desequations 2.29 et 2.31, nous obtenons les exps&ms c nitives
des rotationselastiques dans chaque cristal :

AT T - I R Y R L “R B AN RN
TUSENT IS (2.33)
!gllz PYIR S - 0Y N S 0 S AL PO | f|!;231I f”!glll;
!52“: TSR A =% I A Y I R | fllgzl flllgzll;
relh = 5 Rt (2.34)
- A 2 N O 7% [ S P B R R R
avec :
1 h i
("2l =5["al = 5 [sia]l i+ saGjj [sk] k+ ,p + JT T
2 2 .
"1 =506l= 5 [siel i+ s6Gi [sik] «+ e T
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2.1.5 Cas isotrope

Dans cette section, les proprees thermoelastiques de chaque cristal sont
supposes isotropes. Lelasticie de chaque cristal et carackerisee par un
module de cisaillement """ et un coe cient de Poisson "' | tandis que le

. , : . : : CooThn
tenseur des coe cients de dilatation thermique est pris sphkrique :

T An de simpli er certaines expressions, on introduitega lement les
modules d'Young E"!' =2 B+ NIy,

Elasticie et expansion thermique homognes

Si lelasticie gt liexpansion thermique sont supposes homogenes, nous
avonss= s et "? = "P  Dans le cas d'uneelasticie isotrope, les com-
posantes non-nulles du tenseur symnetriqueG se eduisent alorsa :

(12) Gz = (12) et Ggs = (2.36)

Nous en deduisons ensuite directement I'expression des ntraintes plan
dans chaque cristal, ainsi que celle des rotationselastiges :

G11= Ga3 =

S L GG )
L T ) (2.37)
5= s+ il ['E]

R I GG )

2 n " . .
Y= oa 1R I (239
5= s f' "B
18 = g FUL B fG R
18 = 13 19 (2.39)
1510 = e £ B] FNE R
I 52” - 32+ f| [ 23] f|| gzl f” I 52” :
18 =m0 h (2.40)
18 = o fIB] U fp
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Ces expressions des contraintes peuvent &tre retrouvegzr l'intermediaire
d'autres techniques comme les transfornees de Fourier dan[RS76] et le
potentiel des contraintes de Kmner [Kr@81] dans [Ber80,RZ80]. Il esta no-
ter que dans ce dernier cas, contrairementa la cemarche popose ici, la
esolution du calcul recessite l'utilisation de I'hypot rese d'incompressibilie
plastique. Par ailleurs, nous pouvons noter que les rotatins elastiques ne
tependent plus des constanteselastiques enelasticie homogene isotrope.

Elasticie et expansion thermique feerognes

Dans le cas d'uneelasticie et d'une expansion thermiqueisotropes mais
keerogenes, les composantes non-nulles du tenseur symetrique G se

eduisenta :

G11= 633= fIEI +f“ EII EIEII :Q,
613: fl 1 El +.|:|| |E|| E|E|| :Q.
(|

Ges = T

2 |2

+2f|f”E|E“ 1 [

+IPEN Y g :
(2.41)

avecQ=f'’g'? 1 !

Nous donnons alors ci-dessous les expressions des compteant et |
qui sont relativement compactes :

| o1
| _ 5+ f ["s].
57 AT ' (2.42)
1 f (| ["p]
[ — 5 51.
5 = fL T 4§01 ' (2.43)
Par ailleurs, nous notons que sous ces hypotteses§]= 3 + & 4

et['§l = 3 &+ - 6 ce qui simplie les expressions des rotations

elastiques (egs. 2.33 et 2.34). Ces derneres ne componte alors plus d'e ets
de couplage entre incompatibilieselastique, plastique et thermique.
En n, il est ineressant de constater que les expressions ds composantes
1 et 3 des contraintes se simpli ent grandement si I'on congkre un coef-
cient de Poisson identique pour les deux cristaux (' = '' = ). Dans
cecaseneet,Q= 1 2 flE'+fE" ? (eq. 2.41) et par suite des
equations 2.20 et 2.21, nous obtenons :
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| E' ,+f! — gl E' L+ f" El'E” [P1+ 8]+ @+ ) ToT .
1 fIE + f0EN
| E' 5+ f! — gl E' L+ f" El'E” B+ ['P]+(@1+ ) ToT .
3 fIE + f0EN '
CE" g+f'o— E'OE"  fEEL PRI+ R4+ ) 7T
1= fIE + f0 EN !
E' s+fly— E' E" o fUELEL R+ [Rl+@+ ) 7T
fIE + fU EDN

(2.44)

A partir des expressions ci-dessus, nous observons que leopeme de-
vient purement unidirectionnel dans le cas d'un chargemenuniaxial selon la
direction 1 ou 3 enelasticie pure. En confondant E' et E'' avec les modules
d"Young directionnels selon la direction de chargement das les cristaux|
et Il , nous retrouvons d'ailleurs les contraintes dans un bicrigl donrees
par Hook et Hirth [HH67]. Par exemple, pour un chargement unaxial selon
la direction 3 enelasticie pure, on a :

- E'
ST FIE + fUEN

- E" no— - - - Il -0
8 T fIEl+fuEn 31 2 4 5 6 :

(2.45)

Ces expressions scalaires simples sont souvent utilieen science des
maeriaux pour uneevaluation rapide des contraintes d'i ncompatibilie d'ori-
gineelastique [Khel2]. Bien qu'elles regligent I'e et Poisson, elles peuvent
constituer une bonne approximation si l'interface est bienparalklea I'axe
de chargement. En revanche, elles produisent des erreurs jrartantes dans
le cas d'une interface incliree.

2.1.6 Fluctuation normale de la plasticie
Contraintes d'incompatibilie

Dans cette sous-section, nous consicerons a nouveau l'asotropie et
I'reerogereit des propreeselastique et ther  mique et introduisons des va-
riations possibles des distorsions plastiques le long de larmalea l'interface
(gure 2.3). Ces variations sont supposes continues danshaque cristal. De
plus, on supposeegalement que les moyennes des distorssoplastiques dans
chaque cristal sont des champs nis,i.e., qu'on peut cccomposer les distor-
sions plastiques sous la forme suivante :
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Plixg)= PLU+ Pl(xy);

Pk = P4 Bl (xy): (2.46)
avec :
PLT = h P (xo)iy 1
P = ol (k)i (2.47)
et:
h Pl(xpiy = h P! (xp)i,n =0: (2.48)

Figure 2.3 { Bicristal in ni avec interface plane et variations possibl es des distorsions
plastiques le long de la normalea l'interface.

Par construction, P! (= P1! six,< 0; P! six, > 0) estuniforme

par morceaux, tandisque P(= P sixp< 0; P" six,> 0) varie avec
X, et est en moyenne nul dans chaque cristal. Il esta noter que P! et
P peuvent tous les deux etre discontinus a l'interface (gure 2.3). Les
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invariances du probeme restent les mémes que peedement (egs. 2.7 et
2.8), ainsi que reste valable la relation 2 = 2 (eq. 2.9) [RB14] . La
compatibilie des distorsions totales (eq. 1.8) conduit cependant maintenant
aux relations suivantes :

h [
8 62, £(x2)= Kj P+ T T H(x) o P(x2)i (249)
a1 Kj; sonttoujours des constantes uniformes dans I'espace. Ains el (X2)iy1
eth ' (x)i, 1 sontdeschamps nis, toutcommeh ' (xo)i, 1 eth " (x2)i,

par lirearie de la loi de Hooke. Il est alors possible de cecomposer les tenseur
des contraintes sous la forme suivante :

‘x)= '+ (%),

Y= e ), (220
avec :
Y= h'(xpiyr et 1" =h"(xiyn; (2.51)
et:
h " (xi, = h "(xp)i,n =0: (2.52)

En consquence des eqs. 2.48 and 2.52, les tenseurs de uations, P

et , tendent forement vers zroa l'in ni :

Plixa1 1 )= Pllx,! +1)=0;

| | (2.53)
Pixa!' 1 )= Pi(xpx! +1)=0:
Etant donre lesequations 2.3, 2.9, 2.51 et 2.50 nous avonaussi :
i2=0; (2.54)
ainsi que :
1
= 50! b+ Ty (2.55)

Lequation 2.49 et la loi de Hooke permettent alors d'obtenir le syseme
suivant dequations :
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h i

_ wpl T wp.

S11 1+ S13 3+ S15 5+S12 2+ Swu 4+ S5 6= Ky [? 1+ 1 T H(x2) 5:
h i

wpl T wp.

S13 1+ S33 3+ S35 5+ Sp3 2+ S 4+ Sz 6= K3 [ T H(x2) 5
h i

_ wpl T wp.

S15 1+ S35 3+ Ss5 5+ S5 2+ Sa5 4+ Ss6 6 = Ks 'Br 1+ 5 T H(x2) E:

(2.56)

Le tenseur 1 est obtenu enecrivant ce syseme enxp ! 1 et xo !

+1 . Il correspond au tenseur des contraintes quand la plasti&i est suppose
uniforme par morceaux (eq. 2.19). Par dierence, le tenseu est ainsi

solution du syseme dequations suivant :

S11 1+S13 3+S15 5= "0
S13 1+Sss 3+Sss 5= "5 (2.57)
S5 1+Sss 3+ Ss5 5= "B

qui peut étre esolu aiement par analogie avec la esoltion du syseme
2.18. Au nal, les tenseurs des contraintes dans chaque ct& peuvent s'ex-
primer de la manere suivante :

h i
I(XZ) — fll G: n?l + GI <om pl (XZ);
h i (2.58)
1 (XZ) — + fIG : n?l + GII com pll (XZ);
avec .
h i hi h i h i
||’) n
= s o+ o+ T (2.59)
et :
(P TE RTRR ] B2 Al (BT RTRB BB
Gii = S3i Sss S35 =D"' | Gj3 = sy S Sz Sy =D,
(BT R BT B2 Al (BT RTR Hl BB (0
G3iz = Sip Sss Sis =D"' | Gjs = s Si Sis Sz =D,
(BT BT B2 Al (BT RTR Bl BB
Ggs = Spp Sss Si3 =D"' . Gy = sy sp Sz S =D,
GIC ol Q2 B Bl 2 B Q2 Bl oghill ghll il .
D = S53 Sz * Sz S5 t Sgs Si3 Si1 S3z Sss Si3 Sis5 S35

(2.60)

pour les composantes non-nulles des tenseurs symnetrige&"!! | celles
de G etant donre par lequation 2.22. On note que les termesa Ionﬂu_e-
[

ﬂistance hl sont non-locaux dans le sens ai ils cependent des sautss ,
| i

"PL et T | tandis que les termes "' = GH' ;" PHI (x,) sont pure-

ment locaux puisqu'ils ne cependent que des proprees elastiques locales et
des valeurs locales de la ceformation plastique.
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Saut de contrainte

A partir du cadre ceveloppe, il estegalement ineressa nt de regarder
I'expression du saut de contrainte car celui-ci intervientdans le calcul du

saut de la densie déenergie elastigue w® = % : s dont cepend la

thermodynamique des processus aux joints de grains comme haigration
[BPC13]. En e et, on a (cf. Notations) :

. hi 4 hi
w®] = DS +E S T : (2.61)

D'apes lesequations 2.58, le saut de contraintea l'int erface vaut :

hi h i h i
=G: s @ + T T + g G w1l
(2.62)
G G Pl gl Pty G o)
hi h i
En thermoelasticie homogne, s =0, T =0etG=G' =G, ce
qui conduita :

[we] = s ; (2.63)
h i h i
=G: "P: (2.64)
Dans ce cas, le saut de contrainte cepend uniquement du saute deformation
plastiquea l'interface alors que si lelasticie est h eerogene, il kpendegalement
des valeurs moyennes des ceformations plastiques dans dpae cristal ainsi

gue du chargement.
Si la condition de saut sur la continuie du vecteur de Burgersa une

interface xe est satisfaite (eq. 1.27), on a"R'(0 ) = "B" (0*) = "R(0),
dai:
h i h i h i
=G: s: + ' T+ G G" ;wtll
(2.65)
G G s+ G G ()
h i
et = 0 en thermoelasticie homogene.

Rotationselastiques

En pesence de variations des distorsions plastiques le tmg de la normale
a l'interface, les rotationselastiques sont obtenuesa partir de lequation 2.49
et enecrivant la relation de moyenne suivante :
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frei, +fnei, = floptt giypptll (2.66)

Celles-ci peuvent alors s'exprimer comme :

1% = e NIR] K] Y BT
FHg Rt e e )+ By (x2)
185 = 13 10 R (xe) (2.67)
15, = o+ f! ['I$%]+fll[21]+f” L T
AR L B A A C 0 B A CoY
15" = e+ PRI [ 1t T
fll pl | fll I pl 1 + o 33” (X2)+ p I (XZ)
16 = 15 105 " Lo (x2) (2.68)
8= UG R F LT
fl!gil fn,plll --e||(X2) pll(xz)
avec :
. . . (2.69)
welill ()= ghil o I (xy):

Les sauts de rotationselastiques restent identiques aux>gressions 2.31.
Par ailleurs, si la condition de saut sur la continuie du vecteur de Burgers
a l'interface est satisfaite (eq. 1.27), ces sauts deviengnt :

[S)=0"%1+ % T;
[! 131 = 0; (2.70)
[50= ['%l n T
h i
et 1'¢® = 0 en thermoelasticie homogne. Il esta noter que cette
dernere condition aet impemenee dans un code de pl asticie cristalline
avec une formulation purement viscoplastique par Machet al. [MBA10]. lls
ont monte qu'une telle condition conduisaita des textur es moins marqlees
et plus proches de la ealie par rapporta un moctle de Ta ylor [Tay38] et
un mocklea champs complets sans condition de saut.
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2.2 Cas d'une synetrie de maclage

2.2.1 Macles de type | et de type Il

Dans cette section, les interfaces planes des gure 2.1 et2sont sup-
poses étre des joints de macle ai le cristal repesente la phase parent et
le cristal Il la phase macke. Dans la ealie, les macles ont des dimesions
nies et le cisaillement de maclage lui-méme induit des cotmaintes d'in-
compatibilie. Cependant, dans la con guration actuelle, les macles sont de
dimensions in nies et leur cisaillement n'induit aucune catrainte d'incom-
patibilie puisqu'il a lieu dans le plan des interfaces. Nous c nissons alors
(e1; €5 &) les vecteurs de base d'un repere orthonorne rattacte aujoint de

macle a:]ure 2.4). e, et e, sont colireaires, respectivement,a ; eta nk1
(cf. section 1.3.1). Doenavant, s; designera les complaisances elastiques
du cristal | dans le regere du joint de macle, tandis ques;j csignera les

complaisanceselastiques dans le regere du monocristal.

Figure 2.4 { Joint de macle plan in ni.

Type |

Pour du maclage de type I, l'orientation du eseau mack par rapport au
eseau parent corresponda une rotation de 180 par rapporta nK: [CM95].
Ainsi, dans le regere attacte au joint de macle, le tenseurdes complaisances
elastiques du cristal I (i.e., le cristal mack), S'', se deduit du tenseur des

complaisances elastiques du cristall, S' = s, par une rotation de 180
autour de e, :
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S12 S Sp3 Sp4  Sps S26
S S S S S s

gl = 13 23 33 34 S3s 36 4 . 2.71)
Si1a  Spa  S3s Sy S45 S

Les composantes des'' sont identiques ou juste dehsignes oppokesa
[

celles deS'. Par conequent, les composantes plan de"” (eq. 2.17) se
eduisenta :

["i] = 2514 4 2515 6t ["1]* I T;
["g] = 2534 4 2S5 et["3]* ; T; (2.72)
["g] = 2545 4 2S5 6t["5]* g T:

Ainsi, des 6 composantes de exprirees dans le regere du joint de

macle, seules 4 et g interviennent dans I'expression des contraintes d'in-
compatibilie. g correspond directementa la cission esolue macroscopigge
sur le syseme de maclage. 4 est l'autre composante de cisaillement anti-
plan. Elle agit dans le plan K, mais selon une direction orthogonalea ;.
Par congquent, pour un chargement uniaxial, les contraites d'incompati-
bilie duesa une dierence de modules elastiques sont insigni antes si le
plan K1 est quasi-paralele ou quasi-perpendiculairea I'axe dechargement.
Inversement, si le planK ; se rapproche d'une orientationa 45 de I'axe de
chargement, les contraintes d'incompatibilie seront favoriees. Concernant
le tenseurG (eq. 2.22), nous pouvonsegalement noter que la simpli caion

due a une synetrie de maclage de type | conduita G(s) = G(s ). Cela

signi e que la fraction volumique n'a aucune in uence sur l'orientation du
tenseur des contraintes d'incompatibilie. La fraction v olumique in uence
uniguement I'amplitude des contraintes d'incompatibilt e.

Type Il

Pour du maclage de type I, l'orientation du eseau mack par rapport au
eseau parent corresponda une rotation de 180 par rapporta 3 [CM95].
Ainsi, S'' se ceduit de S' par une rotation de 180 autour de e :
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S11 S12 S13 Su4 Si15 Si6
S1o S Spz3 Sy Sys  Sog
S S S S S s
gl = 13 23 33 34 35 36 4 . 2.73)
S14  S2a Saa Sy Sas  Sae

De nouveau, les composantes d8!' sont identiques ou juste de signes
opposesa celles deS'. Cependant, contrairement au type |, les 6 compo-
santes de interviennent dans I'expression des contraintes d'incomar;tibilie,

[

comme cela peut etre constat au travers des composantedgn de "7

[""1)]= 2s15 5 251 6"‘[“2]*‘ I T;
['31= 2535 5 253 6+["B1+ 3 T, (2.74)
["g]: 2515 1 2S5 2 2835 3 2545 4"‘["2]*' E T:

2.2.2 Joint de macle 3(111)
Contraintes d'incompatibilie

L'interface plane de la gure 2.4 est maintenant supposeeetre un joint
de macle 3(111) qui est le joint de macle le plus fequemmern renconte
dans les netaux CFC [CM95]. Ce joint de macle satisfait les elations de
synetrie a la fois des macles de type | et des macles de typell Le plan
K1 corresponda un plan cristallographique (111), tandis quela direction

1 corresponda une direction cristallographique 112 . Dans le regere du
monocristal, le tenseur des complaisanceselastiques assea un eseau de
symnetrie cubique sécrit :

2 3
S11 S12 S12 0 O
S12 s11 S12 0 O
S12 S12 su O O
0 0 0 S44 0
0 0 0 0 Sa4 0

0 0 0 0 0 S44

S =

O O o o

(2.75)

Le tenseur des complaisances elastiques du cristdl dans le regere du
joint de macle peut alors étre obtenu a partir de la rotation qui trans-
forme les vecteurSP%[lli] et p%[lll] en [100] and [010], respectivement. En

congquence, I'expression d&' dans le regere du joint de macle est :
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S11 S12 Si13 0 0 S16
S12 Sy, Sio 0 0 0
Si13 S S 0 0 S
gl = 13 S12 S11 16 (2.76)
0 O 0 Sas 2S5 0
0 0 © 251 2(s13 S11) O
s,s 0 s O 0 Sas
@ les s; sont relees aux 3 complaisances incependantesii, Si2 et Sas
de la manere suivante :
A1l P3
S11= Su1 S77Sa4; Sig= 5 (A 1)Sas
- A le . - A le .
S1p= S12+ “g=Sa4; Sy = S11 “gSas (2.77)
- A le . — 2A+l o .
S13= S12t+ =5"Sa4; Sy = 3+ S44;

avecA le facteur d'anisotropieelastique :

_ 2(s11 s12) _ 20
S44 Ci1 Ci2
En combinant lesequations 2.19, 2.22, 2.71 (ou 2.73), 2.7fou 2.74) et
2.76, I'expression du tenseur des contraintes d'incompatilie se simplie
prodigieusement pour un joint de macle 3(111). Dans le repere du joint de
macle, les composantes plan de”? sont :

A

(2.78)

22 _ 2S5 .+ syy [+ 1 T s[RI+ 3T

1 - 2 2 ’
S13 S11 S13 S11

22 _ 2545 sy 81+ 3 T s [+ [ T

3= 6+ > > ; (2.79)
S13 S11 S13  Si11

22 _ 2S5 L+ ["g]+ 5 T,

5 = :
S13 Si1 2(S13  S11)

Concernant les contributions relees aux dierences de @&formation plas-
tique et de dilatation thermique, nous pouvons noter la synetrie entre les
composantes 1 et 3, ainsi que le fait que la contrainte de cigkement ne
tepend que des composantes de cisaillement plastique etémique. Concer-
nant les contributions relees au tenseur des contraintesmacroscopiques, la
pesence d'un pe-facteur commun esta souligner. Enelasticie pure, I'ex-
pression de 77 dans le regere du joint de macle devient en e et tes simple

en tenant compte de lequation 2.77 :
2

2o PSA 1
72272
A+2g

3
0 4
o 0 0b%: (2.80)
0
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D Ce tenseur est purementrplavnatorlque Ses contraintes pricipales sont
2 283( T;0;T)avecT = 2+ 2. T estla composante tangentielle
du vecteur traction macroscopique aglssant sur le plan de mée. Ainsi, *?
correspond justea un simpleetat de cisaillement dans le epere ceduit du
regere principal par rotation de 45 autour de la direction principale e,.
Dans un tel regere, les tenseurs des contraintes d'incompibilie dans le
cristal parent (1) et dans la macle (I ) secrivent alors :

o o ) ( Pop 1
. = 22 T
2 =8 0 o o0 £ avec A+2 (2.81)
1 =2 2A 1Tfl
I;1 0 0 A+2

L'ensemble du tenseur des contraintes d'incompatibilie est contenu dans
un scalaire qui correspond a la valeur maximale du cisaillement du cas
cereral ( cf. eq. 2.26). La direction speci que des ces cisaillements adition-
nels cepend seulement du cisaillement macroscopique edu dans le plan de
macle.

La remarquable simplicie de ce esultat scalaire avait ee en premier lieu
etabli par Neumann [Neu99] dans le cas de fractions volumigesegales. Neu-
mann s'ineressaita l'initiation des ssures de fatigue . Puisque ces derneres
apparaissent petrentiellement aux surfaces libres, Neumann utilisa ce esultat
en volume a n d'estimer les contraintes d'incompatibilit e aux joints de macle
en surface gracea plusieurs approximations [NT87, Neu99HN90].

Module e ectif

Le tenseur des complaisances e ectives®’’ (eq. 2.28) se simplie lui

aussi grandement dans le cas d'un joint de macle 3(111). Das le cas de
fractions volumiquesegales ' = f''), s*f adopte une synetrie transverse

isotrope al la normale au joint de macle constitue I'axe de gnetrie :

2 3
Alsy s+ Bctsu s+ Atsum 0 0 0
A A 1 A 1
Si2 + 7544 Su1 “3=Sas Szt “5=Su 0 0 0
S12 + A7544 S12 + %344 S11 %344 0 0 0
0 0 r-Sua 0 0
0 0 0 %544 0
0 0 0 0 %544
(2.82)

Il est ineressant de mettre en paralele ce esultat avec la transforma-
tion martensitique " qui opere dans les aciers et qui transforme une structure
CFC en une structure HC. Cette transformation est en e et tres similaire
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au maclage puisque les plans d'habitat sont les plans (111} gu'elle s'e ec-
tueegalementa partir du glissement des dislocations patielles de Shockley
a=6 < 112> [All12]. La transformation martensitique " aboutit ainsia une
relation d'orientation (111) ==0001). De plus, dans cette transformation,
le glissement 112 s'opere uniquement tous les deux plans (111) [All12],
ce qui coterent avec le fait que la syretrie transverse istrope de s¢ff est

obtenue uniquement pourf' = f!' . Certains auteurs ont d'ailleurs obsene
la co-existence des macles 3(111) et des variantes de mamsite " au sein
d'une méme bande de deformation [Bra07].

Cissions esolues enelasticie

Figure 2.5 { estl'angle entre I'axe de chargement et la normale au joint de macle
3(111). est un angle de rotation autour de la normale au joint de macle.

Il estegalement possible d'obtenir des expressions simps des cissions
esolues sur les sysemes (111) [01] dans les phases parent et macke dans
le cas d'un chargement uniaxial , enelasticie. Pour cela, on introduit
l'angle entre nK! et 'axe de chargement (0 90), ainsi que , un
angle de rotation autour de nX: (0 360) (gure 2.5). On consicere
que le plan K1 est un plan B dans les notations de Schmid et Boasdf.
Notations). Dans le regere assoce au chargement, on @** =[cos ; 0;sin ]
etT=(cos sin ) y.Lecas =0 corresponda 1=[sin ; 0; cos ]. A
partir de lequation 2.80 ou 2.81, on obtient alors :

P

(S)I - R(S)I : f” 8 3A 1T (S)I.
§_A+2 ’ (2.83)

O = gO" . 418 3A 1o

' 9 A+2 ’

ai les fonctions ®"" cependent seulement de I'angle . Avec les no-
tations de Schmid et Boas, ces fonctions sécrivent :
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P n _P5
A2l = " 3cos > AZ0 ="3cos + 5 ;
| I
A¥ =cos( + ); AT =cos  + 5 ;
| I
At =cos + 3 ; A6 = cos 3
B2 _p- B2ll _
B4l _ - B4l _ -
B5! — - Bs!l _ -
' ’ 2.84
c1l = cos Z cill —cos Z (2.84)
| I
€% =cos + % €3 =cos( );
| = I -
€8 ="3cos 5 ; ©5 ="3cos + > ;
| I
DI =cos( + ); D1 = ¢0s + 3
| - I -
P4 =" 3cos + 3 ; P4 ="3cos + 5 ;
D6l — . D6l — .
= C0s 3 =cos( + )

De mangere ineressante, on constate que les sysemes deglissement
peuvent se classer en 3 groupes en fonction des expressioes ¢ :

groupe (1) : les sysemesB 2, B4 et B5 pour lesquels (5 =0,

roupe (2) : les sysemesA2, C5 et D4 pour lesquels (s) secrit comme
3 fois une fonction cosinus de |,

groupe (3) : les sysemesA3, A6, C1, C3, D1, D6 pour lesquels S
skcrit juste comme une fonction cosinus de .

Pour les sysemes du groupe (1), les contraintes d'incomptbilie n'ont
pas d'e et sur les cission esolues, etant donre que le pban B est paralkle
au plan de macle. De méme, le glissement peut s'y ceveloppdibrement
sans induire aucune incompatibilie plastique (cf. cas C du tableau 1.1).
Le groupe (2) rassemble les paires de syseme ayant la m&merection de
glissement et qui est contenue dans le plan du joint de macle, savoir :
A2 =D4""  C5 =A2"" et D4'=C5" . Ces paires de sysemes autorisent ainsi
le glissement ceve des dislocations vis parfaites au jait de macle [ZWL* 11,
ZLW12]. Elles correspondenta la con guration \miroir" du cas E du tableau
1.1. Du glissement sur une paire de sysemes du groupe (2) reererera donc
non plus aucune contrainte d'incompatibilie. L'activat ion de telles paires de
syseme aeke ecemment mise enevidence exgrimentalement gracea des
essais sur des micropiliers de Cu avec un joint de macle 3(11) paralkle
a l'axe de compression [LAI* 13, IKMD14, HS14]. Quand la deformation
plastique s'e ectue par du glissement sur une de ces pairesucun e et de
durcissement ou déecrouissage le a la pesence du joirt de macle n'aee

66



obsene par rapport au cas monaocristallin, ce qui est en pdiait accord avec
I'absence de contrainte d'incompatibilie d'origine pla stique dans ce cas.

Les expressions 2.84 montrent que la partie des cissions ugsdu ten-
seur des contraintes d'incompatibilie augmentera plus rapidemenbavec le
chargement pour les sysemes du groupe (2) en raison du faetr = 3. Par
conequent, il est ineressant de souligner que le glissaent ceve peut &tre fa-
vorie au joint de macle par rapporta d'autres necanisme s gracea lelastice
anisotrope et les contraintes d'incompatibilie induite s.

2.3 Glissement au joint de grains

2.3.1 Relations de compatibilie

Nous reprenons le probeme de la section 2.1 (gure 2.1) enntrodui-
sant le glissement au joint de grains comme necanisme de fbrmation
suppementaire au travers d'un tenseur de distorsion S. Les incompati-

bilies de ceformation lesa du glissement au joint de g rains ont cepet
calcukes par Mussotet al. dans le cas d'un joint plan et d'un joint courle
[MRZ85]. Nous poursuivons ce travail a n devaluer les champs elastiques
induits par ces incompatibilies dans le cas du joint plan. De manere ana-
loguea I'expression du tenseur de distorsion plastique iduit par la formation
d'une boucle de dislocation [Kos79], le tenseur S est singulier au niveau de

l'interface et pour un joint de grains plan de normale unitairen e (gure
2.1), il peut s'exprimer comme :

S = gi(xuxa)nj (x2); (2.85)

al le vecteur g = [u] repesente le saut de ceplacementa l'interface da
au glissement au joint de grains. Par contruction, nous avon :

ni=n3=0et n,=1: (2.86)

L'absence de dcecotesion de l'interface impose de plus [MR85] :

g2 =0: (2.87)

Ainsi, les seules composantes non nulles de® sont $, et §,. Les com-
plaisanceselastiques, les dilatations thermiques et ledistorsions plastiques
sont toujours suppoxes uniformes dans chaque cristal. N considerons
aussi toujours la continuie du vecteur contraintea l'in terface. De plus, nous

faisonsegalement I'hypottese que les gradientsy; sont uniformes. Ainsi, la
distorsion totale est maintenant donree par :
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h i
i (X15X2:X3) = § (X1;X2;X3) + i?l + § H(x2)
| (2.88)
+ o+ H(X2) T+ g(Xuixa) j2 (X2):
Le tenseur de Nye (eq. 1.16) peut alors étreevalle compte-tenu de la
compatibilie des distorsions totales (eq. 1.8) et des coditions 2.86 :

i= 2gom [l* W T (X2 2200 (x2) (2.89)
Avec nos hypotleses, le tenseur ne depend donc que dex,. Il en est
donc de méme pour § la partie incompatible de la distorsionelastique (cf.

eg. 1.22). On peut ainsiecrire :
C=rz+ 5(x2); (2.90)
@ z est un vecteur continu tel quer z= 2. D'apes la relation 2.90, on
alors :
8j 6 2, ie2;j = Zi;2j = Zi;j 2. (2.91)

En appliquanta nouveau la compatibilie des distorsions totalesa lequation
2.88 et en tenant compte de la relation 2.91, on obtient :

h i
8i62:8 62, £,=zy; P+ 7 T gy (x2=0; (292
ce qui devient par inegration par rapporta X» :
h i
8i62;8] 62, § =z P+ 0 T gy HMX)+ Kj; (2.93)

ar Kjj sont des constantes uniformes dans I'espace. Par e nitia, on a

[z]=0,da 8j 62, [z;]=0 et par conequent :
h i
8i62;8 62 = ; T +gye (2.94)

Les relations 2.94 sont en accord avec les conditions de coatbilie
etablies par Mussot et al. [MRZ85, DB16]. Elles indiguent que le glissement
au joint de grains peut engendrer des incompatibilies de dformation et
de rotationa partir du moment ai celui-ci est non-uniform e, comme cela a
par exempleet obsene ecemment dans le Ti [DB16]. En eet, les termes
Gij je2) Sont directement reles au gradient de F, et 3, via les relations :

8] 62, Dj = ay (X2);

! (2.95)
8] 62, 3 = g (X2):
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2.3.2 Sauts de contrainte

En reprenant la notation contracee de Voigt [Voi28], les relations 2.94
permettent decrire le syseme suivant :

[S1=[sy ;1= [} 1 T+gu;
['S1=[sq j1= [5] 3 T+gam (2.96)
['€=[ss j1= [ & T+gg;

al les composantes du tenseur symnetriquegg sont telles que :

g% = du;1;
9% = Ga3: (2.97)
g% = g1;3 + 031,
g% = gt = g% = 0:
h i hi hi
En utilisant les relations s : = s : + s et
[ A =0] (continuie du vecteur contrainte), le syseme 2.96 d evient :
h i
siu [ 1]+ sz [ 3]+ sis [ s]=  [sy] j ['%] 1 T+gg;
h i
si3 [ 1]+ ss  [3]+ s [ s]=  [s3] j ['8] . g T+ 96,
|
sis  [1]+ s [s]l+  sss [ s]= [sy] i ["5] s T+ge:
(2.98)
En introduisant la notation :
h i hi h i h i
"= s + "+ T T gg (2.99)

le syseme 2.98 devient analogue au syseme 2.18, ce qui peet d'obtenir
directement les solutions des sauts de contrainte :
h i h i
=G: "7 ; (2.100)

a les composantes non nulles du tenseu® sont donrees par les relations

2.22 en remplacant s-par s (ou bien en prenantf! = f!' =0:5). Au

travers de lequation 2.99, on voit que le glissement au jont de grains est un
nmecanisme qui permet de relaxer les contraintes d'incompgbilie d'origine
elastique, plastique ou thermique bien que celles-ci n'agsent pas sur les
cissions esolues dans le plan de l'interface qui sont gemalement consiccees
comme la principale force motrice du glissement au joint [RA1].
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2.3.3 Sauts de rotationselastiques

A partir des relations 2.94, les sauts de rotationelastiqLe en pesence de
glissement au joint de grains s'expriment comme :

[Sl=0"S0+[ Bal+ 25 Ti

1
[ fal= [ 5al+ 5013 Gs1)s (2.101)
[50= "% [ 5] L T
h i hi hi
avec "¢ = s : + s . On voit ainsi que le glissement

au joint de grains peut in uencer levolution des textures cristallographiques.

2.4 Applications

2.4.1 Debut de plasticie dans des micropiliers bicrista llins
Proedure expgrimentale

Dans le cadre de la trese d'ldriss Tiba [Tib15], e ectiee en collaboration
avec I'Universie de la Sarre, les formules analytiques medentes des champs
elastiques aux interfaces planes ont et utiliees pour pedire les cissions
esolues sur les sysemes de glissement ainsi que levation des rotations de
eseau dans des bicristaux de Ni de tes haute puree (99999%). Le choix de
ce maeriau CFC s'explique d'une part, par le fait que lignes de glissement
emergeanta la surface sont aiement observables et d'atre part, en raison
de son facteur d'anisotropieelastique relativementelee avec A = 2:37. Trois
micropiliers bicristallins de Ni ont ainsiet usires pa r canona ions focalies
(FIB) le long d'un joint de grain particulier, choisi sur une plaque polycristal-
line de Ni de 2nm depaisseur. Cette plaque avait auparavant subie un trai-
tement thermique complexe a n d'obtenir des grains de taille millinetrique,
des joints plus ou moins perpendiculaires a la surface et de contraintes
esiduelles regligeables|[TRM * 15]. Les joints de macles 3(111), nombreux
en raison du traitement thermique, ontee sysematique mentecaresetant
donre nos esultats montrant que les contraintes d'incompatibilieelastique
sont nulles pour un chargement paralelea un joint de macle de type | (eq.
2.72). Au nal, un joint de grains gereral de cesorientat ion 55:1 aee choisi
(gure 2.6) en raison desecarts attendus sur les pedictions des sysemes
actifs entre une loi de Schmid macroscopique € = RS : ) et une loi de
Schmid tenant compte des contraintes d'incompatibilie.

Les trois micropiliers cylindriques fabrigies le long de @ joint de grains
ont ensuite subi une compression uniaxiale en contrble deeplacement
(Inms 1)a temperature ambiante a l'aide d'un nanoindenteur mun i d'un
poircon plat. Chaque essai aet arrée a trois taux de deformation an
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Figure 2.6 { (a) Cartographie EBSD des deux cristaux choisis pour usiner les bicris-
taux. Leurs orientations sont donrees dans le triangle inve rse standard. (b) Micrographie
MEB du micropilier avec le joint de grains inclire de 10 par rapporta I'axe de compres-
sion.

de pouvoir ealiser des observations microscopiques. Legsois micropiliers
ceformes possdent un dianmetre a mi-hauteur de 10m , une hauteur
moyenne de 20m et une assez faible conicie (26 a 3 :7). Pour ces
trois bicristaux, les angles des joints de grains avec l'axe de chargement
sont de 10, 9 et 4. Pour une question de simplicie, les r esultats sont
uniquement pesenes pour le micropilier avec le joint de grains inclire a
10 (gure 2.6), les esultats obtenus sur les deux autres piliersetant tes
similaires. La fraction volumique du cristal noe | de ce micropilier est de
0:25 [Tib15].

Caracerisation des sysemes de glissement acties

A chaque taux de ceformation, des observations microscopjues ontee
ealizes an d'identi er les sysemes de glissement actifs par comparaison
de l'orientation de leurs marches laiseesa la surface ac celles calcukes
a partir des orientations cristallines initiales. En e et , ce type d'exgerience
permet d'avoir acesa une vue en 3 dimensions des microgirs et donc de
caraceriser, en plus des plans de glissement,egalemenés directions de glis-
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sement. Ces observations ont conduit aux conclusions suiages[TRM *15] :

le premier cristala &tre ente en plasticie est le cris tal |, les lignes de
glissement yetant beaucoup plus prononesa 15%,

la plasticie dans le cristal | s'e ectue par du glissement simple sur le
syseme D6,

la plasticie dans le cristal Il s'e ectue par du glissement sur les
sysemes A3 et B4,

apes 3% de aeformation, on observeegalement du glissemant sur un
plan C dans le cristal Il et cela uniguementa proximie du joint de
grains (I'identi cation de la direction n‘a paset possi ble car les traces
etaient trop peu visibles).

E ets des contraintes d'incompatibilie enelasticie

Dans un premier temps, le calcul des contraintes aet appigea par-
tir des formules 2.19 en elasticie pure (ceformations plastiques et dila-
tations thermiques nulles). Les constantes elastiques aisotropes utiliees
sont epertorees dans le tableau 2.1. Ce calcul prend en empte une par-
tie de la geonetrie speci que du micropilier au travers d e la fraction volu-
mique (f' = 0:25) et de linclinaison du joint de grains ( = 10). An
detudier I'e et de ces paranetres, trois cas suppementaires ontegalement
ee consickes : (i) f! =05et =0, () f' =05et = 10, et
(i) f' = 0:25 et = 0. Deux rapports ontee introduits, R; an de
caraceriser quel cristal entre le premier en plasticie :

| I
R, = -M&x  max. (2.102)
u
a . et L. sontles cissions esolues maximales dans les cristaux
| etll et | lavaleur de la contrainte macroscopique uniaxiale applicee,
ainsi que R le rapport entre le premier et le second maximum de la cission

esolue dans un cristal :

R, = M1 (2.103)

max 2

Si R est proche de l'unik, alors le cristal se ceformera certdanement en
glissement multiple. Inversement, siR, est teselewe, alors le cristal aura
une forte probabilie de se ceformer en glissement simple Une orientation
monocristalline bien connue donnant du glissement simpleors d'un charge-
ment uniaxial est [123] [Tak54] et correspondaR; = 1:33. En fait, la valeur
la pluselewe possible deR, lors d'un chargement uniaxial est 138 obtenue
avec l'orientation [13 21 34] [Fin74]. Le tableau 2.2 regrope les valeurs des
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paranetres R1 et Ry, ainsi que les valeurs maximales des cissions esolues
sur les sysemes de glissement dans les cristauxet Il dans le cas d'une loi
de Schmid tenant compte des contraintes d'incompatibilie ainsi que celui
d'une loi de Schmid macroscopique.

C11 C12 C44
244GPa 158GPa 102 GPa

Table 2.1 { Constanteselastiques cubiques du Ni.

Avec contraintes d'incompatibilie Loi de
f =0:5 f =05 f=0:25 f =0:25 Schmid
=0 = 10 =0 = 10 macroscopique

R1 0:16 017 0:20 021 0:07
Cristal |

R 1:13 113 1:20 122 104

D6 0:53 054 0.62 063 041

j = uj D1 0:47 047 0:52 0:52 0:42

B2 0:28 031 033 0:37 0:26
Cristal 11

R> 1:15 112 107 1:05 101

B4 0:37 037 0:42 0:42 0:49

A3 0:32 0:33 0:39 0:40 049

. . B2 0:27 026 0:29 0:29 033

P2vher oo 0:27 0:30 0:28 0:32

D1 0:22 022 0.27 027 033

A2 0:24 023 0:27 027 032

Table 2.2 { Pedictions des deux mockles concernant les valeurs des paranetres R; et
R, ainsi que celles des cissions esolues normaliges sur ktrois et six premiers sysemes
de glissement dans les cristauxl et Il , respectivement. Les valeurs des cissions normalises
pesentent un erreur de  0:01 en tenant compte d'une variation de 1 dans les mesures
des angles d'Euler.

D'apes le tableau 2.2, des dierences en signe et en amptude sont
obsenees au niveau du criere d'entee en plasticie entre une loi de Schmid
tenant compte des contraintes d'incompatibilie ( R; = 0:21 dans le cas eel
fl =0:25et = 10) et une loi de Schmid macroscopique R1 = 0:07).
Cela signi e que la loi de Schmid classique pevoit que le dstal || se deforme
plastiquement tes Egerement avant le cristal |, tandis que la prise en compte
des contraintes d'incompatibilie indique clairement un debut de plasticie
dans le cristal |, en parfait accord avec les observations e ectieesa 15%.

Par ailleurs, en accord avec les caracerisations exgrmmentales avant 3%
de deformation, les moctles avec et sans prise en compte deontraintes d'in-
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compatibilie pevoient tous les deux du glissement double sur les sysemes
A3 et B4 dans le cristalll etant donre les faibles valeurs deR, : R, = 1:05

et R, = 1:01 respectivement. En revanche, seule la prise en compte des
contraintes d'incompatibilie permet de pedire du glis sement simple sur
le syseme D6 dans le cristall avec une valeurelewe du paranetre R :
R, =1:22. La loi de Schmid macroscopique pedit elle du glissemerdouble
sur les sysemesD1 et D6 dans le cristall (R, = 1:04), ce qui est en
cesaccord avec les observations.

En n, les esultats du tableau 2.2 permettent detudier | 'e et de la frac-
tion volumique et de l'inclinaison du joint. Nous pouvons castater qu'une
variation de de Oa 10 n'inuence que tes egrement les pedictions
du moctle dans le casetude. En revanche, I'e et de fraction volumique
est beaucoup plus net quandf' passe de ®5a 0:5. En e et, I'amplitude
des contraintes d'incompatibilie dans un cristal est quasi-proportionnellea
la fraction volumique du cristal voisin (eq. 2.19). C'est vraisemblablement
pour cette raison que les pedictions de la loi de Schmid mawscopique sont
meilleures dans le cristalll qui possde la fraction volumique la pluseleee
(f'' =0:75).

Figure 2.7 { Variation des cissions esolues sur les sysemesA3 et B4 dans le cristal

Il en fonction de I'amplitude du glissement sur le syseme D6 dans le cristal | pe'
Comparaison entre les pedictions des formulations anisotrope et isotrope.

De surcrot, des calculs de contrainte ontegalementek e ectles en pre-
nant en compte une evolution de la plasticie dans le cristal | duea du
glissement simple sur le sysemeD 6. Les formulations anisotrope (eqgs. 2.20
et 2.21) et isotrope (egs. 2.37 et 2.38) ontet compaeed gure 2.7). Toutes
les deux pedisent des cissions esolues maximales surdesysemesA3 et
B4 dans le cristalll avec une egere pedominance du syseme A3 qui a
et conrnee exgrimentalementa 1 :5%. Contrairementa la formulation

74



isotrope, la formulation anisotrope montre cependant un coisement des va-
leurs des cissions esolues des sysemes3 et B4 pour un glissement d'en-
viron 0:07% sur le sysemeD6 dans le cristall . Au niveau de ce point de
transition, les valeurs des cissions esolues sur les dewsysemes valent ap-
proximativement 0:52j j, ce qui est inkrieura la valeur de la cission sur
le syseme D6 dans le cristall (0:63] j). Cela signi e que cette transition

se produit vraisemblablement avant le cebut de la plasticie dans le cristal

Il , en colerence avec les observations.

Validation pareéments nis

L'essai de compression du micropilier bicristallin de Nidude a aussiee
simuk enelasticie par EFa l'aide du logiciel Abaqusdans le cas =0
[Tib15] (gure 2.8). Les composantes du tenseur des contraies ont et
compaees a celles donrees par les formules analytique2.19 ( gure 2.9).
Une excellente correspondance a ek trouwe entre la saltion analytique
de la composante pedominante du tenseur des contraintes (> dans le
regere de la simulation EF qui correspond a la composante & compres-
sion le long de I'axe de chargement) et celle calcuke par ERu niveau d'un
pro la mi-hauteur du micropilier. En e et, les surfaces li bres latrales n‘ont
gu'une in uence minime, due a la conicie du micropilier, sur cette com-
posante. Ceci explique vraisemblablement la capacie de$ormules analy-
tiquesa pedire correctement les sysemes de glissemenactifs. Concernant
les autres composantes, les formules analytiques permettede retrouver
correctement les sauts de contrainte au joint de grainsa mihauteur du mi-
cropilier. En revanche, pour ces composantes, les solutisnEF secartent
clairement des solutions analytiques en skloignant du jant de grains. Par
ailleurs, il y aegalement une in uence grandissante des coditions limites
sur toutes les composantes quand on se rapproche du haut et doas du
micropilier. En particulier, les simulations EF montrent | ‘existence d'une
singularie des contraintes au point d'intersection entre le joint de grains et
la face superieure du micropilier.

Comparaison avec les crieres gonetriques de transmission

Les observations et les calculs indiquent que la plasticit commence dans
le cristal | sur le syseme D6 et est suivie par l'activation du syseme A3
dans le cristalll . Ce senario suggere que la ceformation plastique peutétre
transmise au joint de grains du sysemeD6 au syseme A3. A n détablir
une connection entre les pedictions bases sur le calculles contraintes d'in-
compatibilie et les processus de transmission du glisseent, les paranetres
geonetriqgues de transmission habituellement utilises dans la literature ont
et cetermires. Tout d'abord, le paranetre de transfe rt M aee consicce
(eq. 1.33). La transmission du glissement est suppose awolieu avec le
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Figure 2.8 { Geonetrie du micropilier utilie dans la simulation EF

syseme sortant maximisant la valeur de M [CWZS* 92, SWC88, LRB89],
autrement dit avec le syseme minimisant les angles entreL* et L et entre
m* etm . Leeet al. [LRB90] et Kim et Raj [LR85] ont propo® un criere
suppkementaire a n de prendre en compte I'e et des empilements de dislo-
cations dans le plan incident sur la cission esolue du sysine sortant. Cette
condition est base sur la minimisation du vecteur de Burges esiduel jb |
laissea l'interface. Le tableau 2.3 reporte les valeurs e&s angles d'intersection
au joint de grains entre les plans incident et sortant = arccos L' L" | et
entre les directions de glissement = arccos m' m' | ainsi que les valeurs
de M et dejbj.

Le tableau 2.3 montre que l'angle est minimal entre le plan de glis-
sement incident D et celui transmis C avec = 4. En outre, parmi les
directions possibles appartenenta ce plan de glissementelle qui possde
le plus grand facteur M et le plus faible vecteur de Burgers esiduel est
le syseme C3, avecM = 0:98 et jxj=b = 0:19. D'apes les observations
experimentales, le plan de glissemeniC aek e ectivement obsene pes du
joint de grains, mais seulement apes un certain taux de dformation (4:5%).
Cependant, la direction de glissement sur ce plan n'a pas patfe identiee.
Par ailleurs, le tableau 2.3 apporte des informations sur Ig sysemesA3 et
B4 qui ontet les premiers obsenes dans le cristalll et qui pesentent les
plus fortes cissions esolues : le sysemeé\3 aegalement des paranetres de
transmission tes favorables avecM = 0:93 et jlyj=b=0:19 au contraire du
syseme B4 qui pesentent des paranetres tes defavorables avecM = 0:03
et jbj=b=1:37.
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Figure 2.9 { Simulation EF du comportement du micropilier enelasticit e pure. Varia-
tions des contraintes 11 (a,b) et 2, (c,d) le long de dierents pro Is et comparaison avec
la solution analytique.

Evolution moyenne des orientations cristallines

Levolution des orientations cristallines a pu étre mesuee par EBSD
apes 4:5% de deformation gracea des decoupes successives du ombpilier
[Tib15]. Les derneres mesures se situenta une distance@3 4 m du som-
met du pilieretant donree l'inclinaison de la coupe (10) . Ces mesures ont
notammentee utili’ees a n de rechercher les valeurs optimales des taux de
glissement sur les sysemes du cristall a partir des formules des rotations
elastiques (egs. 2.33 et 2.34). Pour cela, la eche entre 'brientation initiale
et nale dans chaque cristal aet consictee, ie., le vecteur normali® entre
les deux orientations sur la gure de pole inverse. Puis, esupposant unique-
ment du glissement sur le sysemeD 6 dans le cristall , nous les glissements

aslt B4l o c3ll (1 syseme C3etant fortement suspece d'avoir et
active d'apes nos observations et les crieres de trangmission) dans le cris-
tal Il ontet ajuses an que la somme des deux produits scalaires entre
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Cristal |  Cristal I M jbrj=b

B2 71 G117 116
B4 59 86 003 137
B5 67 020 110
D1 54 003 091
D4 87 86 000 137
D6 D6 49 004 083
A2 71 031 116
A3 18 11 (093 019
A6 49 062 083
C1 54 058 091
C5 4 67 040 110
C3 11 098 019

Table 2.3 { Valeurs des paranetres geonetriques caracerisant le p rocessus de trans-
mission pour le micropilieretude. Le vecteur de Burgers esiduel est normalie par I'am-
plitude du vecteur de Burgers des dislocations parfaites dans le Ni. Toutes ces valeurs
ontee calcukesa partir des angles d'Euler avant cef ormation. Une erreur de 1 sur les
angles d'Euler induit une erreur de 1 sur les valeurs de et

les eches experimentales et theoriques des deux cristaix soit maximise. A
chaque test de triplet de valeurs, le glissement D6! 3 luiee cetermire de
sortea obtenir une ceformation plastique moyenne de 45%. La gure 2.10
repesente une gure de pole inverse assocee a l'axe decompression. Les
points en bas correspondenta des orientations dans le crial 11 et ceux en
hauta droitea des orientations dans le cristal | . Les croix vertes repesentent
les orientations initiales et les losanges bleus les orieaions moyennes me-
suees a 4:5%. Les points rouges correspondent aux valeurs donrees pa
lesequations 2.33 et 2.34 apes optimisation des taux de lissement sur les
eches entre orientations initiale et nale. Les taux de gl issement ainsi ob-
tenus valent :

A3l = 0:042, B4" =0:049, 3" =0:003 et D¢ =0:11.

La méme proedure d'optimisation enelasticit isotro pea l'aide des for-
mules 2.39 et 2.40 donne :

A3l = 0:044, B4" =0:049, ©3" =0:005 et P8 =0:10.
Ces valeurs montrent un e et peu pronone de l'anisotropieclastique sur
levolution des orientations cristallines dans ce cas opimie. D'autre part,

elles sont qualitativement tes colerentes par rapport aux observations :
pedominance du glissementD6 dans le cristal I, glissementa peu pes
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Figure 2.10 { Figure de pole inverse assocee a l'axe de compression : ofentations
moyennes mesueesa letat initial (croix), apes 4 :5% (losanges) et pedites avec les valeurs
optimisees des taux de glissement (disques) (f. texte).

de méme niveau sur les sysemesA3 et B4 et faible sur le syseme C3
dans le cristal Il . Cependant, il esta noter que méme si les tendances en
termes de directions des eches sur la gure de po6le invers apparaissent
satisfaisantes, il y a un certainecart avec les points exprimentaux en terme
de desorientation (gure 2.10). Ces dierences peuvent venir du fait que
les valeurs experimentales sont moyenrees sur toute la sfiace du bicristal
incluant les zones proches des surfaces libres qui ne sontsparises en compte
dans les formules ceveloppees.

2.4.2 Structures lamellaires de macles

Les expressions 2.83 des cissions esolues sur les sysesr(111) [@1] ont
permis de ealiser uneetude de l'initiation du glissemert dans les magtriaux
pesentant des structures lamellaires avec des joints de \cle 3(111), comme
les aciers TWIP ou les matriaux nanomaces obtenus pardectrodceposition.
Concernant les aciers TWIP, il est gereralement admis quele maclage est
equentiel : un syseme de maclage primaire est d'abord ative avant I'ac-
tivation d'un syseme secondaire aux plus fortes ceformations [All04]. Pour
un acier TWIP Fe-22Mn-0.6C wt.%, Allain [All04] a obsene que la pro-
portion de grains avec un seul syseme de maclage augmentgusqua 50%
a 15% de deformation, puis diminuait et se stabilisait aut our de 20% jus-
gua la n de I'essai. Pour un acier similairea 30% et 40% de deformation,
Gutierrez-Urrutia et Raabe [GUR11] ont mis enevidence que30% des grains
possdaient une unique structure lamellaire de macles tagis que 60% des
grainsetaient concerres par l'activation de deux sysemes de maclage. Ainsi,
I'analyse nurnrerique s'est uniqguement concentee sur le as de structures la-
mellaires de joints de macle 3(111) issue d'un seul sysene, pour lesquelles
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I'approximation d'une structure lamiree periodique est directement perti-
nente (cf. gure 2.2). Pour un chargement uniaxial enelasticie, le s cissions
esolues sur les sysemes (111) [01] ont donc pu étre directement estinees
a partir desequations 2.83 en fonction des angles et (cf. gure 2.5), du
facteur d'anisotropieelastique A et de la fraction volumique de maclef " .
Dans la suite, on consicere donc toujours des situations o le plan de macle
corresponda un plan B.

Figure 2.11 { variations des cissions esolues dans le cristal parent (@ gauche) et dans
la macle @ droite) enelasticie en fonction de pour =45, dans un cas sans contrainte
d'incompatibilie ( A = 1) et un cas avec (A =3 et f"' =0:5).

La gure 2.11 montre les variations de toutes les cissionsasolues, dans les
phases parent et macke, pour la situation typique de joins de macles inclires
a 45 de l'axe de chargement. Dans le cas sans contrainte dincompatibilie
(A = 1), les plus fortes cissions ne sont pas sysematiquemersgur les plansB
selon les valeurs de , et quand c'est le cas, celles-ci ne sont pas tellement plus
elewes que des cissions sur d'autres plans. Dans le ca#s=3 et f!' =0:5,
on constate que les contraintes d'incompatibilie ont pour e et d'abaisser
consicerablement les cissions quietaient auparavant ls pluselewees sur les
plans autres que les plandB tandis que les cission sur les plan8 restent
identiques au casA =1 (cf. eq. 2.84). Des lors, les cissions les pluselewes
sont maintenant sysematiquement sur des plansB et avec des valeurs bien
pluselewees que sur les autres plans. Par congequent, uglissement planaire
paralele au plan de macle est fortement favorise dans ce as et la probabbilie
de glissement simple estegalement tes grande.

La promotion du glissement simple paralele au plan de maat,a la fois
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dans les phases parent et macke, est un cas particuleresnt ineressant
puisqu'alors le mouvement des dislocations n'est plus corint par les joints
de macle. De plus, dans ce cas, le glissement s'e ectue sur umeme syseme
dans tout le grainetant donre que le plan de macle est un plan invariant.
Une question est de savoir avec quelle fequence des situahs similairesa
celle de la gure 2.11 peuvent se rencontrer suivant I'orietation du joint
de macle et les valeurs deA et f!' . La gure 2.12 fournit ainsi une carte
donnant les fequences de situations de glissement simplparalele au plan
de macle en fonction deA et de f'' . Ces fequences ontee calcukes en
faisant varier les angles et et en ne tenant compte que des orientations
initialement favorablesa l'activation du maclage a n d”‘etre autant ealiste
gue possible[RTBB15] . Parmi ces orientations (281 779 et

25.7 0), la gure 2.12 repesente la proportion des orientatio ns
qui sont caraceriees, simultarement dans les phases prent et macke,a la
fois par R, > 1.2 (eq. 2.103) et une cission esolue maximale sur un plaB .
La gure 2.12 montre une grande zone avec des fequences suguresa 25%
pour approximativement 3 <A< 6 et 02<f!'" < 0:4. Pour comparaison,
le méme calcul base sur la loi de Schmid macroscopique doerune fequence
nulle.

Figure 2.12 { Cartes indiquant la proportion des orientations caraceri ses, simul-

tarement dans les phases parent et macke, a la fois par R, > 1:2 et une cission esolue

maximale sur un plan B (carte de gauche) ou seulement par une cission esolue maxi-

male sur un plan B (carte de droite). Seules les orientations initialement favorables a

l'activation du maclage sont prises en compte dans le calcul (28:1 779 et
257 0).

Des calculs similaires ontegalementek e ectles sans prendre en compte
la condition Rz > 1:2 (gure 2.12). La carte correspondante indique donc la
probabilie d'avoir du glissement paralele au plan de macle, simultarement
dans les phases parent et macke, en fonction dé& et def' . Dans ce cas,
des fequences superieures a 60% ou méme 70% sont atteies pour ap-
proximativement 2 < A< 7et0<f ! < 0:5 alors que la loi de Schmid
macroscopique donne elle une valeur de 17%. Les valeurs obtes de A
et de f!' pour la promotion du glissement (simple) paralele au plan de
macle sont plutot tes ealistes compte tenu des donrees de la literature
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sur les aciers TWIP [GUR11, PNM*" 13, GMK™* 11, DDR* 12]. Il faut tou-
tefois noter que des fractions de macles superieuresa:@ dans des grains
avec un seul syseme de maclage ne peuvent étre atteintesutpssez loin en
ceformation, quand plusieurs autres grains pesentent ertainement cep un
deuxeme syseme de maclage. Le facteur d'anisotropie éastique des aciers
TWIP est lui souvent suppos comparable aux aciers auseitiques ordi-
naires (A 3:3 3:9) malge le manque de mesures exgerimentales sur des
monocristaux. Suivant la composition, certainesetudes apportent des fac-
teurs d'anisotropie elastique autour de 2 [PNM* 13] quand d'autres etudes
sugeerent des facteurs allant de 4a plus de 7 [GMK 11].

Si le glissement a lieu paralelement aux plans de macle, kjoints de
macle ne eduisent pas le libre parcours moyen des dislocamns. Si de plus,
il s'agit de glissement simple (avec des valeurs de, pouvant treoriquement
aller jusqua 2 [RTBB15] ), les grains en question devraient pesenter un
premier stade decrouissage avec tes peu de durcissemeénatent en rai-
son de la faible densit de dislocations dans les autres sgmes. Ces grains
devraient donc étre tes ductiles. Par ailleurs, leur forte anisotropie plas-
tigue devrait induire un fortecrouissage cirematique par interaction avec
les grains voisins et des empilements de dislocations auxifis de grains
sont tes probables. Par congquent, les esultats expaes ci-dessus sont
colerents avec la grande ductilie et le fort ecrouissage cirematique ob-
senes dans les aciers TWIP [BASO08]. lls sont egalement emaccord avec
les tes epandus mockles decrouissage composite prposs pour les aciers
TWIP [LK09, DDR * 12]. Selon ces mockles, un glissement planaire paralkle
au plan de maclage le plus actif a lieu dans les grains forteme maces,
etant donre que les joints de macle empéchent le mouvemendes disloca-
tions le long des autres plans, et est accomocde par du gliseent multiple
dans les grains voisins [LK09, DDR 12]. Ce type de mockle est en parti-
culier recommance pour capter la formation des textures de aciers TWIP
[LK09, DDR * 12].

2.5 Conclusions

Ce chapitre a tout d'abord permis de cetailler les calculs analytiques
des champselastiques en pesence d'interfaces planes imes dans le cadre
d'une thermeelasticie anisotrope teerogene et d'u ne plasticie uniforme
par morceaux. Les solutions en contrainte donrees par legquations 2.20
et 2.21 recouvrent celles originellement pesentes parGemperlova et al.
[GP85, GPK89] sous la forme d'un syseme lireaire avecf' = f!' et sans
les termes d'origine thermique. Ces solutions avaientetegalement donrees
par Peralta et al. [PLBL94, PL97] et Blochwitz et al. [BT03, BT05], tou-
jours sous la forme d'un syseme lireairea esoudre nuneriquement. L'e et
de fraction volumique avait dep et pris en compte dans les travaux de
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Stupkiewicz et Petryk [SP02] appliges aux matriaux lamires et repris par
Berbenni et al. [BPC13] dans le cas d'un bicristal. Le caracere explicitede
ces solutions est donc original et il s'est ewek utile pour faire le lien avec les
solutions dep connues en elasticie isotrope homoge ne ainsi qu'avec celles
donrees par Hook et Hirth en fonction des modules d'Young diectionnels
[HH67]. Il aegalement servia faire apparatre des expression simpliees
des contraintes d'incompatibilie pour des symnetries particuleres : joints de
macle de type | et Il ainsi que joint de macle 3(111). Par aill eurs, il aete
monte que le cadre gereral construit permet aussi de corsicerer une uctua-
tion normale de la plasticie et d'autres sources d'incompatibilies comme
comme une dierence d'expansion thermique ou un glissemetnau joint. Ce
cadre aegalement rendu possible la cerivation des expresons analytiques
explicites des rotations elastiques en elasticie anisotrope heerogene (egs.
2.33 et 2.34) qui sont,a notre connaissance, elles comgement originales. Le
plus souvent en e et, levolution des orientations cristallines est cetermiree
a partir du cas monocristallin ou d'un mocele de Taylor [Ta y38] ou plus ra-
rementa partir d'un moctle enelasticie isotrope homo gne avec plasticie
[Ber80]. Toutefois, les calculs e ecties montrent que I'eet de I'freerogereie
elastique sur levolution des orientations cristalline s est faible.

Il se poseevidement la question de la validie des formule developpees
dans des matriaux eels. Dans des matriaux polycristallins, il est attendu
gue ces formules analytiques soient uniguement pertinengeen volume, dans
des zones relativement proches des joints de grains et loired points triples
[GPK89, PSL93]. A proximit imnediate des joints de grain s, plusieurs e ets
non pris en compte par I'approche continue de ce chapitre patent toutefois
pedominer : structure atomique du joint, e et des coeurs de dislocations,
empilement des dislocation au joint, concentration de la phsticie dans des
bandes de glissement, glissement ceve, etc. Ces e ets pe/ent étre impor-
tant visa-vis des conditions de transmission du glissemst au joint. Dans
la these d'ldriss Tiba [Tib15], un bicristal a justemente & moctlisa l'aide
d'un mur double in ni de dislocations coins rectilignes a n de rendre compte
du caracere discret de la plasticie sous forme de bandesle glissement. Dans
ce cas, il estetabli que les formules continues des contraies et des rotations
elastiques sont retrouveesa longue distance et que de fades uctuations sont
pesentes autour du joint, dans une zone de l'ordre de grandur de I'espace-
ment entre bandes. Pour autant, la confrontation avec letude du glissement
et de la cesorientation dans un bicristal eel de Ni a cgmonte la pertinence
d'utiliser de telles formules. En e et,a la dierence de | a loi de Schmid ma-
croscopique, la prise en compte des contraintes d'incompiilie a permis
de pedire correctement l'ordre d'activation des premiers sysemes de glis-
sement et peut donc étre vu comme un outil compementaire ax crieres
geonetriqgues de transmission. Les esultats des simuldions EF attestent
cependant que les formules ceveloppees ne peuvent étrealables que dans
une zone a mi-hauteur du micropilier eteloigree des surfaces libres, sauf
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en ce qui concerne la composante pedominante du tenseur decontraintes
(composante de compression le long de l'axe de chargementiirslaquelle
les surfaces libres laerales n'‘ont que peu d'in uence. Cla explique vrai-
semblablement la capacie du mockle analytiquea pedi re correctement les
sysemes de glissement actifs.

Enn, on peut souligner la remarquable simplicie des expressions des
contraintes d'incompatibilie en pesence d'un joint de macle 3(111) et
leurs ineréts pour la conception de nouveaux maeriaux par des nethodes de
\twin boundary engineering" [LSC * 04, PLL13]. Dans la trese d'ldriss Tiba
[Tib15], elles ont eu une utilie imnediate en permettant deliminer ces joints
de macle dans la slection des bicristaux detude puisqueces expressions
montrent qu'il n'y a pas d'e et de l'anisotropieelastique si le joint de macle
est paralelea I'axe de compression. Ce dernier cas a d'dieursee ecemment
etude par une autre equipe dans un bicristal de Cu (A = 3:26) [LAI* 13]
et une activation des sysemes de glissement conforme a ldoi de Schmid
macroscopique aet obsenee. Les calculs treoriques ax joints de macle
3(111) collentegalement tes bien avec deux autresetu des experimentales
incependantes e ectlees a posteriori qui ont mis enevidence du glissement
paralele aux plans de macle comme sugge. La premerestude concerne des
essais de compression sur des micropiliers de Cu avec deqfside macle
inclires par rapporta l'axe de chargement et montre une predominance
des mouvements de dislocations le long des joints de macle [IXL5]. La
deuxeme etude concerne des mesurefn situ de champs de ceformationa
lechelle microscopique dans des aciers TWIP et montre deskformations
plastiques intenses le long des joints de macle [YDZ16].
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Chapitre 3

Mogaklisations
micronecaniques

Les moctles de transition dechelles font gereralement I'hypothese de
champs plastiques moyens dans les grains. A n de batir de novelles lois
d'accommodation pour les maeriaux polycristallins qui contiennent plus de
physique, il est recessaire de lever cette hypothese. En et, I'hypotlese de
champs plastiques uniformesa l'inerieur des grains eseloigree de la ealie :
la ceformation plastique intra-granulaire se concentrea l'inerieur de bandes
de glissement plus ou moins egulerement espaees quilees-mémes peuvent
étre fortement feerogenes, en raison par exemple de lempilement des dislo-
cations aux joints de grains. De plus, sous I'hypottese deltamps uniformes,
les lois d'accommodation sont forement inckependantes & la taille des grains
et un e et de taille sur le comportement global ne peut étre dotenu que
par l'introduction de termes prenonenologiques suppementaires. Les deux
premeres parties de ce chapitre portent ainsi sur deux appoches permettant
de lever cette hypotlese de micro-homogereie. La premere aee initee lors
de mon post-doctorat dans le cadre de I'ANR LIOM et consistea consicerer
une plasticie en bandes de glissement dans les grains. Laeedixeme approche
permet elle de consicerer des gradients de ceformation mstiquea l'inerieur
des grains.

La troiseme partie de ce chapitre est consacee au cevebppement d'un
mocele micronecanique a n d'expliquer la slection des macles secondaires
de double extensions (102) (1012) lors d'essais de compression quentiels
sur des alliages de magresium AZ31. Ce travail aet e ectie dans le cadre
du post-doctorat de Zhang-Zhi Shi inege au projet ANR MA GTWIN por-
tant sur le comportement plastique des alliages de Mg. Les ggoches mi-
cromecaniques classiques, type Eshelby [Esh57], n‘arrant pasa expliquer
les observations de macles secondaires, un sctema muni d@ topologie a
double inclusions aet introduit.

En n, la dernere partie de ce chapitre concerne letude de l'anisotropie
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et de lecrouissage du Ti- en conditions de traction quietait au coeur du
projet ANR PHIRCILE. Deux theses ont pore sur cette etud e, la these
d'’Amandine Roth [Rot14] et celle de Keleli Amouzou [Amol5]. Ce cha-
pitre concerne essentiellement la partie moctlisation decette etude. Un
moctle auto-coterent elasto-viscoplastique et doe d'une formulation af-
ne ecemment cevelopee au LEM3 [MB15] aet utilie . L'originalie de
l'approche vient de la prise en compte, en plus des cissiongitiques, de
dierentes proprees speci ques aux familles de glis sement a n d'expliquer
le comportement particulier obsene de lecrouissage duTi- en traction.

Ce chapitre rassemble les esultats de 6 articles [BBR08] , [RBB09] ,
[RB14] , [RLL *14], [2zZSZW ™ 15] et [ARR * 16], auxquels sont assocees
les contributions des colegues suivants : Sephane Berknni, Keleli Amou-
zou, Amandine Roth, Mikhail Lebyodkin, Zhang-Zhi Shi, Marcel Berveiller,
Tatiana Lebedkina, Pierre-Alexandre Juan, Jean-Sbastén Lecomte, Fran-
cis Wagner, Laurent Capolungo et Yudong Zhang.

3.1 Plasticie intra-granulaire distribiee en bandes
de glissement

3.1.1 Contrainte cirematique moyenne

Une premere lewee de I'hypottese de micro-homogereit aek e ectiee
en calculant les contraintes et lenergieelastique assceea une con guration
de boucles de dislocations de glissement contraintesa titerface d'un grain
spterique | de rayon a et de volume Vg qui est lui-méme noye dans dans
une matrice purementelastique de volume inni V [BBR08] . En e et, un
processus de plasti cation sous la forme d'un glissement siple concente
dans des bandes de glissement paraltles et ®paees dw distance h a
l'inerieur du grain peut alors etre consicee (gure 3 .1). Ces bandes sont
en fait cecrites par des boucles de super-dislocations, dméme vecteur ap-
parent B = kb as k repesente le nombre de boucles dans un méme plan. Le
glissement moyen correspondanta ces super-dislocatiorsecrit :

a g(n)

P n=1 .
hi, =B v, (3.1)

ar S(M est l'aire formee par la super-boucle ). Il esta noter que la
formation possible d'empilements de dislocations n'est p& pris en compte
avec cette con guration al les super-dislocations restehcontraintes au joint
de grains. Suitea une variation deh i, par une modi cation du vecteur de
Burgers apparent et/ou du nombre de bandes, lenergieelastique par unie
de volume € va étre modiee. D'apes [BBRO8] , cette dernéere peut secrire
enelasticie homogene :
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1 1 1
e - e - = P . . P T .up .
v wedV 5 E EP :C: E E o, :"Pdv;
v Vv
(3.2)
avec toujours = hiy, , = hi, etici enelasticie homogne EP =

hPi,. Le dernier terme qui contient les contraintes internes carespond a
lenergieelastique interne par unie de volume, ¢ = Vi int , avec donc :

1
=5 PV (3.3)
v

La variation de lenergieelastique interne i, avech i, permet de & nir
une contrainte cirematique (\backstress") moyenne sur legrain, , telle que
[RBB09]

= 1@ (3.4)
Vg @i,
An de calculer , il est suppo® que les longueurs internes et h ne

varient pas pendant la deformation plastique, ce qui consttue toutefois une
description grossere de la ealie au vu des observations montrant une forte
Feerogereie spatio-temporelle du ceveloppement des bandes de glissement
[NeuB83]. peut alors étre calcuke a partir de I'expression analytique de
lenergie elastique assoceea une distribution geri odique de boucles de dis-
locations concentriguesetablie dans[BBRO08]

7 5
15(1 )

al (h;a) est une fonction complexe cependant deh et de a dont I'ex-
pression compete est donree dangRBBO09] . Au travers de cette fonction
(h;a), depend naturellement de la taille de grain a alors que sous I'hy-
pottese d'une ceformation plastigque homogene dans le gain (approche a
champ moyen d'Eshelby [Esh57]), se eduit au premier terme de lequation
3.5 qui est incependant de a. Ce terme est naturellement retrouve quand
les boucles de dislocations tapissent competement la sface du grain, i.e.,
h=a! 0) (h;a)=0.

hi,+ (h;a)hi,: (3.5)

3.1.2 Moctlisation polycristalline

A partir du esultat sur la contrainte cirematique moyenn e (eq. 3.5),
il est possible de mockliser un e et de taille de grain sur le comporte-
ment mecanique d'un polycristal en supposant un processusle plasti cation
sous la forme d'un glissement simple concente dans des boles de super-
dislocations pour chaque grain. Pour cela, un screma de tnasition dechelles
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Figure 3.1 { Grains spleriques en concentration dillee dans une matrice au comporte-
ment purementelastique. Dans chaque grain, la plasti catio n s'e ectue sous la forme d'un
glissement simple concente dans des boucles de super-discations egulerement espaece
d'une distance h.

tes simple est utili a1 seule une petite partie des grains se plasti ent de
sorte que ceux-ci peuvent étre consicees comme dilleslans une matrice pu-
rementelastique (gure 3.1). Cette hypotlese peut correspondre aux tous
premiers stades de ceformation au cours du egime de micreplasticie. On

s'est donc limie aux tes petites deformations et la rot ation du eseau cris-
tallin n'est pas prise en compte. Ltlasticie est suppo®e isotrope et ho-
mogene dans tout le volume et les grains de forme spheriqueavec un un
comportement elasto-plastique. Dans chaque grainl, il est donc suppos
gu'au maximum un seul syseme de glissement peut devenir dif et cela si :

( o=
ot (3.6)
—-ff T —
al
—_— . —_— . 7 5 . H .
=R =R": 51 ) (h;a) hi,; (3.7)

et ! est une cission critique suppose constante au cours du teps. Par
congquent la loi de consistance se eduita :

R! : _
hi, = ; (3.8)

avec = % (h;a) , coe cient constant au cours de la

ceformationetant donre nos hypotleses. Ce moctle ne consicere donc qu'un
durcissement d'origine cirematique via une relation lineaire entre l'incement
de glissement sur le syseme actif et I'incement de cissbn esolue appligee.
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Figure 3.2 { Courbes contrainte-ceformation plastique simuees pour dierentes tailles
de grain a. La courbe note \Eshelby" repesente la eponse du moce le Eshelby dile. En
encart : contraintes decoulement macroscopique en fonction de 1=a pour trois niveaux de
ceformations plastiques.

Ce moctle a alors servia mockliser un essai de traction sivant la direc-
tion 1 du repere globala partir de 1000 grains d'orientati ons akatoires et de
structure CFC. Les coe cients de Lane du Cu ontee utilis es: =42GPa
et =0:324. aek xea2MPaet haO0:1 m.La gure 3.2 montre que le
comportement necanique global du polycristal ainsi moddie depend de la
taille de grain. Contrairement aux approchesa champs moyes, lecrouissage
cirematiqgue augmente quand la taille de grain diminue. L'eet de taille de
grain simué provient directement des contraintes internes induites par la
microstructure intra-granulaire au travers de la fonction (h;a). Pour h
xe, cette fonction varie comme linverse de la taille de gran [RBB09] .
L'encart de la gure 3.2 montre que cette loi dechelle est retrouvee au ni-
veau macroscopique avec une relation inverse entre1; et a. On retrouve
bienegalement que le comportement du polycristal converg vers le esultat
d'Eshelby quand la taille de grain augmente f=a! 0).
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3.2 Gradients intra-granulaires de aeformation plas-
tique

3.2.1 Principe de la nethode de superposition des bicrista ux

Toujours dans le but de lever I'hypothese de micro-homogeit, une ap-
proche aet ceveloppee an de traiter des probemes d' inclusion splerique
avec des dceformations plastiques non-uniformes. Il s'agid'une nmethode de
superposition qui est basee sur les solutions greraleslu probkme du bicris-
tal avec uctuation normale de la plasticie (eq. 2.58). Le cas d'une inclusion
splerique de rayon a avec une deformation plastique "P(nt) qui est noyee

dans dans une matrice de volume in niV avec une ceformation plastique
"P(ext) est ainsi consicee. Le volume entier est soumisa un chagement ma-

croscopique homogene et lelasticie est suppose homogene et isotrope.

L'icee est que les solutions en contrainte de ce probeme puvent étre ob-
tenues par une sommation appropree des solutions du bicrigl grace au
principe de superposition des contraintes en elasticie lireaire homogene.
En e et, I'enveloppe externe d'une sptere peut &tre ce n iea partir de I'in-
tersection d'un nombre in ni de plans qui lui sont tangents ( gure 3.3).

Figure 3.3 { Coupe 2D d'une splere ¢ nie par lintersection de plans ¢ ontinment
superpo®es et sctema illustrant le probeme bicristall in pour un des plans tangentsa la
splere.

Selon ce principe, le probeme de l'inclusion spterique st cecompos en
une in nie de probemes de bicristaux ¢ nis par les poi nts d'intersection
entre les interfaces planes de ces bicristaux et la surfaceeda splrere (en

coordonrees polaires r = a;0 ; 0 2 ,voir gure 3.3). Chaque
interface plane spare deux milieux! et Il de méme fraction volumique
et de ceformations plastiques "P(B 1) et "P(BI 1) "agvec |la convention que
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linclusion spterique est toujours incluse dans le milieul (gure 3.3). A
chaque bicristal estegalement assoce un chargement hoogene B'. Dans

un premier temps, le principe de la nethode de superpositio consiste a
trouver des champs B!, "P(Bi 1) et "P(BI 1) quj permettent de reconstruire,
par sommation sur la surface de la sptere, les champs, "P(nt) gt "p(ext),
Ainsi, les relations suivantes doivent étre satisfaites yoir gure 3.4) :

2 Z
_ B0 Ggin 4 4 © (3.9)
0 0
2Z
) (r<a; ;)= "PEEDES dsin WY G (3.10)
00
2 arczos(%)
n p(ext) (r>a; 0;0) = " p(Bi ”)(( O; (),d)sm Y % ©
0 0
o2 (3.11)
+ "PBL D% 9 d)sin W W G

0 arccos(2)

Figure 3.4 { Pourun pointexerieur M (r; 0;0), tous les plans tangents avec 0< < 2
et0< < = arccos(2) contribuent avec " p(Bi 1)

a la distance d entre la position en (; ; ) et linterface plane aee
introduite ( gure 3.4) a n de souligner que "P(BI 1 et "P(BI 1) hayvent va-

rier le long de la normalea l'interface. Ensuite, les chams de contraintesa
l'inerieur eta I'exerieur de l'inclusion se ceduise nt des champs de contraintes
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assoces aux probemes bicristallins B ' et Bl ' parles meémes operations
de sommation :

2Z
() (r<a:: )= Bi 1((® 9:g)sin W X © (3.12)
00
2 arczos(%)
&) (1 > 2 0:0) = Bi 1(( % 9:d)sin W Y °
o o (3.13)
+ Bl((; )d)sindd;

0 arccos(2)

a B 'et B " sontdonres par lequation 2.58. Dans le cas pesent

al les fractions volumiques sontegales et lelasticite est isotrope homogene,
leurs expressions explicites en coordonrees polaires gan

Bi 1 _ B - [Pt B4 [Pt B 12 ("PE Dy PE D gy
Bi 1 _ B . ([Pt B4+ [Pt (B 12 ("PB D(gy+  PE D).
Bi 1 _ Bi + [..pl (Bi)] 2 p(Bi I)(d),
Bi 1 _ Bi .
Bi 1 _ Bi.
Bi 1 _ Bi .

(3.14)
Bi 1 _ B ) ([Pt B+ [P B 12 (" P gy P gy
Bi 11 _ Bi i ([..pl (Bi )]+ [..pl (Bi )]) 12 (.- p(Bi 1l )(d)+ w p(Bi 1 )(d));
Bi 1 - Bi [..pl (Bi )] 2 p(Bi 1l )(d);
Bi 11 _  Bi.
Bi 1 _  Bi.
Bi 1 Bi .

(3.15)

3.2.2 Application au probéme d'Eshelby-Kiener

Cette methode de superposition a tout d'abordet appliq Lee au probeme
de l'inclusion splerique d'Eshelby [Esh57] et Kener [Kre61] ai les champs
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"pint) et "P(eXt) sont uniformes [RB14] . Les contraintes inerieures (Nt

et exerieures (<) assoceesa ce probeme sont retrouwees a partir des

equations 3.12 et 3.13 en consicerant, par exemple, le jesuivant de champs
bicristallins :

B _ 1 .
4 1
wpl (Bi 1) — L wp(int).
4 b
wpl Bi ny - 1 (20 P(ext)  wp(int)). (3.16)
4 )
n p(Bi ')(d) =0;
n
wp(Bi 1) d) = w wp(ext) wp(int) avecn!1
(d) 2 (a+ d)”( ) '

Il esta noter que la solution (") est donc incependante ded (cf. egs.

3.12 et 3.14). Ainsi, la propree remarquable que les corraintes sont uni-
formesa [l'inerieur de linclusion sprerique [Esh57] se retrouve par cette
methode du fait que (") est donre en tout pointa l'inerieur de l'inclusion

par une méme inegrale de champs uniformes.

3.2.3 Inclusion avec plasticie non-uniforme

La methode de superposition a ensuiteet utilise pour traiter des probemes
d'inclusion splerique avec plasticie non-uniforme. Dans une premere ap-
proche, on s'est uniguement ineress aux champs nmecarjuesa l'inerieur de
linclusion et aux cas a1 "P(&V) = 0 et au "P(BI 1 est identique pour tous les

bicristaux. Dans ces conditions, la nethode ceveloppeeest particulerement
bien adapee pour traiter des deformations plastiques "P(") pesentant des

variations spatiales sous forme polynomiale avec des expa#s pairs ou pou-
vant se cevelopper en ries enteres avec uniguement de exposants pairs
comme cox, coshx, X six Rpj4]

Les expressions analytiques explicites des contraintesgnieures corres-
pondanta une deformation plastique dans l'inclusion de forme "P(nt)(r) =

"POr2n (avec n entier positif) ont ainsiete cetermirees [RB14] . Ces ex-

pressions montrent notamment qu'une cependance en?" est retrouee au
niveau des contraintes comme indique par Asaro et Barnett AB75], mais
que celles-ci perdent la synetrie sprerique de"P(") puisqu'elles dependent

de et [RB14]. '
Ensuite, une forme de"P(n) permettant,a la fois, d'appliquer aiment

la methode de superposition et de cecrire de manere asse ealiste les gra-
dients de deformation plastique se formant a l'inerieu r des grains da a
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I'empilement des dislocations au joint aet recherclee. La forme suivante,
carackriee par une longueur interne |, a ainsiee adopte :

% sinh % sinh '{—

a a r

" (r) = PO sinh§ & T T

(3.17)

QuandIl! 0, une ceformation plastique uniforme est retrouvee et quand
I +1, une dceformation plastique variant avec le care de la distance ra-
diale est obtenue ( gure 3.5). Au travers del, il est donc possible de ccrire
dierents types de gradients ( gure 3.5). Si la forme choisie pour "P(nt) reste

une description grossere de la ealie, elle constitue toutefois une avanee par
rapporta un champ competement uniforme. De plus, pour | 6 0O, il y a conti-
nuie compekte de la deformation plastique a l'interfa ce matrice/inclusion
(gure 3.5), de manere similaire aux conditions d'interf ace gereralement
requises dans les treories avec milieux a gradient [Aif84 Gud04] ou mi-
lieux continus cereralies [CGF * 10]. Ces conditions sont cependant plus
restrictives que la condition de saut 1.27 qui impose seuleemt la continuie
tangentielle de la distorsion plastique.

Figure 3.5{Prolde "?™’ (eq.3.17) le long d'un dianetre du grain etde 12 1
le long de x3 pour dierentes valeurs de |.

Les contraintesa l'inerieur de l'inclusion, consicer ee doenavant comme
etant un grain, ontet ctermirees de manere explic ite par la nmethode
de superposition[RB14] . A titre d'illustration, 1, est tra@ le long de X3
dans le grain pour dierentes valeurs de | (gure 3.5). Pour | 6 0, de tes
fortes concentrations de contrainte sont constaees proke des bords, avec des
valeurs pouvant exeder celle de la contrainte macroscopjue appliqee en
epit de la relaxation plastiquea l'inerieur de I'incl  usion. A partir du champ
de contraintes, il estegalement possible d'obtenir une egression explicite
de int (eq. 3.3). Dans le cas d'un glissement simple mockelie enansicerant

uniquement la composante"ﬁ(z'm) comme non nulle, son expression est :

8a?s | o0 2
R (3.18)

avec .
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cosh (Zl—a) 1

()

2

sinh (Zl—a
I

(14 10)cosh 2 (63 45)"" (%) 184 60)

a 2cosh 32 8%sinh 2

(56 40 )

2+4 %

(3.19)

Puis, tout comme dans la section 3.1.1, une contrainte cireatique

due au glissement moyerh i, = 2H"1)(2im)i|, est calcuke en consicerant le
paranetre | comme constant par souci de simplicie :

1
= hi; (3.20)
a
avec .
! !

cosh?  sinh&
- = - sinhil 3 ' '

a  sinh?® I & a?

(3.21)

—lo

Figure 3.6 { Evolution de  avec le rapport I=a dans un diagramme log-log. La ligne
noire horizontale repesente la solution d'Eshelby.

Bien entendu, en ealie, | doit certainementevoluer avec la ceformation
puisque les dislocations s'empilent progressivement auijat de grains. La -
gure 3.6 repesente levolution de  avec le rapportl=a dans un diagramme
log-log Une allure suivant une fonctiontanh est obsernee avec deux plateaux
de saturation. Cette allure rappelle les courbes de form&anh qui sont obte-
nues par des theories avec milieux continus gereralies quand la contrainte
decoulement d'un polycistal ou d'un compositea 2 phasesest traee en fonc-
tion de la longueur interne microstructurale du mockle [CGF* 10, CFB* 12].
Suivant les travaux de [CGF" 10], une valeur critique du rapport I=a, note
(I=a); est e nie comme le point d'in exion de la courbe de forme tanh. A
proximie de ce point d'in exion, une loi dechelle est ob tenue
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eq.317 p=2 p=4 p=6 p=8 p=10
L. 020 051 028 020 016  0.12
m 0.14 024 032 032 029 028

Table 3.1 { valeurs de (I=a)c et de m ceduites de la relation entre et |I=a quand
"P(nt) est directement donre par lequation 3.17 ou bien quand la fo nction *= est
approxinmee par des ceveloppements de Taylora dierents o rdres p.

I (3.22)

@ m ck nit la pente du egime lireaire dans le digramme log-log Dans le
cas pesent, (I=a)c = 0:20 etm = 0:14. La forme choisie pour"P("t) permet

ainsi de decrire un e et de taille de grain du moment que | n'est pas pris
proportionnela a. Sil est incependant de a, un exposant de type Hall-Petch
de 0:14 est obtenu, ce qui est faible compaea I'exposant iced de 0.5
[Hal51, Pet53]. Cela signie qu'il est recessaire de caliber des relations
devolution de | avech i, et a. Par ailleurs, des lois dechelle dierentes
peuvent etre obtenues a partir de la méme con guration en consicerant
des ceveloppements de Taylor de la fonctions'”rilr:I a dierents ordres p
[RB14] . Le tableau 3.1 rassemble les valeurs dé=a). et dem ainsi calcukes.
Une valeur maximum dem = 0:32 est notamment obtenue pourp = 4 et
p = 6, montrant que la distribution de la plasticiea l'ine  rieur du grain
in uence directement I'e et de taille de grain. En n, ces solutions explicites
pourraient étre utilisees a n de construire un moctle po lycristallin rendant
naturellement compte d'un e et de taille de grains, comme céa aet fait
dans la section 3.1.1.

3.3 Mockle de ®lection des macles secondaires

La succession de dierentsetats de compression peut se mecontrer dans
certains proedes de mise en forme, comme I'extrusion oud cintrage, et
induire la formation de macles de double extensions (I2) (1012) dans
les alliages de Mg. Au contraire des macles secondaires dentraction aux-
guelles de nombreusesetudes ontee consacees [BarO/BKBMO08, MCJJ10,
AKS10], les macles d'extension ne se forment quasiment jarisa l'inerieur
de macles primaires d'extension lors d'un chargement uniagl en raison de la
eorientation du eseau cristallin (86 :3). En comparaison, leur mecanisme
de formation a doncet peuetude [PHLL12, LLWZ14].
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3.3.1 Observations exgrimentales dans l'alliage AZ31

Le maeriau etude est un alliage commercial AZ31 (Mg{3A {1Zn en
wt.%) qui a subi un laminage suivi d'un recuita 400 C pendant 2 h. La
direction suivant le sens de laminage, la direction transvese et la direction
normale sont respectivement noees RD, TD et ND. Des essaigsle com-
pression sur des cubes de 10mm de coke ontet eali®sa une vitesse de
10 3s 1, soit uniqguement selon RD, soit uniqguement selon TD, soit sken
RD jusqua 1 :8% puis, apes une cecharge, selon TD jusqua 13%. La gure
3.7 montre les courbes contrainte-ceformation ainsi obt@ues. Un plateau
tes marqle est visible sur les 2 courbes de compression uaxiale, ce qui
est une signature typique d'un important maclage (1@2) [HPL10]. Dans le
cas d'un chargement squentiel RD + TD, la limiteelastiqu e augmente de

45 MPa tandis que lecrouissage est multiple par  2:8 par rapport au
cas uniaxial suivant RD. Cela peut s'expliquer par un e et directionnel des
interfaces formees suite au maclage du premier chargememjui viennent in-
tersecter les directions de glissement des dislocations de propagation des
macles lors du second chargement et agissent ainsi comme detés barreres
au ceveloppement de la plasticie. Des analyses de textue ontee ealises
par di raction des rayons X ainsi ques des analyses EBSD sur &k coupes
dechantillons ceformes [ZZSZW *15]. A partir des cartes EBSD suite a
une ceformation RD + TD, 585 macles secondaires de double érnsions
ont pu étre epertorees, repesentant seulement 0:42% de la surface analyse
(0:82mm?). En accord avec desetudes peedentes [HPL10[SZW * 15], au-
cune macle secondaire de double extensions n'est en revarabbsenee apes
une compression suivant RD seul, permettant d'a rmer que les macles se-
condaires obsenees sont fornees pendant la seconde comgssion suivant
TD.

Il existe 6 variantes de macle de type (102) [1011] et donc 36 possibilies
de ealiser des macles secondaires de double extensions) tbnction de leur
esorientation avec le cristal parent, ces 36 variantes pevent se regrouper
en 4 groupes distincts[ZZSZW * 15] (voir tableau 3.2). Le premier groupe
corresponda une cesorientation de O (demaclage) et sa fequence ne peut
donc pas étre quantiee. La fequence d'observation des 3 autres groupes
est donree dans la dernere colonne du tableau 3.2. Elle idique une nette
pedominance des macles du groupe Il (76%) tandis qu'aucne macle du
groupe Il n'est obsenee. La majorie des macles secondags de double ex-
tensions, et plus particulerement celles du groupe |V, ort des facteurs de
Schmid macroscopiques assez elevesHS > 0:3) et proches du FS maxi-
mal parmi les 6 variantes secondaire§ZZSZW * 15]. En revanche, la loi
de Schmid macroscopique ne permet pas d'expliquer la netteiefence de
fequence d'observation entre le groupe Il et le groupe IV(tableau 3.2). En
e et, parmi les maclesetudees, la dierence de FS maxim al entre les deux
groupes n'exede jamais @05, soit une valeur trop faible pour étre decisive
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Figure 3.7 { Courbes contrainte-ceformation obtenues par compression de cubes
d'AZ31 selon RD + TD ou uniquement TD.

au niveau de la ®lection des variantes. Cette faible dierence s'explique par
la cesorientation minimale de 7:4 qui existe entre les macles du groupe Il
et celles du groupe IV[ZZSZW * 15].

Groupe Axe et angle Nombre de Fequence
de asorientation variantes d'observation
I 0 6 0
Il [1210] 7.4 6 86 :3 0%
" [014141] 60 12 40:0 76%
\Y) [1780] 604 12 72 6 24%

Table 3.2 { Classement des macles secondaires de double extensions en 4ogpes
distincts suivant leur cesorientation avec le cristal par ent (donree par le couple axe et
angle de desorientation minimum, colonnes 2 et 3), nombre de variantes, angle entre les
plans de macle primaire et secondaire et fequence d'obsenation assocee.

3.3.2 Moctlisation micronecaniquea double inclusions

Le mockle micronecanique ceveloppe a pour but de comparer qualita-
tivement les variations denergie libre duesa la formation des dierentes
variantes possibles de macles secondaires. Ce mockle estrement statique
et est bage sur une topologie a double inclusions (gure 38). Il consicere
un volume V in ni correspondant au grain parent. Les macles primaires &
secondaires sont cecrites par des elliposdes de volumeespectif Va et Vg,
avecVg Va V. Danstoutle volumeV, le tenseur des moduleselastiques
C est suppog isotrope et homogene, ce qui correspond bienuacas du Mg

[KTW98]. On consicere egalement des deformations plastiques uniformes
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EP, "B et "} dans les sous-domaine¥  Va, Va Vg et Vg, respective-

ment. EP corresponda la ceformation plastique moyenne du grain paent.

Par souci de simplicie, on fait de plus I'hypottese que les deformations
plastiques dans les macles primaires et secondaires sontignement dues au
maclage. En notant"} et 2 les tenseurs de deformation plastique induits

par les cisaillements de maclage primaire et secondaire, analors :

llp —_ ||p.

a— 1

" n n (323)
b= g

puisque le cristal a d'abord subi un maclage primaire dans tot le volume
Va, puis un maclage secondaire dan¥p Va. Seule la contribution de
lenergie elastique est prise en compte dans le calcul de&hnergie libre, les
autres contributions, comme lenergie de faute d'empilenent ou lenergie
interfaciale, etant supposes induire des dierences regligeables entre les
dierentes variantes de macle. D'apes lequation 3.2, lenergie libre par unie
de volume peut alors s'exprimer enelasticie homogne mmme :

4
1 1
- = . T . np .
S B 5o Ay (3.24)
\Y

avec toujoursE = hi, et = hi,. On note ensuite ' et ' les

energies libres par unie de volume apes le maclage prinaire et secondaire.
En suivant la cemarche de Tanaka et Mori [TM72], '' peut etre approxinee
a partir des tenseurs moyens des contraintes iy ,, h iy, v, ethiy, :

1 1 Vv V . V, Vi . V .
=2 B 3 Rhiyv v, tEP+ Av ®hiv, VB:"2+—\fhlvB:"E
(3.25)

Le calcul de ces tenseurs s'e ectuea partir de la loi de Hook et des ten-
seurs moyens des ceformation§ZZSZW * 15] qui sont eux mémes ceduits
de I'expression gererale du tenseur des deformationseant donre une distri-
bution de deformations plastiques P(r) [BFFH87] :

Z

"(n=E+ St 19:C: P9 dr (3.26)
\Y

al S est le tenseur synetrique de Green modie [Mur87]. D'ape s les

esultats d'Eshelby [Esh57] sur les champselastiquesal'inerieur eta I'exerieur
d'une inclusion elliposdale, le tenseur des deformatims est uniforme dans
Vg mais pas dansVa Vg. Le tenseur moyen des ceformations dand/a Vg
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est calcue grace a une propree dinversion d'ine grale etablie par Ta-
naka et Mori [TM72]. Au nal, I'expression suivante de ! est obtenue
[ZzSzW *15] :

! =% E EP %\\//—A ® EP +C: S | °oEP
1VB mn . . " . n .n . ATl .
>y i+ c: S e o T T =L - L B <

(3.27)

a SY» et SVB sont les tenseurs inerieurs uniformes d'Eshelby pour les
volumesVy et Vg [Mur87] :

VA
SV = Sr r%:C dravecr 2 Va;
Al (3.28)
SVe = Sr r9:C drlavecr 2 Vg:
Ve
A partir de l'expression 3.27, on peut \eri er qu'en cas de @&maclage
complet ("5= "PetVg =Va), "' seeduita:

n-1 g 1V Va
2 2V

ce qui correspond biena lenergie elastique d'une inclusion elliposdale

de deformation plastique nulle. Lenergie libre par unite de volume apes

le maclage primaire ' est obtenue en prenant"g =0 et/ou Vg =0 dans

:EP; (3.29)

lequation 3.27. La variation denergie libre dda I'ap parition du maclage
secondaire se deduit par consquent comme la dierence = e

1VB . . V, . 1] ST uP . n .
o wmac:oso1coRigatni ERL

+ SVB I :llp.llp

(3.30)

L'expression de tepend de la fraction volumique de macle secon-
daire, de la cristallographie des cisaillement induits pades macles primaire
et secondaire, de la plasticie dans le grain parent, du chegement macro-
scopique, de lelasticie du matriau, ainsi que de la morphologie des macles
primaire et secondaire au travers des tenseur§V» et SVs. Il esta noter

gue le terme ‘2’ est proportionnel au FS macroscopique pour le maclage

secondaire et que les tenseurS¥2 et SV8 sont dierents tant que Va et Vg
sont non homottetiques.
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Figure 3.8 { Sctema illustrant le mockle a double inclusions ellipso <dales et image
EBSD d'une macle secondaire de double extensions utiliee @mme exemple repesentatif
pour la mocklisation.

3.3.3 Application aux macles de double extensions

La formule 3.30 est appligee a n detudier la pedomina nce du groupe
Il parmi les modes de maclage secondaire de double extens®dans l'alliage
d'AZ31. Les macles de volumeé/, et Vg sont moctliees par des oblates, c'est
a dire des ellipsodes dont les axes principaux \erient a; = ap > as pour
Vp et by = b > b3 pour Vg. Les directions de cisaillement de maclage sont
supposes &tre selon les grands axeg et by et les normales au plan de macle
selon les petits axesas et bs. Par ailleurs, il estegalement suppos que le
grand axe by de la macle secondaire est contraint par le volumé&/a (gure
3.8). De cette geonetrie, il esulte alors que [ZZSZW * 15] :

I3
- 2" 2
rg =f''ra cod + sin : (3.31)
ra

al rg = Iy=h, ra = az=a;, estl'angle entre les plans de macle primaire
et secondaire donre dans le tableau 3.2 (gure 3.8) ef ' = Vg=V,. Ainsi,
avec ces hypotreses, pour des valeurs xes de'' etra, rg est d'autant plus
petit que l'est I'angle , ce qui conduit au classement suivant des 4 groupes :
rh<rdt <rt <ril.

Les calculs sont e ectiles avec = 17GPa, =0:3 et 1 =0:129.EP
est estinee a partir de la deformation plastigue macroscopique et ses va-
leurs sont consickeesa la n du premier chargement suivant RD vu que
le maclage secondaire est suppo® ttbut peu apes la s®mnde compres-
sion. Exgerimentalement, les composantes diagonales oriu &tre mesuees :
ERp = 0018, Ef, = 00 et EJ, = 0:018. Un exemple repesentatif
cecrit sur la gure 3.8 est ensuite consicee, ce qui permet d'identi er la
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variante de macle primaire et,a partir nos hypottese geonetriques, d'es-
timer son rapport d'aspect (ra = 0:2) ainsi que la fraction volumique de
macle secondaire f{!' = 0:01). La variation de lenergie libre normalise,

d= % est alors calcuke pour les 6 variantes possibles de macke-
condairea l'aide desequations 3.30 et 3.31.

Figure 3.9 { Variation de lenergie libre normalise,  d, pour les dierentes variantes
de macle secondaire en fonction de la contrainte appligee lors de la seconde compression
et en fonction de la fraction volumique de macle secondaire.

Levolution de  d pour les dierentes variantes de macles secondaires en
fonction de +p, la contrainte appligiee lors de la seconde compressionsé
repesenee surla gure 3.9. Levolutionde  davec tp estlireaire, la pente
etantegalea % "5 (eq. 3.30), c'esta dire proportionnellea l'oppos du

FS macroscopique. A charge nulle et jusqua 20 MPa, c'est Igroupe | corres-
pondant au cemaclage qui est le plus favorableenergetiquement. Ce esultat
est ineressant dans la mesure ai le cemaclage est souvdrobsene lors de
la cecharge d'essais necaniques [KFAS10, GTH14]. Autourde 20 MPa, il se
produit une transition et c'est la variante obsenee du groupe Il qui devient
la plus favorable energetiquement. Ainsi, le cemaclage est le mecanisme le
plus favorable d'un point de vue purement con gurationnel mais il kere cie
d'un FS cefavorable. Il esta noter egalement que c'est une variante du
groupe IV qui donne la pente la pluselewe (FS le plus favoable), mais
la baisse denergie libre de celle-ci ne depasse pour autd jamais celle de
la variante du groupe Il jusqua la limiteelastique (120 MPa) et méme
au-deh (gure 3.9). Ce esultat s'explique par la contri bution des termes
con gurationnels non les au FS dans lequation 3.30.

Levolution de  d en fonction def ' estegalement repesente sur la -
gure 3.9. La contrainte macroscopique est »>eea 100 MPa, @ qui correspond
a la transition elasto-plastique (gure 3.7). Toutes les variantes montrent
une augmentation de d avecf'', misa part la variante correspondant au
temaclage dont les valeurs de d sont quasi-constantes. La variante avec

102



augmentation de d la deuxeme plus faible est la variante obsenee du
groupe lll. Celle-ci devient la variante la plus favorable energetiquement
s que f!' > 0:003. On peutegalement noter que c'est une variante du
groupe Il (jamais obsene dans nos echantillons) qui montre la plus forte
augmentation de d avecf!' .

Dans le cas caractristiqueetude, le mocele microne canique developpe
pedit donc la plus forte diminution dénergie libre pour ['apparition de
la variante obsenee du groupe Il et cela malge un FS moirs favorable
gu'une des variantes du groupe IV . Ce esultat est notammen le a la
dierence des valeurs de entre macles du groupe Ill et du groupe IV
(tableau 3.2). Il permet donc d'expliquer la pesence de lavariante obsenee
et plus greralement, la pedominance des macles secorares du groupe
Il [ZZzSZW ™ 15]. Si l'approche statique cevelopgee ne tient pas compte de
l'accomodation plastique, elle souligne toutefois I'impatance de la topologie
a double inclusions. En e et, un mockle d'inclusion uniqu e de type Eshelby
[Esh57] avaitee au pealable tese mais sktait ev ek incapable d'expliquer
la pedominance des macles du groupe lIl.

3.4 Anisotropie etecrouissage du titane- en condi-
tions de traction

Tout comme le Mg, le Ti est de structure HCa temperature amb iante et
possde une forte anisotropie plastique qui peut conduira du maclage, mais
ereralement dans des proportions beaucoup moins imporntes [MRH73,
NNGC99, SKD03, NCL10, WWE™ 10, GKS11, GB11, WSB 12, LMB™ 13,
LBBC14, BDC* 15]. En particulier, le maclage est souventevoqle a n d'ex-
pliquer le comportement en 3 stades du taux decrouissage = d 11=dE};
obsene lors d'essais de compression [SKD02, SKD03, SKD6p Le stade
initial A corresponda une cecroissance de . Il est suivi p ar une augmenta-
tion de lors du stade B, puis par une nouvelle decroissancelors du stade
C. Salemet al. ont obsene que le cebut du maclage concidait avec le stale
B [SKD02, SKD03, SKDSO06]. lls ont ainsi propos d'attribuer l'augmen-
tation du taux decrouissage a I'e et des joints de macle sur la esistance
au glissement des dislocations et le stade Ca une saturatiode la fraction
volumique de macles. Par opposition, lecrouissage du Ti B conditions de
traction etait jusqu'il y a peu beaucoup moins documene [BP13], notam-
ment quand la propension au maclage est tes faible, commevac une petite
taille de grains et un taux d'oxygene relativementeleve . Dans ce but, le
comportement dechantillons de Ti de puree commercial a et etude en
traction.
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3.4.1 Caractrisations exgrimentales
Techniques utili®es

Des essais de traction ont et eali®s sur des echantillons de titane
T40 compktement recristallies (voir la composition dans [RLL *14]) a
faible taille de grains (9 m). La texture initiale est typique du titane la-
mire [WHO03, BBB * 13, BP13] avec les plans basaux inclires de 30 10
de la direction normale vers la direction transverse[RLL * 14, Amol5] .
Les echantillons ontee decoupes soit paralelemen ta la direction de la-
minage (RD), soit paralelementa la direction transvers e (TD). lls ont en-
suiteek tractionresa temperature ambiante avec une vitesse constante de
teplacement de la traverse correspondanta des ceformaitons initiales al-
lant de 5 10 4s 1a 8 10 3s 1. Plusieurs essais ontee interrompus a
dierents taux de deformation concidant approximativ. ement avec le stade
B et la striction a n d'estimer la fraction volumique de macl e et I'activie
des dierentes familles de glissement par analyse des liggs emergeant a
la surface (pour plus de cktails voir [RLL * 14, ARR *16]). Il esta no-
teregalement que des mesures demission acoustique et ektensomnetrie a
tes haute esolution temporelle (10 *HZ) ontee ealiees en paraléle lors de
certains essais. Les mesures d'extensonetrie ont notammeeek une tran-
sition elasto-plastique quasi-homogne dans la zone etidee d'une hauteur
de 20mm (absence de propagation de bandefRLL * 14].

Courbes de traction etevolution du taux decrouissage

Les gures 3.10 et 3.11 repesentent, respectivement, lesourbes contrainte-
ceformation etevolutions du taux decrouissage obtenu esa partir d'essais
selon RD et TDa trois vitesses de ceformation. La gure 3.10 permet de
constater que les courbes selon RD pesentent une allure pt monotone, une
limiteelastique plus faible et une sensibiliea la vite sse de deformation moins
grande que celles selon TD. La gure 3.11 montre elle la pesnce des trois
stades A, B et C du taux decrouissage pour les deux orientabns en condi-
tions de traction. Cette tendance est claire mais est toutedis beaucoup moins
pronon@e qu'en conditions de compression [SKD02, SKDO3KDSO06]. Par
ailleurs, le puits obsenea la transition des stades A et B est plus bas pour
les essais selon TD que selon RD. Pour I'essai selon RDa layd forte vitesse
de ceformation, il n'y a pas de puits mais un point d'in exio n est clairement
visible dans levolution de . Surtout, I'observation la p lus frappante est un
e et inverse de la vitesse de deformation sur la profondeurdu puits pour
les deux orientations : lorsque la vitesse augmente, le pugtcorresponda
un taux decrouissage plus faible pour les essais selon TDlars que c'est
l'inverse pour les essais selon RD.
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Figure 3.10 { Courbes contrainte-ceformation plastique selon RD (  DL) et TD (
DT) pour dierentes vitesses.

Fractions volumiques de macles

Deux types de macles ont ek obsenees : des macles d'extesion
(1012) [1011] et des macles de contraction (122) [1123]. Le tableau 3.3 donne
des estimations de leurs fractions volumiquesa dierents instants. La frac-
tion volumique totale de macles des echantillons RD reste gtrémement
faible tout au long de l'essai. Une plus grande quantie de nacles aet
obsenee dans les essais selon TD, avec des fractions plughies autour du
stade B (1a 2%) qua la n de l'essai (3a 6%).

Vitesse

Orientation de af i Stade B Striction Rupture
e ormation
. 5 10 “s ! 19% T;0% C 57%T;0%C -
8 10 %s ! 1:1% T; 0% C - 2:6% T; 0% C
RD 5 10 “s ! 04% T;05% C 0% T;0%C -
8 10 3s ! 0% T; 0% C - 0:2% T; 0:3% C

Table 3.3 { Estimations de la fraction volumique de macle. T repesente les macles
d'extension (1012)[1011] et C les macles de contraction (122)[1123].

Activies des familles de glissement

Les tableaux 3.4 et 3.5 fournissent, respectivement, lesefjuences des
familles de glissement obsenees autour du stade B et de largtion. Tout
d'abord, ces esultats indiquent que le glissement prisméque domine tou-
jours en cebut d'essai, méme dans les essais selon TD. Leiggement pris-
matique est toutefois plus pesent selon RD que selon TD. Cl est en
accord avec la distribution des FS macroscopiques selon leeux orienta-
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Figure 3.11 { Evolution du taux decrouissage en fonction de la ceforma tion plastique.

tions [RLL * 14] et la plus faible limite elastique reporee selon RD, eta nt
donre que le glissement prismatique est reconnu comme le g facile dans
le Ti [Chu54, PSHE95, SKS05, Zae03, WKNSO07, GW09, GKS11, LMB13,
WJRD12, BBB* 13, GOL" 13, BDC" 15]. Il estegalement obsene que la
proportion de glissement pyramidal augmente au cours de I&sai pour les
deux orientations, ce qui laisse supposer un possible liewec I'augmentation
de au cours du stade B. De plus, les donrees semblent indiger que la
part du glissement prismatique augmente avec la vitesse desfrmation.

Orientation  Vitesse de eéformation P B P X
. 510 4s!? 65% 1% 23% 11%

8 10 3s ! 73% 0% 14% 13%

RD 5 10 4s ! 82% 0% 4% 14%

8 10 s ! 81% 0% 8% 11%

Table 3.4 { Fequence des familles de glissement obsenees autour du sade B.

Orientation  Vitesse de @formation P B P Fr
TD 5 10 *s ! 51% 0% 26% 23%
RD 5 10 4s ! 65% 0% 17% 18%

Table 3.5 { Fequence des familles de glissement obsenees autoura la striction.
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Hypotleses

L'ensemble de ces esultats permet demettre des hypotleses sur les
nmecanismes responsables du comportement en 3 stades du tadecrouissage.
D'une part, les tes faibles fractions de macle mesuees atour du stade B
indiquent qu'il est peu probable que le maclage soit respomrdble de l'aug-
mentation de pendant le stade B. D'autre part, I'e et inver se de la sensi-
biliea la vitesse sur la prononciation du stade B peut di  cilement s'expli-
guer comme une conequence du maclage. C'est pourquoi il tesecessaire
detudier ce comportement particulier de lecrouissage en prenant en compte
les mecanismes les au glissement des dislocations. Parxemple, Conrad
[Con81] et Naka [Nak83] ont tous les deux suggee d'attribuer le plateau
obsene sur les courbes de traction du Tia une multiplication rapide des dis-
locations mobiles. Nous suggeronsegalement que I'e et mverse de la vitesse
suivant le sens de chargement pourrait étre lea des senbilies dierentes
entre familles de glissement. Etant donre nos esultats gerimentaux (plus
faible sensibiliea la vitesse de deformation selon RD, augmentation du glis-
sement prismatique avec la vitesse de ceformation), ainsgue les mesures de
volume d'activation e ectwes par Levine [Lev66] (volume d'activation d'un
monocristal en glissement prismatique sugerieura celuid'un monocristal en
glissement basal), nous emettons I'hypottese d'une senbiliea la vitesse
plus faible pour les sysemes prismatiques.

3.4.2 Moclisation auto-colerente avec hypotleses sp eci ques

La capacie des hypotteses formukesa expliquer le conportement par-
ticulier de lecrouissage obsene est tesee a l'aide d'un mocele polycris-
tallin auto-coterent,a méme de capter les e ets de textures. Le moctle
de transition dechelles utiliee repose sur le schema auo-colerent a ne en
elasto-viscoplasticie ecemment cevelope par Mar eau et Berbenni [MB15].
Il s'agit d'une approchea variables internes base sur lanmethode des champs
translaes [PSB99, PBF* 01, MB15], ce qui facilite Iimpkmentation nunerique
par rapport aux approches teeditaires [MZ99]. La lirea risation a ne des
vitesses de ceformation viscoplastiques'(® = m : + ) fournit des esultats

plus proches des solutions en champs complets qu'une liregation ecante
[MB15]. Le formalisme adope est celui des petites perturlations avec une
misea jour des orientations cristallines [NBT01] [ARR * 16].

Au niveau des lois constitutives, le maclage n'est celileement pas consicee
a n de voir si le comportement en 3 stades obsene peut s'exliquera partir
de necanismes les uniquement au glissement. Le mockle ansicere ainsi le
glissement des dislocations statistiques et traite £pament leur densit et
leur vitesse moyenne (donree par lequation 1.35) a n de rendre compte de
leur multiplication rapide tel que Conrad [Con81] et Naka [Nak83] I'ont pro-
pos. Ces quanties sont relees dans lequation d'Orowan donnant les taux
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de glissement :

JORGICNCE (3.32)

La cission critique f;s) secrit toujours comme la somme d'une contrainte
de friction de eseau E,S) et d'une loi de Tayloretendue qui prend en compte
les interactions entre sysemes [FBZ80]. Cependant, parapporta lequation

1.36, les modules de cisaillement directionnels(® sont doenavant consicces :
(s) = (® (s)b(s)S X s (.
&= o+ ash) 7 (3.33)
|

Ce choix est motiwe par le fait qu'il s'agit de paranetres p hysiques non
ajuses qui permettent de rendre partiellement compte de bk forte anisotropie
des cissions critiques. En e et, ces modules sont plus faie$ sur les sysemes
prismatiques et pyramidaux < a > et environ 1:4 fois plus elewe sur les
sysemes basaux et pyramidaux< c + a > (tableau 3.6). Cette tendance est
qualitativement similaire aux valeurs des cissions critigges estinmees dans la
literature (tableau 3.7). En particulier, la prise en com pte de l'anisotropie
elastique dans la relation de Taylor pourrait avoir une certaine importance
concernant le glissement basal etant donre que les apprdees ab initio et
de dynamique mokculaire ealises sur du Ti pur ne rapportent pas de
grandes dierences entre les contraintes de friction de eseau des sysemes
prismatique et basal [PRX" 11].

c=a b<a> b<c + a>
1.587 295A 5:53A
Cu Cas Cua Crn2 Ci

160GPa 181GPa 465GPa 90 GPa 66 GPa

<a> <c + a> <c + a>
P B 1 1 2

35.0GPa 465GPa 37.1GPa 47.7GPa 49:2 GPa

Table 3.6 { Paranetres cristallins du Tia temperature ambiante.

Lesequations suivantes sont adopees concernant levaution des densies
de dislocations mobiles et immobiles [EK86] :
n #
(s)
9. 1 C 1

(s) .
OO L — 7 (3.34)
) - 1 1 (s)(s) () (s) .
Pz 2O P O, (3.35)
P—
n M
I _yoc® a7
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Dans ce formalisme, les termes regatifs de lequation 3.8, correspon-
danta l'immobilisation des dislocations mobiles, apparassent comme des
termes positifs dans lequation 3.35 et correspondent alcsa I'accumulation
des dislocations immobiles. Le libre parcours moyen des dixations mobiles
L(9) est suppos cependre des eactions avec les autres distations mobiles
(terme Cés)) et des interactions avec les dislocations immobiles au traers
des coe cients d'interactions as) et des constantek (. C{* est relea la

production de dislocations mobiles k& p® repesente une distance d'anni-
hilation entre dislocations et le terme assoce la restauation dynamique.

Methode P B P cre S TF 0 (wt.%) Ref.
Ar?alyse des 90 MPa 1.2 1.1 _ _ 0.10 [Chus4]
lignes de 14 MPa 3.0 - _ - 0.01
glissement _ 3.6 25.4 22,5 _ 0.25 [LMB* 13]
Observations TEM _ _ < 13 _ _ 0.10 [Zae03]
Analyse .de lignes 120 MPa 15 1.2 2 - 0.16 [BDC* 15
+ observations TEM 192 MPa 15 1.2 1.8 - 0.32
Moctles EF de 181 MPa 1.2 _ 2.6 _ 0.07 [GWO09]
monocristaux 150MPa 2.3 _ 7.4 _ [ZYBR12]
6.0 _ 9.0 _ 0.11 [PSHE95]
Mockles type Taylor 37 MPa 1.3 - 5.3 _ <0.0002 [SKSO05]
30 MPa 5.0 _ 4.0 _ <0.0002 [WKNSO07]
90 MPa 25 _ 9.4 _ [GKS11]
80 MPa 11 14 3.3 _ 0.06 [WJIRD12]
57 MPa 4.8 2.9 5.4 4.1 0.13 [BBB 13]
Mockles auto-colerents 68 MPa 2.6 1.8 3.7 _ 0.12 [GOL" 13]
98 MPa _ _ 2.3 _ <0.001 [KLC™ 13]
141 MPa 18 14 2.4 25 0.11 Etude
actuelle

Table 3.7 { Donrees non-exhaustives de la literature sur les rapport s de cissions cri-
tiques relativement au glissement prismatique. Pour les systemes prismatiques, les valeurs
absolues des cissions critiques sont donrees. Les cissiongitiques repesentent les valeurs
des cissions esolues quand le glissement cebute sur un sysime. Pour le moctle actuel et
celui de [BBB™ 13], elles correspondent donca ) calcubsa partir des valeurs initiales
de densies de dislocations (eq. 3.33).

Selon nos lois constitutives, le mockle recessiterait 9 pranetres pour
chaque famille de glissement en plus des coe cients d'inteactions. A n de
cerer un nombre total limie de paranetres, seuls la contrainte de friction
de eseau ¢, le coe cient de multiplication des dislocations mobiles C; et
l'inverse n de la sensibiliea la vitesse sont supposes kpendre ds familles
de glissement (tableau 3.8). Il est reconnu que les moctlede plasticie
cristalline sont tes sensibles aux dierences de valeuss des cissions critiques.
Le tableau 3.7 compare justement les valeurs utiliees dancetteetude avec
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celles obtenues experimentalement ou identiees dans dautres moctles de la
literature. On peut noter que nos valeurs se rapprochent ce celles obtenues
exgerimentalement par Churchman [Chu54] et plus ecemment par Barkia
et al. [BDC™ 15]. D'autre part, lI'anisotropie du glissement peut aussi@sulter
de levolution des densies de dislocations. Par congqient, la constante Cq,
qui est leea la multiplication des dislocations mobiles, est suppose avoir
une valeur pluselewee sur les sysemes prismatiques. Cie hypottese doit
permettre d'obtenir une densie de dislocations totale pluselewe le long de
RD,etant donre que le glissement prismatique y est plus important, et ainsi
aidera reproduire le plus fort taux decrouissage obsere le long de RD au
cours du stade C ( gure 3.11). Conformementa notre hypothese initiale sur
les dierence de sensibiliea la vitesse entre sysemes, l'exposantn est pris
pluselewe sur les sysemes prismatiques. En n, concerrant les coe cients
d'interaction all), on s'est contene de consicerer les interactions coliraires
fortes (aco = 0:7) et les autres types d'interactionag coi = 0; 1 [ARR *16].
Dans le cas du Ti, aucuneetude par dynamique des dislocatius discetes n'a
en e et encoreet ealiee pour estimer ces coe cients . Les valeurs choisies
sont toutefois typiques des moyennes obtenues par simulaths de dynamique
des dislocations discetes sur d'autres maeriaux, y conpris des nmetaux HC
comme le Mg [BTB* 14]. Les autres paranetres sont donres dans le tableau
3.9. Leur ajustement s'est fait de telle sortea reproduire:

un comportement du taux decrouissage en 3 stades et surtaul'e et
inverse de la vitesse de deformation suivant l'orientation de l'axe de
traction,

un taux d'activie ealiste pour les sysemes prismatiq ues,
des valeurs correctes des coe cients de Lankford,

uneevolution coterente de la texture.

<a> <c + a> <c + a>
P 1 B 1 2

o 90MPa 136MPa 182MPa 209MPa 240MPa
C: 8 10* 1.5 10 4
n 65 32

Table 3.8 { Paranetres sgeci ques des familles de glissement.

Vo m o fo C:2 K a coli as coli kc
310°ms?* 110°m 2 5 10®m? 75 80 0.7 0.1 9

Table 3.9 { Paranetres non sgci ques des familles de glissement.
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3.4.3 PResultats des simulations et discussion
Evolution du taux decrouissage et courbes de traction

La gure 3.12 compare lesevolutions du taux decrouissage pedites par
le mocklea celles mesuees. On constate que le caracer en 3 stades est en
e et qualitativement retroue. La con rmation que le mod ele parvienta sai-
sir correctement les mecanismes physiques en jeu vient d®bservation d'un
e et inverse de la vitesse de deformation sur la profondeurdes puits entre
les orientations RD et TD. L'accord quantitatif est meilleur pour les trac-
tions suivant TD. Les augmentations simukes de durant le s stades B sont
reanmoins moins prononees que celles mesuees. Pourddractions suivant
RD, le taux decrouissage durant le stade B est pluselewe que celui obserne
experimentalement. Toutefois, les incements de reste nt quantitativement
en accord avec les mesures. En particulier, concernant tthantillon defornme
a la plus grande vitesse de ceformation, levolution du t aux decrouissage
ne montre pas de puits, mais un point d'in exion, de manere similaire
a l'experience. Les encarts de la gure 3.12 montrent le volution du taux
decrouissage en prenant les mémes valeurs de et Cq sur toutes les familles
de glissement. Dans ce cas, il n'y a ni augmentation de durarn le stade
B, ni e et inverse de la vitesse de ceformation entre les orentations RD et
TD.

Figure 3.12 { Comparaisons desevolution des taux decrouissage entre exgeriences et
simulations. En encart : esultats des simulations avec le s mémes valeurs den et C; sur
toutes les familles de glissement =50 et C; =1:5 10 4).

La gure 3.13 illustre la qualie des pedictions du moce le concernant les
courbes contrainte-ceformation plastique. A nouveau, l'accord est meilleur
pour les tractions suivant TD. L'e et de la vitesse de ceformation est glo-
balement bien reproduit par le mocele pour les deux orientdions bien que
le cebut des courbes selon RD pesentent unecrouissagerbp important.
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Figure 3.13 { Comparaisons des courbes contrainte-ceformation plastique entre
experiences et simulations.

Activies des sysemes de glissement

A n de permettre des comparaisons au plus juste avec les meses de
lignes de glissement, la fequence suivante aet calceka partir des donrees
du mockle :

dans chaque grain, seul le syseme avec le plus fort glissemt ( r‘:;x
est consicke,

Si ,ﬁfgx epasse une certaine valeur critique ¢ = 0:004, le grain est
consicee comme ayant des lignes de glissement observads,

les fequences des familles de glissement sont ensuite cakes pour les
grains retenus, avec une famille de glissement par grain.

La gure 3.14 pesente les esultats obtenus a partir de ce calcul.
Conformement aux observations, I'activie des sysemes prismatiques pedomine
au cebut de la ceformation pour les deux orientations. Ne anmoins, pour
l'orientation TD, l'activie prismatique diminue plus ra pidement et se sta-
bilisea une valeur comparablea l'activie du glissement pyramidal < a > .
Pour l'orientation RD, le syseme prismatique pedomine dans tout I'in-
tervalle de ceformation. Il est caracerie par une lent e diminution jusqua
2% de deformation plastique, puis par un niveau plus ou moirs constant.
Ces pedictions sont en bon accord avec les fequences ddignes de glisse-
ment obsenees exgerimentalement (tableaux 3.4 et 3.5).0n peut toutefois
noter que le mockle pedit une activie basale alors que presque aucune
ligne basale n‘aet obseree dans nosechantillons. Céte proportion reste
reanmoins faible (< 4% en DL et< 9% en DT) et colerente avec les donrees
experimentales de la literature [LMB * 13, BDC* 15].
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Figure 3.14 { Fequence d'observation des familles de glissement estinee par le mocele
pour dierentes vitesses : 5 10 °s ! (lignes en tirets), 5 10 *s ! (lignes pleines), 8

10 *s ! (lignes en pointiles). Les points sont les valeurs exgri mentalesa5 10 *s * (en
ealie, les valeurs mesueesa la striction correspon denta des ceformation > 0:1).

Coe cients de Lankford etevolution de texture

Le tableau 3.10 compare les coe cients de Lankford peditspar le mocele
et ceux mesues dans cetteetude et dans uneetude similaie [BBB* 13]. La
forte anisotropie plastique du titane commercialement purest retrouee par
le moctle. Les coe cients de Lankford pedits correspondent bien aux va-
leurs exgerimentales pour l'orientation RD (R 2) mais sous-estiment un
peu celle de l'orientation TD (R 4=R 5). Comme suggee par Benm-
henni et al. [BBB* 13], l'absence de cesorientation intragranulaire dans le
mockle et/ou le faibleecart par rapport aux activies de glissement eelles
peuvent expliquer la dierence obsenee selon TD. Par ailleurs, I'e et de
[elasticit anisotrope sur ces esultats esta soulig ner. En e et, les coe cients
de Lankford sont sensiblement modies en prenant une elagdicie isotrope,
illustrant une epartition dierente des activies des sysemes de glissement.
En particulier, en passant d'un cadre anisotropea un cadreisotrope, l'acti-
vie des sysemes prismatiques diminue alors que celle de sysemes basaux
augmente[ARR * 16].

Mesures exgrimentales Pedictions du moctle (A // 1)
510 *s * 10 ®s *

. 510°s! 5 10“%s' 8 10 %s?
(cetteetude)  [BBB " 13]

RD (EP =9:0%) 2.1 22 20//1.8 19/17 18/1.6
TD (EP =6:2%) 5.5 49 361//3.1 3.7113.2 431135

Table 3.10 { Coe cients de Lankford mesues et pedits. \A" repesent e le cas de
[elasticie anisotrope et \I" le cas de lelasticie i  sotrope ( =0:3 et =42:25GPa). Les
valeurs de [BBB* 13] sont en fait obtenues grace a une egression lireair e sur un large
intervalle de deformation.
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Densies de dislocations

La gure 3.15 pesente levolution des densies de dislocations mobiles
et immobiles. Les densies sont plus elewees selon RD pusque la part de
ceformation ealiee par glissement prismatique y est plus importante et
que C; y est plus grand. Par congquent, la contribution des sysémes pris-
matiquesa lecrouissage global est peponderant en raison d'une diminution
plus rapide du libre parcours moyen des dislocations (eq. 36). Ce s@nario
pourrait expliquer le plus fort taux decrouissage selon RD durant le stade
C (gure 3.11) malge un maclage moins important et une part pluselewee
de glissement facile. En revanche, les simulations qui sor#gxecutes avec
une méme valeur deC; pour toutes les familles de glissement pesentent des
densies de dislocations plus elevees selon TD €f. les encarts de la gure
3.15) et donnent un plus fort durcissement durant le stade C slon selon
TD. Par ailleurs, la gure 3.15 montre que plus la vitesse de eformation
estelewee et plus la densit de dislocations estelewee.

Figure 3.15 { Evolution des densies moyennes de dislocations immobiles et mobiles
cumuees sur les 30 sysemes d'apes le mocele. En encart : esultats des simulations avec
les mémes valeurs den et C; sur toutes les familles de glissement.

Plasti cation des grains

A n de comprendre lecrouissage initial, il estegalement ineressant de
voir comment la plasti cation progressive des grains s'e ectue dans les simu-
lations. La gure 3.16 repesente levolution de la propo rtion de grains avec
1 ou 2 sysemes actifs. On constate que I'entee en plastie s'e ectue de
manere plus di use selon TD. En outre, selon TD, le glissenent secondaire
commence plus tot et le nombre de grains avec 2 sysemes afs augmente
plus rapidement. Cette observation est coterente avec lesaleurs pluseleees
de la limite delasticie selon TD [RLL *14]. Dans le méme temps, aucun
e etevident de la vitesse de deformation sur I'entee en plasticie ne peut
@tre constata partir de la gure 3.16.
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Figure 3.16 { Proportion des grains avec au moins un syseme actif ( > 0:004). En
encart : proportion des grains avec au moins deux sysemes adifs.

Discussion

La simple introduction des dislocations mobiles peut prodire un com-
portement non monotone de , etant donre que leur augmentation en-
tra'ne un adoucissement alors que lI'augmentation des distations immaobiles
conduita un durcissement. Toutefois, les encarts de la gue 3.12, obtenus
avec des mémes valeurs da et C; pour toutes les familles, ne montrent
aucune augmentation de durant le stade B. Une autre contributiona la
non monotonie de provient donc des interactions complexesentre les acti-
vies des dierentes familles de glissement. En e et, chague syseme s'auto-
ecrouit et durcit les autres sysemes de manere diere nte, en raison des
valeurs speci ques des modules de cisaillement directiomels, des coe cients
d'interactions, des densits de dislocations immobiles edes sensibiliesa la
vitesse. Par exemple, I'activation des glissements pyrarmdaux < a > induit
un tes fortecrouissage du fait des interactions colireaires avec les sysemes
prismatiques (eq. 3.33). En e et, le long de RD, l'augmentaion de durant
le stade B est coreke avec I'augmentation de I'activite des sysemes pyrami-
daux < a > (gure 3.14), ainsi gu'avec celle du glissement secondairggure
3.16). La valeur du coe cient d'interaction colireaire a d onc une in uence
signi cative sur 'augmentation de au stade B.

Dans le mockle, les puits qui apparaissent dans levoluton de se pro-
duisent aux environs de 05% et 08% de deformation plastique le long de
RD et TD, respectivement (gure 3.12). Ces ceformations correspondent
peciement aux moments aJ tous les grains sont plasti es par glissement
simple ( gure 3.16). Par conequent, la chute de au cours du stade A est
vraisemblablement relee a la plasti cation progressive des grains, comme
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cela aegalementet suggee par Barkia et al. [BDC™ 15]. Le long de RD, on
peut ceduire des gures 3.14 et 3.16 que la plupart des graia se ceforment
par glissement simple sur un syseme prismatique durant lestade A. Le
long de TD, la situation est plus complexe avec plus de 65% degrains
cep en glissement multiplea la n du stade A (gure 3.16) et une quantie
comparable de glissement prismatique et pyramidak a > (gure 3.14).
En particulier, I'entee en plasticie est beaucoup plus progressive le long
de TD, ce qui explique certainement pourquoi cesechantilbns secrouissent
plus vite que le long de RD au tout cebut de la deformation pl astique, et
puis pesentent nalement un taux decrouissage plus faiblea partir la n
du stade A.

Les simulations ealises avec les mémes valeurs de et C, pour toutes
les familles de glissement retrouvent qualitativement I'eet de la vitesse de
ceformation sur le taux decrouissage au cours du stade A & long de TD ( -
gure 3.12). Ce esultat signi e que, le long de TD, la profordeur du puits doit
étre avant tout in uenee par la production des dislocati ons mobiles. Cette
production est en e et d'autant plus prononee que la vitesse de deformation
augmente, et cela quelles que soient les hypotteses saret C; ( gure 3.15).
Par contre, le long de RD, I'hypottese d'une sensibilie a la vitesse speci que
pour le glissement prismatique est recessaire an de retraver l'e et de la
vitesse de ceformation. Dans ce cas, le comportement du taudecrouissage
durant le stade A doit étre avant tout in uene par la £le ction des dierents
sysemes de glissement. Sur la gure 3.14, il estetabli que la part d'acti-
vie prismatique augmente avec la vitesse de ceformation A premere vue,
on pourrait conjecturer que la promotion du glissement prisnatique devrait
conduirea un plus faible taux decrouissageetant donne que la production
de dislocations mobiles est y suppose plus facile. Cepeadt, etant donre
leur plus faible cission critique, I'activation d'un systeme prismatique a la
place d'un autre syseme signi eegalement que le glisserent se ceroule sur
un syseme moins bien orieng, et donc contribuant moins a I'allongement
axial de lechantillon [ARR *16]. Cet e et peut induire au nal un taux
decrouissage plus important.

En n, la surestimation du taux decrouissage durant le stade A le long de
RD peut s'expliquer. En e et, puisque presque tous les grais se deforment
par glissement simple lors de ce stade, I'accommodation péique doit étre
di cile et d'importantes contraintes inter-granulaires s ont attendues. Or, les
mockles auto-coterentsa 1-site sont connus pour suresiner les contraintes
internes par rapport aux nethodesa champs complets qui pemettent de
tenir compte des e ets de voisinage [MB15]. Cet point est paticulerement
vrai en cas de forte non-lirearie, comme ici avecn = 32 ou n = 65.

116



3.5 Conclusions

Dans ce chapitre, deux nouvelles lois d'accommodation quiegendent
naturellement de la taille des grains ontee cetermire es. La premeére consicere
la plasticie intra-granulaire sous forme de boucles de sper-dislocations et
a pu etre appliquee dans un mocele polycristallin simplie. La deuxeme loi
aee ckrivee en consicerant des deformations plasti ques intra-granulaires
continues mais non-uniformes. Contrairementa la premere approche, cette
nmethode ne rend pas compte du caracere discret lea une distribution en
bandes de glissement mais permet de consicerer des gradisrde ceformation
plastique comme ceux congcutifsa I'empilements des discations au joint
de grains. Les calculs ont pu étre eali®es gracea une mthode de superposi-
tion utilisant les formules analytiques des contraintesa une interface plane
eveloppees au Chapitre 2. Ces deux approches ont monteque les e ets
de taille des grains obtenusetaient directement relesa la manéere dont la
plasticie se distribuaita l'inerieur des grains.

Ce chapitre aegalement permis de voir qu'un mockle microracanique
statique avec une topologie a double inclusions etait camble d'expliquer
la ®lection des macles secondaires de double extensionand l'alliage de
magresium AZ31. Ce mockle est susceptible d'ete appligea d'autres types
de macles secondaires comme les macles de contraction iregg dans des
macles d'extension qui se rencontrent plus fequemment das les alliages de
Mg [Bar07, BKBM08, MCJJ10, AKS10] ou encore au maclage secalaire
dans d'autres maeriaux comme le Ti [BSL* 10, XTS" 17]. Dans le cas du Ti,
il serait alors ineressant detendre le mocelea une fo rmulation enelasticie
anisotrope heerogene.

La dernere partie de ce chapitre a concerre la mocelisaion du compor-
tement en 3 stades du taux decrouissage du Ti- en traction. Cette etude
s'est faitea l'aide d'un mockle auto-colerentelasto- viscoplastique avec une
formulation a ne [MB15]. Ce moctle a permis de tester deux hyptleses
fortes : une plus faible sensibiliea la vitesse ainsi quune multiplication plus
rapide des dislocations sur les sysemes prismatiques. Aagstir de celles-ci,
les courbes de traction ontee correctement reproduiteset des estimations
raisonnables des coe cients de Lankford, de l'activie du glissement pris-
matique et de levolution des textures [ARR * 16] ontet obtenues. Plus
important encore, I'e et inverse de la vitesse sur la profordeur du puits du
taux decrouissage selon l'orientation de I'axe de traction aet retrouve de
manere qualitative, permettant d'avancer une explication aux pkenonenes
obsenes. Le mockle s'est ainsi ewk capable d'expliquer qualitativement
toutes les observations experimentales, y compris les pl sgeci ques. En-
n, il esta noter qu'en paralele de cette etude, d'autre s travaux ontee
ecemment conduits sur desechantillons de Ti de puree commercial avec
des compositions proches de la notre [BDC15, BDHG15, DB15, MMFS16,
DB16]. Ce groupe de chercheurs a notammentee amere a e ectuer une

117



hypotlese similaire de viscosie plus faible pour les syemes prismatiques
[DB15]. A l'aide d'un mocele a champs moyens viscoplasticque, cette hy-
potlese leur a permis de reproduire I'e et de I'anisotropie et de la vitesse
de ceformation sur la viscosie globale [DB15]. lls ont e galement mis en
evidence l'existence de necanismes de ceformation par issement au joint
de grains et formation de bandes en genoux [BDHG15, DB16] etrpposent
d'attribuer le plateau visible au debut des courbes de tradion selon TDa
un e et de vieillissement statique du fait des interactions entre dislocations
<c + a> et atomes interstitiels d'oxygene [MMFS16].
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Syntlese et perspectives de
recherche

Mes 8 anrees de recherche au CNRS m'ont permis de developpéierents
outils de mocelisation en lien avec les membres de lequig APLI, notam-
ment des moceles champs complets de nmecanique des champe dislocations
impemenes sous Abaqus et sousfreefem++ qui peuvent se eduirea des
mockles de plasticie cristalline standards, des codesMatlab permettant le
calcul imnediat des champselastiques aux interfaces plaes en fonction de
dierents paranetres et une nethode permettant de trait er les probemes
d'inclusion splerique pour certaines formes déigenstrain non uniformes.
Il esta noter aussi que l'extension a ne du moctle auto-coherent elasto-
viscoplastiquea champs translaes aet impemene sousFortran pendant
la these de Keleli Amouzou [Amol5]a partir du code exist ant au LEM3
avec formulation scante. Ces anrees de recherche ont assfourni quelques
esultats concrets ineressants qui ontee conrmes a posteriori par des
etudes incependantes, comme la promotion du glissement pralele aux joints
de macle 3(111) du fait de l'anisotropie elastique [IKD15, YDZ16] ou la
tes probable plus faible sensibiliea la vitesse des sysemes prismatiques
dans le Ti [DB15, ZJBD16].

En grande partie grace au travail des doctorants et post-dotorants, les
moctles ceveloppes ont pu étre confronesa dieren ts types d'observations
exgerimentales : champs de deformations et de desoriengtion de I'axe c dans
la glace, identi cation des variantes de macles primaire etsecondaire dans
desechantillons de Ti et d'alliages AZ31, identi cation d es sysemes de glis-
sement actifs etevolution des orientations cristallines dans des bicristaux
micronetriques de Ni ainsi que micro-extensonetrie et caacerisation de
lecrouissage, des sysemes de glissement actifs et devolution de texture
dans desechantillons de Ti en traction.

Mon projet scienti que s'e ectuera majoritairement dans | a continuie
desetudes merees jusqua pesent. Son ambition reste ce mettre enevidence
les relations qui existent entre les microstructures de déauts des maeriaux
cristallins (joints de grains, joints de phase, dislocatims, macles) et leurs pro-
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prees mecaniques locales et globales. Pour cela, de naveaux moceles seront
teveloppes et seront autant que possible confronesa des carackrisations
exgerimentales nes (extensonetrie haute esolution, essais necaniques a
lechelle micronetrique, EBSD haute esolution,emis sion acoustique) grace
a des collaborations internes et externes. Ces nouvellespgroches auront
pour objectifs de fournir les outils d'analyse et de concepbn recessaires
a lelaboration eta la mise en forme de nouveaux matria ux (composites,
maeriaux multiphases, maeriaux nano-structues). |l sera ainsi recessaire
de trouver unequilibre entre le ceveloppement de recherties fondamentales
et leurs applicationsa des probematiques industrielles (alliages egers, aciers
hautes performances, matriaux composites). Mon projet sienti que peut
se cecomposer en trois tlemes principaux qui sont cecrits ci-dessous.

E ets de I'anisotropieelastique sur la plasticie aux
interfaces

A la suite de la these d'ldriss Tiba [Tib15], une nouvelle these en co-
tutelle avec I'Universie de la Sarre a cemare en octobre 2016 (ttese de
Xiaolei Chen sous la direction de Sephane Berbenni, Chrisan Motz et moi-
meéme). L'objectif est detudier les e ets des propret es anisotropes sur les
nmecanismes de ceformation plastique aux joints de grainsmais en consicerant
doenavant des distributions discetes de dislocationset non plus des champs
continus de distorsions plastiques. Il est pevu d'e ectuer des premiers cal-
culs de champs de contraintes d'arrangements de dislocatis dans un milieu
elastique cubique en utilisant le formalisme de Stroh [ER$3, Str58, BB79]
puis detendre ces calculsa un milieuelastique cubique Feerogne [DB80].
Ces calculs serviront ensuitea estimer peciement l'etat des contraintes lo-
cales lors d'essais necaniques ( exion, compression)alkchelle micrometrique
sur des bicristaux pour pouvoir ensuite determiner la esistance intringeque
de dierents joints de grainsa la transmission du glissement. Les maeriaux
detude seront de structure CFC avec des coe cients d'anisotropieelastique
dierents an devaluer l'e et de l'anisotropie elasti  que sur la transmis-
sion du glissement par comparaison d'exgeriences. lls dewnt egalement
avoir une faibleenergie de faute d'empilement a n d'obtenir du glissement
planaire favorable a I'observation des lignes de glisserm# (qui aideronta
impementer les arrangements de dislocations dans le maale) eta la for-
mation d'empilements de dislocations au joint de grains. Unprojet commun
ANR/DFG sera cepo sur cette trematique en 2017 en collaboration avec
lequipe du professeur Christian Motz.

D'autres perspectives concernant les e ets de l'anisotrojelastique sont

egalement envisageables, notamment pour des applicatiaen fatigue pour
lesquelles les formules analytiques statiques ceveloges au Chapitre 2 sont
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bien adapees. Ainsi, dans le cadre d'une action du Labex DMAS sur
le comportement nmecanique des alliages de Ti, il est envise de regarder
I'e et des contraintes d'incompatibilie dans les struct ures lamellaires =
qui peuvent apparatre dans ces alliagesa partir de ces fonules. L'inerét est
d'apportereventuellement des informations sur les mecanismes d'initiation
de ssures en fatigue dans ces egions mais aussi d'e ectuales calculs pour
la premere fois dans le cas de deux phases de synetrie derente (HC et
CC) et en relation d'orientation de Burgers.

Par ailleurs, nous avons jusqua pesent uniquementetude les consequences
des contraintes d'incompatibilie dans les structures lamellaires de joints
de macle 3(111) sur l'activation des sysemes de glissemat de disloca-
tions parfaites. Or, les mecanismes de transmission aux jots de macle
3(111) sont nombreux et impliquent le plus souvent des dislocations par-
tielles [R76, ZWL* 11, ZLW12]. Il serait ainsi ineressant de competer le tude
ep ealiee en regardant I'e et des contraintes d'in compatibilie sur l'ac-
tivie des dislocations partielles. Une analyse compkte des necanismes de
transmission aux joints de macle 3(111) par modi cation de s contraintes
locales pourrait ainsi etre ealiee et appligee aux aciers TWIP.

En n,a plus long terme, il peut étre envisageable d'e ect uer des calculs
analytiques des contraintes d'incompatibilie aux point s triples enelasticie
anisotrope reerogene comme cela a cepet e ectu e enelasticie isotrope
homogene [CZ96]. Comme pour les interfaces planes, le buegit d'obtenir
gracea ces calculs une estimation imnediate des niveauxie contraintea un
noeud triple ou multiple en fonction de I'anisotropieelastique du matriau,
de la fraction volumique et de l'orientation cristalline des grains, de I'orien-
tation de la jonction et du chargement macroscopique.

Transport des GND par syseme en grandes aéformations
et couplages thermonecaniques

Pour un couplage vraiment e cace avec la plasticie cristalline, il sera
recessairea l'avenir de esoudre le transport des GND pa syseme dans une
formulation grandes deformations [Ach01, Ach04]. En e et, la esolution
actuelle des equations de transport par syseme est simpke (egs. 1.59
et 1.60) et reglige certaines des contributions leesa k rotation des plans
cristallins qui peuvent avoir une in uence, en particulier aux joints de grains
[RLC *17]. Cela reste un challenge car une esolution rigoureuse copfexi e
enornmement lesequations. Pour \eritablement appec ier les e ets nouveaux
qui pourraientemerger de ce cadre grandes deformationsil faudraegalement
chercher en paralklea eduire, voira supprimer, la di usion actuellement
pesente dans la esolution par methode Galerkin/Moind res cares [VBF06].
Cette di usion engendre assuement des e ets non physiqus, en particulier
visa-vis des densies de GND aux vitesses quasi-nullesuj sont senses étre
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stables tant que leur vitesse n‘augmente pas mais qui diuset dans les
simulations. Une solution peut étre de changer de schema @ esolution et
de s'aider de technigues de stabilisation commme dans [HMPG5].

La esolution du transport par syseme aux joints de grain s pourra aussi
étre anelioee par une meilleure slection des sysemes a mettre en cor-
respondance. Cela pourra se faire en fonction des crieregonetriques de
transmission etablis exgerimentalement [SWC88, LRB90, LR85], ainsi que
du type de joint de grains, de letat des contraintes locales et de la quan-
tie de dislocations interfaciales stoclee dans le joint. Selon les cas, cela
conduira ainsia consicerer soit le joint de grains comme mperetrable au
syseme incident, soita autoriser une transmission partielle ou totale sur
un ou plusieurs sysemes sortants. Icealement, I'optimisation de ces crieres
se fera par confrontation experiences/simulations sur de bicristaux ou des
agegats de guelques grains.

Par ailleurs, un autre inerét d'avoir un mocele de trans port par syseme
eside dans la possibilie d'a ecter des vitesses spgeciques aux parties vis et
coin des densies de GND sur chaque syseme. Dans de nombug maeriaux
en e et, tels ceux de structure cubique centee (CC) [Kub82 ou les alliages
de Ti par exemple [PRX" 11], la mobilie des dislocations coin est beaucoup
plus eleee que celle des dislocations vis. Pour de tels n&xiaux, il serait
ainsi ineressant d'appliquer cette anisotropie de vitesse dans un mockle de
nmecanique des champs de dislocations a n déetudier ses eets sur la struc-
ture des dislocations et les proprees nmecaniques. A plus long terme, |l
est ensuite envisageable de coupler ce type de moctle avemtroduction
de mecanismes speCi ques aux caraceres vis et coin, ted que le glissement
eve et la monee des dislocations, respectivement.

Actuellement, notre moctle de necanique des champs de discations
ne permet pas detudier les e ets d'une variation de temperature sur la
eorganisation des dislocations alors que son utilisatio dans ce sens serait
pertinente puisqu'il consicere des densits de dislocaions polariees vis et
coin et rend bien compte de leur possible annihilation. Pourcela, il est en-
visageable de consicerer les mouvements hors plan de gleasent dans la
esolution du transport et de leur a ecter une loi de mobili € qui serait
fonction de la diusion thermique d'une distribution conti nue de lacunes
[MaMFVO08]. Il faudraegalement introduire les deformati ons thermiques et
I'e et de la temperature sur un certain nombre de propret es matrielles
(mobilies des dislocations, constantes elastiques, @sions critiques, etc.),
ce qui constituera une tache plus aiee. Avec cesekmets, un changement
de temperature congecutifa un chargement mecanique modi era letat de
contraintes internes ainsi que la mobilie des dislocatims, ce qui induira une
eorganisation de la distribution des dislocations et du champ de contraintes.
Dans ce cadre, le moctle pourra etre appligqlea letude de la restauration.
A plus long terme, un couplage thermonecanique encore plugomplet est
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concevable. A n detudier tout type de sollicitation ther monecanique, celui-
ci incluerait lekvation de temperature duea la plast icie, la esolution de

lequation de la chaleur et les possibles anisotropies desoe cients de dila-
tation et de conductivie thermiques.

Il esta noter que le savoir ceveloppe en terme de nmecanique des champs
de dislocations sera probablement mutuali® au sein d'un gupement de
recherche puisque le LEMS3 a participea la demande de mise m place d'un
GDR \Recristallisation" (regroupant 12 laboratoires academiques et 10 par-
tenaires industriels) pour 2017. Dans le cadre de ce futur GR, il est pevu
que le LEM3 s'implique au sein du groupe de travail \mecaniames fonda-
mentaux” et collabore avec le LGGE et Geosciences Montpeler. L'objectif
est la compehension des processus de germination et de mjion de joints
de grains et des paranetres (gradients denergieelastgue, densies de dislo-
cations, etc.) qui les contrélent, notamment par confrontation de dierents
maktriaux tes anisotropes (mireraux, glace, netaux h exagonaux).

Enn, il faut souligner l'oppurtunie o erte a l'avenir d e confronter
les donrees issues de simulation de nmecanique des champe dlislocations
aux nethodes de caracerisation innovantes actuellememn ceveloppees au
LEMS3, a savoir 'EBSD haute esolution et 'EBSD 3D notamm ent. Le
LEMS3 cherche en e eta developper sa propre technique de caacerisation
d'EBSD haute esolution qui permettra d'aceder aux cef ormationselastiques
(et donc aux contraintes locales), ainsi que d'aneliorer & esolution angu-
laire sur les rotations de eseau de pes de 2 ordres de grateur [Wil96,
MDF12, BW12]. Cette technique permettra ainsi d'aceder a une bien meilleure
description de la distribution des densies de dislocatias par calcul des com-
posantes du tenseur de Nye [Nye53] qui cependenta la fois @s gradients
de rotation de eseau et des gradients de deformation elastique. L'EBSD
3D ore elle la possibilie d'avoir acesa lI'ensemble des composantes grace
a la mesure des gradients dans lepaisseur. Or, un enjeu mjgur actuel est
de pouvoir valider le caractre pedictif des simulationsa champs complets,
non seulement en terme de distribution de champs de dceformi@ons, mais
egalement en termes de champs de contraintes et de densgde disloca-
tions. En e et, par la loi de Hooke les contraintes sont relees aux seules
ckeformations elastiques qui deviennent rapidement regligeables devant les
ceformations plastiques. Il est donc possible d'obtenir s pedictions re-
lativement correctes du point de vue de la distribution des dformations
totales et incorrectes visa-vis de celle des contraintesUne pediction plus
robuste des champs de contraintes et de dislocations perntea d'identi er
plus peciement les zones de la microstructure qui risqent de ssurer, de
recristalliser ou encore de proedera un changement de pase via le calcul
des forces motrices assocees.
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Beveloppement de nethodes d’homogereisation en
elasto-viscoplasticie polycristalline

Par rapport aux approches a champs complets, les nethodes
d'homogereisation conservent un inerét dans la mesure ai elles sont ca-
pables de traiter un tes grand nombre de grains (jusqua plusieurs dizaines
de milliers) relativement rapidement. La mise en donrees et egalement
beaucoup plus facile puisqu'elles ignorent I'arrangemenspatial des grains.
Pour ces raisons, ces nethodes pesentent un fort potengl pour &tre ap-
pligiees par les industriels. Les pedictions des approbes auto-colerentes
sont aussi bien plus pecises que celles des moctles de typraylor qui res-
tent majoritairement utilises dans l'industrie. Dans cet te optique, il convient
d'aneliorer encore les capacies du mockle auto-colerentelasto-viscoplastique
cevelope par lequipe APLI. Plusieurs voies de cevelo ppement sont en-
visagees : I'extension du mockle au formalisme des grande transforma-
tions gereralement recessaire pour aborder les probbmatiques industrielles
comme la mise en forme, la prise en compte du maclage comme canisme
de deformation pour traiter des matriaux comme les alliages de Ti ou de
Mg et,a plus long terme, l'inegration de lois d'accommod ationa longueurs
internes qui cependent naturellement de la taille de grairs comme celles
ceveloppees au Chapitre 3.

En ce qui concerne I'extension aux grandes transformationon souhaite
conserver l'originalie de la methodea champs translates [PSB99, PBF' 01,
MB15] car, en tant qu'approchea variables internes, lI'impementation nunerique
est plus simple que pour les autres approches auto-coleras. On sou-
haiteegalement conserver le cadreelasto-viscoplastige et rendre compte de
levolution de la morphologie des grains, ce qui constituele \eritable chal-
lenge de ce projet. En e et, seuls quelques moctles auto-terents ont pour
l'instantet developpes dans un cadreelasto-viscop lastique et deformations
nies mais avec d'autres approximations que celles de la nhodea champs
translaes [NNO86, Har91, WWTH10]. Le ceveloppement d'u n mockle auto-
colerentelasto-viscoplastique en grandes ceformations permettra alors detudier
les e ets de texture cristallographique, de morphologies d grains ou des pro-
cessus d'accommodation entre dierentes phasesa n'impote quel taux de
ceformation et pourraeventuellement étre compee p ar l'impementation
de crieres de localisation de la ceformation.

En ce qui concerne la prise en compte du maclage intra-graraire dans le
mockle auto-colerent, on souhaite reprendre dans un cadeelasto-viscoplastique
avec la nethodea champs translaes le probeme de double inclusions ap-
pligte au cas du maclage primaire dans un polycristal [JBB 14]. La topolo-
gie est similairea celle de la gure 3.8 mais sans considation du maclage
secondaire : le premier ellipsode repesentant le grainparent, le deuxeme
la macle primaire, et le toutetant noye dans un milieu homo geneequivalent
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repesentant le polycristal. Contrairement aux autres mockles avec maclage
[Hou78, TLK91, Kal98, PTKO7, CTBAOS8], cette topologie permet un cou-

plage mecanique direct entre la macle et le grain parent : Is contraintes
internes dues au maclage sont calcukes en moyenne dans leimp parent et

la macle suivant la cemarche de Tanaka et Mori [TM72]. Il esta noter que

ce type de moctle permettraegalement d'aborder les proldmes de trans-
formation de phase sous divers chargements necaniques eandant compte
des interactions e ectives entre une variante de phase trasfornee et son
cristal parent.
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Resune

Mes activies de recherche concernent la pediction des hamps
nmecaniques dans les maeriaux cristallins fortement anitropes en lien avec
les incompatibilies de deformation engendees par les cefauts de la micro-
structure (dislocations, macles, grains). Cette probematique aet abordee
selon plusieurs approches de mocklisation,a chaque foisonfroneesa I'ob-
servation (mesures de champs, essais necaniquesa leefle micronetrique,
microscopieelectronique). La premere consiste en desisulations de plas-
ticie cristalline inegrant un couplage avec le transpo rt des densies de dis-
locations polariees, ce qui permet de rendre compte en pte de l'organi-
sation spatio-temporelle des dislocations. La deuxeme oie consiste en le
ceveloppement de formules explicites des contraintes etatationselastiques
aux interfaces planes dans le cadre d'une thermcelasti@t anisotrope
Feerogene en pesence de distorsions plastiques et degglissement au joint. De
telles formules donnent des e ets de premier ordre et permégnt de tester un
tes grand nombre de con gurations du fait de I'immediate & des esultats.
Des approches micromecaniques ont aussiete proposepour capter les ef-
fets de taille des grains lors des proedures d'homogerisationa partir de
la physique des processus intra-granulaires. En n, un moele auto-coterent
elasto-viscoplastique aet utilie a n detudier I' anisotropie et lecrouissage
du titane en tractiona partir d'une hypottese de viscosites dierentes entre
familles de glissement.

Mots-cks : dislocations, joints de grains, maclage, comaintes d'incom-
patibilie, anisotropie, micronmecanique

157



Abstract

My research activities deal with mechanical eld predictions in strongly
anisotropic crystalline materials in relation with strain incompatibilities ge-
nerated by microstructural defects (dislocations, twins, grains). This issue
is tackled according to several modeling approaches, whiclere confronted
with observation ( eld measurements, mechanical tests at he micrometric
scale, electron microscopy). The rst one consists in crysl plasticity si-
mulations enclosing a coupling with the transport of polarized dislocation
densities, which makes it possible to account to some exterfor the spatio-
temporal organization of dislocations. The second way corists in the deve-
lopment of explicit analytical expressions of stresses andlastic rotations at
plane interfaces in the context of heterogeneous anisotrop thermoelasticity
with plastic distortions and grain boundary sliding. Such expressions pro-
vide rst order e ects and allow to test a very large number of con gurations
thanks to instantaneous results. Micromechanical approalces have also been
proposed to capture grain size e ects during homogenizatio procedures
from the physics of intra-granular processes. Finally, an ksto-viscoplastic
self-consistent model was used to study the anisotropy and erk hardening
of titanium under tensile conditions from an assumption of d erent visco-
sities between slip families.

Keywords : dislocations, grain boundaries, twinning, inceonpatibility
stresses, anisotropy, micromechanics
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