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Chapitre | Introduction générale

Depuis une dizaine d’années, le terme “nano” ess soute le préfixe le plus en
vogue dans le domaine de la science. La thématitnamomatériau, nanostructure,

nanosystéme” foisonne et elle est en pleine émeegence Z"™siécle.

Dés 1872, Lord Kelvin s’interrogea déja sur lessifiles caractéristiques physiques,

chimiques et thermiques des matériaux trés finemhierges.

En 1959, le prix Nobel de physique Richard Feyninaagina la possibilité d’inscrire
les 24 volumes de I'Encyclopedia Brittanica sur u@&e d’épingle. Il annonga qu’'une
nouvelle ere de recherche était a la portée destffues en évoquant les potentialités de la
matiére a petite échelle dans un discours intitulEhere is plenty of room at the bottdm
dont le résumé est le suivant:

“Il'y a plein de place en bas de I'échelle ! Cal&ions la possibilité de faire un objet
trés petit, a I'image des cellules, aussi petit atssi fonctionnel, que nous puissions
commander, et qui exerce une fonction a cettellécheQu’est-ce que cela voudrait dire ?
La chimie reviendrait alors a placer les atomespam un exactement a la position voulue !...
Mais actuellement, nous devons toujours acceptgateangements atomiques que la nature
nous impose. Je ne doute pas que, lorsque noussuelque contréle sur I'arrangement
des objets a une petite échelle, nous découvrigorda matiere posseéde une gamme possible
de propriétés énormément plus étendue, et qu'awas pourrons réaliser beaucoup plus de

choses.”

Des le début des années 60, des études et desrcrexhedans le domaine
nanométrigue mobilisent toute la communauté sdigné qui ne cesse de confirmer cette
formidable intuition qu’'a eue Richard Feynman g@as découvertes voire par la production
de nanomatériaux présentant des propriétés méamajyphysiques qui étaient impensables

il y a quelques années.

Actuellement, les nanomatériaux suscitent un forgoeiement qui s’explique par
plusieurs facteurs notamment les progres des tgebsi de microscopie comme le
microscope électronique a transmission, a effeheélmu encore les microscopes a force

atomique. Ces outils ultramodernes ont permis di l& matiére autrement, méme jusqu'aux
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dimensions de l'atome, ce qui a rendu l'univers mgsomatériaux et leur réalité plus

palpables.

Ainsi les nanomatériaux se définissent par le fgitils sont constitués d'un
assemblage de particules nanométriques, dontlla ¢at inférieure a 100 nm. Les matériaux
traditionnels sont habituellement composés de qdes de plusieurs centaines et, plus

souvent, de plusieurs milliers de nanometres.

En effet, si on parvient a manipuler et a agenes mano objets, on passe alors de
I'élaboration et de I'étude de ces matériaux nouxea une nouvelle technologie appelée
nanotechnologie qu’on peut définir comme étbemsemble des théories, des techniques, des
mécanismes et des réalisations visant a produiremanipuler des objets de taille
comparable a celle des molécules et des atomedpndeeur caractéristique de I'ordre de

quelques nanometres.

Les nanotechnologies sont promises a des utilisatimirifiques. Le nombre de
secteurs visé est illimité et ouvre la porte & doeenestication totale de la matiére. Les
avancées scientifiques rapides de cette nouvellntdogie pluridisciplinaire apportent une
révolution dans les domaines de I'électronique) a@oélectronique, des matériaux, de la

médecine dont la biologie et I'écologie ou enctedénergie.

La nanotechnologie est porteuse de promesses leardispose déja de quelques
grandes pistes pour se développer. En médecines gr&lle, des avancées réelles ont été
enregistrées ces dernieres années notamment darsddmaines : le premier est celui du
diagnostic in vivo, qu’il s’agisse de scanner, @umarie par résonance magnétique ou par
tomographie, le second est la généralisation desspa ADN qui sont des dispositifs in vitro
permettant d’analyser en quelques heures I'expmesgénétique d’'une cellule grace a des
oligonucléotides qui sont des petits segments NADa médecine, en s'aidant de
nanotechnologie, a pour ultime but d'identifiertdlansformation tumorale dés la premiere

cellule affectée.

La NASA envisage d'utiliser des nanotubes de cab@TC) comme éléments
conducteurs des composants électroniques du fltans le domaine du stockage de

linformation elle imagine la lithographie utilisarun NTC et du diamant, en codant

3
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linformation au niveau atomique par un greffagdfédent d’atomes en surface. La
découverte des NTC est due a Sumio lijima (199L) les a identifiés par microscopie
électronique en 1991 dans un sous-produit de syatles fullerenes. Le fulleréene a été
découvert en 1985 comme étant une nouvelle foreneadbone. C'est la moléculgoQui

contient 60 atomes de carbone répartis sur les stsndun polyeédre régulier constitué de

facettes hexagonales et pentagonales.

Afin de donner une idée plus précise, un NTC esbljet tubulaire creux avec un
diamétre interne nanométrique et une longueur atdré de quelques micrometres. Il est
constitué d'un feuillet de graphite enroulé sumhéme de fagcon a former un cylindre fermé
aux deux extrémités par deux demi-fullerénes. Lsisténce d'un NTC est 100 fois
supérieure a l'acier, il supporte des températigrgaordinairement élevées. On rappelle

que jusqu'en 1985, les seules formes cristalliséeaues du carbone pur étaient le graphite

et le diamant.

Nanotubes de carbone

Hamada et al.,(1992) pensent que les NTC peuventdét type semi-conducteur ou
métallique suivant leur diamétre et leur élicité. ttansport électronique dans les NTC a été
prédit comme étant de type balistique ou quasktiqlie par White et Todorov (1998). Les
prévisions actuelles montrent que les dispositiBnométriques tels que des transistors a
base de nanotubes de carbone (CNTFET) ou de naru#ilsilicium pourraient étre les

successeurs des technologies CMOS.
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Les phénomeénes physiques qui se manifestent dadenk@ine nanométrique sont
étonnants ; ainsi une équipe de recherche mixted ENIBS/CEA-Saclay (2006) a montré que
les lois fondamentales de I'électricité, commeodiade Kirchoff établie depuis 1845, ne
peuvent plus décrire les propriétés d'un circtbnique lorsque ses dimensions atteignent
I'échelle nanométrique. Ces études confirment dédigiions théoriques de Buttiker et
al.,(1993) énoncées il y a plus de dix annéesredigm encore vérifiées. La méme équipe a
effectué des mesures sur un circuit quantique ceipde deux composants nhanométriques
montés en série : une résistance quantiqgue R etapazité quantique C. llIs ont constaté que
I'impédance équivalente est en moyenne deux fosspetite. Cela veut dire qu'un tel circuit
fonctionnera deux fois plus vite et consommera darmns d'énergie. Ces chercheurs ont
déduit que cette découverte peut aussi jouer ua f@hdamental dans le domaine de
I'électronique moléculaire, permettant de mieux pandre I'équivalent électronique d'une

molécule ou d'un circuit moléculaire via son citauiantique équivalent.

On ne peut pas parler de nanotechnologie sans éwvdeg MEMS (Micro Electro
Mechanical Systems) ou encore les NNMEMS (Nano/MFlectro Mechanical Systems) qui
regroupent microélectronique et micromécanique léppencore mécatronique. Définissons
d'abord les MEMS: ils sont lintégration des éléments mécaniques, iqops,
électromagnétiques, des sondes, des déclencheurde d'électronique sur un substrat
commun de silicium par la technologie de nanofairan. Les MEMS assurent des fonctions
de capteurs ou d'actionneurs pouvant identifier gesamétres physiques de leur

environnement: pression, température, accélératitasse...

Chi-Hwan Han et al. (2005) ont élaboré, dans lereatkt la recherche sur les
carburants propres, une microsonde de type sendibcoEur nanomeétrique utilisant le
dioxyde d'étain nanocristallin fabriqué par Gongle{2004) par la technique sol-gel et dopé
par le fluor. La conception de la sonde utiliseglehnologie des N/MEMS. Des tests ont été
ensuite faits sur la sensibilité au dihydrogérer g¢ semi-conducteur nanométrique. Chi-
Hwan Han et al. (2005) ont constaté une sendglpliis élevée et une meilleure stabilité a ce
gaz qu'aux autres par rapport & la méme sondeCpi®n dopée. Ces auteurs ont aussi

remarqué une basse consommation en énergie éence€snducteur nanomeétrique.

Intel Corporation vient de franchir une nouvellapg dans les techniques de

production des semi-conducteurs a l'aide du prockdgravure de ces microprocesseurs en

5
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45 nm comme taille des interconnections. Le pasaages gravure en 13 nm, prévue en 2007
d'aprés Intel, permettra de doubler le nombrerdesistors et d’augmenter de 20 % la
fréquence de fonctionnement de la puce, tout emisédt de 30 % sa consommation. On voit
la tout I'enjeu économique trés concurrentiel queeide cette course vers la miniaturisation et

l'infiniment petit et les nanomatériaux en sontodésis le fer de lance.

En effet, la diminution de la taille des grains tsaduit par une augmentation
significative de la contrainte d’écoulement. Cedtggmentation suit une loi expérimentale

bien connue sous le nom de la loi de Hall PetcBI11®53) qui relie la contrainte élastique

limite a I'inverse de la racine carrée de la¢adle graird par la relationo, =0, +—.

NE

o, est la contrainte de friction, K est la pente dd Ratch.

Nous constatons que la diminution de la taille gtasns permet de raffiner la structure
des matériaux et d'augmenter la limite élastique dbbtenir des matériaux d’une grande
résistance. On peut par exemple essayer d'améladénite élastique et les propriétés de
rupture a des dimensions qui varient, selon lesamase quelgues nanometres et 100 nm. Un
développement bien détaillé et une explicationadki de Hall Petch seront traités dans les
prochains chapitres.

Les Travaux de Nieh et Wadsworth (1991), El-Shetikl. (1992), Weertman (1993),
Conrad et Narayan (2000) montrent qu'’il existe deeiation de cette loi en dessous d’'une

taille de grains critiqued, située selon la littérature entre 20 et 40 nm:doesla taille de
grains est supérieured,  la loi de Hall-Petch est bien vérifiée et pour dedlles de grains
inférieures &, , la contrainte nécessaire pour initier la déforamplastique diminue etil y a

inversion de cette loi. Le matériau se durcit dpoar d > d, et s’adoucit poud <d, .

Lors de ces dix dernieres années, une multitudematieles ont été développés afin
d’expliquer le comportement inverse de la loi dell4Ratch. La plupart de ces modeles
considérent un matériau biphasé composé d’'unadiuri représentée par le coeur de grain et
une matrice, considérée souvent comme amorpheésemiee par les joints de grains et
parfois les lignes triples incluses. Ainsi, le cartpment macroscopique du matériau

composite, dans les modeles de Carsley et al. {18@hstantinidis et Aifantis (1998), Kim

6
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et al. (2000), Kim et al. (2001), Kim et al. (20@&t) Kim et al. (2005) n’est pas d’'une grande
précision, ils ont tous utilisé une simple loi daélanges. Capolungo et al. (2004) avaient
développé un modéle micromécanique biphasé insjpirodéle de Kim et al. (2000), basé

sur une méthode d’homogénéisation.

Jiang et Weng (2004) avaient élaboré un modeéleomécanique utilisant la méthode
autocohérente généralisée de Christensen et LO)Y19#£ cceur de grain et le joint de grain
sont plongés dans une phase constituant le miffeaté. Comme dans les autres modéles, la
phase du joint de grain est considérée amorphanddele a été appliqué a une plaquette

nanométrique d’oxyde de titan€iO, et les résultats ont été comparés avec les dennée

expérimentales d’Averback et al. (1993). Dans ledé® de Jiang et Wang (2004), le
développement des mécanismes de déformationsciasia justification de l'utilisation du

modéele des trois phases n'étaient pas bien exgliqu

Scattergood et Koch (1992) ont proposé un modedé bar une tension linéaire des
dislocations dépendante de la taille des grainsbaode a un renforcement du réseau des
dislocations. lls ont obtenu deux équations, I'wadable dans le cas d'un durcissement
(d= dg), ou la résistance mécanique est controlée pardpure du réseau des dislocations et
l'autre dans le cas d’'un adoucissemertdg) ou la résistance mécanique sera contrélée par
le contournement d’Orowan du réseau de disloca@enmodéle reste cependant basé sur le
mouvement de dislocation, responsable de la dét@maplastique, aussi bien dans le cas de
gros grains que pour les grains fins ou I'actidédislocation cesse, comme on le verra dans

les prochains chapitres.

L’objectif principal de cette thése est d’examifieffet inverse de Hall-Petch par une
modélisation multiéchelle de l'effet de taille dales polycristaux nanocristallins. Une
approche micromécanique d’homogénéisation, en vee pdedire le comportement
viscoplastique des matériaux nanocristallins séxeeldppée par le biais d'un modele prenant
en compte la microstructure du grain et du jomigdains. On privilégiera un comportement

quasi-statique.

Dans le chapitre Il, intitulé état de I'art, onddawa la structure et I'élaboration des

nanomatériaux. Une description de diverses appsoehdiverses investigations concernant la
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problématique posée par la loi de Hall-Petch semmguite analysées notamment les
mécanismes de déformations plastiques, de diffasid@mission de dislocations par le joint
de grains et de glissement des joints de graine beonne partie sera consacrée a la
simulation par dynamique moléculaire. Ce grand itleysera clos par une discussion

concernant les modeéles des interfaces colléeslmsom@s.

Le troisieme chapitre portera sur I'étude de quetgmodeles qui ont tenté d'expliquer

le comportement inverse de Hall-Petch dans lesmatériaux.

Dans le chapitre IV, on présentera le modele miéeanique élaboré et on discutera
succinctement les techniques classiques d'héngisption. Ce modele prendra en compte
le mécanisme de glissement des dislocations baséesuravaux d'Estrin (1996,1998), le
mécanisme de diffusion de Coble (1963) dans lelgsdbcunes diffusent a travers le joint de
grain et celui de Nabarro-Hering (1948,1950) daugiél les lacunes diffusent dans le cceur
de grain. La résolution du probleme est basée sarapproche micromécanique utilisant
I'équation intégrale et les opérateurs interfacisimxultanément. La transition d'échelle utilise
un schéma autocohérent généralisé (Christensen,et479). Le choix de cette démarche
sera expliqué. On traitera ensuite le cas d'unkision sphériqgue et d'un comportement

isotrope et incompressible.

Nous consacrerons le chapitre V a la contributi@mésion et de pénétration des
dislocations par le joint de grain. On modélisgoac ce mécanisme qui est thermiquement
activé en considérant que la déformation plastigaas l'inclusion est contrblée par le
glissement des dislocations et prenant en coltgifet des contraintes exercées a distance

par les joints de grains sur les dislocations nesbil

Le chapitre VI sera consacré au glissement du ¢l#rgrains .Cela va nous conduire a
des modifications du modeéle au chapitre IV. L'ifadee (grain/joint de grains) sera imparfaite.
On analysera le comportement effectif du compatates la phase antérieure a la décohésion
de linterface. Ce modele sera basé sur une ddudbsition d'échelle permettant ainsi de
prendre en compte le mécanisme de stick-slip emgquat le glissement des joints de grains.
On donnera enfin dans ce chapitre la carte deamsnes de déformation compléte qui

découle de cette étude et qui regroupe les diffém@canismes étudiés.
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Nous ferons enfin, a l'aide d'une conclusion géeérka synthese des démarches
entreprises et des différents résultats obtenusneproposera des perspectives dans ce
domaine en pleine expansion. Des annexes viendraorpléter le développement des

différentes techniques de calcul.
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Chapitre Il

Etat de l'art

Ce chapitre est composé de trois parties : IHt2 et II-3.

On étudiera dans un premier temps la structuresdenposition, les diverses classifications

ainsi que les techniques d’élaboration des nanonaaiz.

On verra ensuite d’'une maniére détaillée des ¢dliiés liées a la plasticité des matériaux
conventionnels et on examinera surtout la probkipa posée par la loi de Hall-Petch
quant a la limite d’élasticité des matériaux a atebture nanométrigue. On examinera
ensuite les principaux changements qui affectenptepriétés mécaniques engendrées par ce
qgu’on appelle I'effet inverse de Hall-Petch. On atera une large discussion au mécanisme
d’émission de dislocations par les joints de grai@s se penchera ensuite sur la simulation
de dynamique moléculaire qui ne cesse de progresserc la puissance  des

microprocesseurs et I'espace de stockage des dsnné

La troisieme partie sera consacrée aux mécanisraaiiftlision dans les joints de grains ou a
l'intérieur des grains liés au fluage-diffusion 8abarro-Herring et au fluage-diffusion de

Coble. On discutera ensuite le mécanisme d’émis#godislocations par les joints de grains
et le mécanisme de glissement des joints de grgingourront conduire au comportement

dit ” anormal ” des nanomatériaux.
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[I-1. Structure et élaboration des

nanomatériaux
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Un nanomatériau se rapporte a un matériau ayartadies de grains inférieures a au
moins 100 nm. C'est seulement par I'utilisationndiaroscope a force atomique ou de la
microscopie a transmission électronique ou enparéa diffraction de rayon Xgue la taille des

grains dans la gamme du nanomeétre peut étre \dseali

Afin de se rendre compte de I'extréme petitessaahometre, on donne I'exemple
d’'une balle de golf qui est environ 45 millionsfdé plus grande qu’une sphére de diametre
1 nanomeétre (I®m). Si la taille moyenne d'un grain d’'un matériaanacristallin est de
'ordre de 15 nm, elle est 1000 fois plus petite qcelle d'un matériau conventionnel, dont
la taille de grain moyenne est de 15 um. Les rgreqohies suivantes montrent ce qu’on peut

voir et ala méme échelle dans un matériau cdiorerel et dans un nanomatériau.

Matériau conventionne Matériau nanocristall

Figure 1I-1 : Micrographies montrant un matériau

conventionnel et un matériau naristallin

1. Diverses classes de nanomatériaux

1.1 Classification de Siegel et Niihara

On distingue dans la littérature plusieurs clasatfons des nanomatériaux. Elles sont
fondées sur la dimension de la phase ou des phasesnétriques (0, 1, 2 ou 3) selon qu'il
s’agit respectivement de particules disperséesbalguettes, de couches planes ou de
nanograins assemblés en volumes; ou selon qu'its'de systemes monophasés ou
multiphasés composites. Deux de ces classificgtiogie de Siegel (1993) (figure 11-2), et
celle de Niihara (1991) (figure 1I-3) seront préses.

12



Chapitre |l Etat de Il'art

Selon Siegel, les matériaux nanocristallins se gmi&nt sous forme d’amas ou
d'agrégats (clusters), de multicouches, de morat@susuperficielles ou incluses ou encore

sous forme de matériaux tridimensionnels.

0-Dimension 1-Dimension 2.Dimensions 3-Dimensi:::-ns
o® o0 W@
. .. @
L) G000
L] Y e IS
® G
® [ ] S
2

(@) (b) (€)

Figure II- 2 : Différentes classes de nanomatériaugelon Siegel
(a) nanoparticules ou amas d'atomes,
(b) multicouches constituées de couche d'épaissenanométrique,
(c) couches simples nanostructurées, (d) matériaumanocristallins a 3D
(Siegel, 1993)

Les amas ou clusters d'atomes sont de petitesylagiisolées contenant moins dé 10
atomes ou molécules dilués dans une matrice salideen suspension dans un liquide
(ferrofluides). Les clusters interviennent danséalisation de matériaux selon le concept de

« Bottom-up », comme on le verra dans la suiteedehapitre.

Les matériaux nanocristallins a une dimension (§®@jt constitués d'empilements de
couches monocristallines ou d'alliages homogén@&gadseur nanométrique tandis qu'une
nanostructure a deux dimensions (2D) est constidi@ee monocouche polycristalline
d'épaisseur nanométrique. Les propriétés d'uneheosont étroitement liées a la nature du

substrat et a l'interface. Notons que cette caégler matériaux présente une grande densité

d'interface; de I'ordre d&0*® / m? pour des grains de diamétre moyen égal & 10 nm.

Les matériaux nanostructurés a trois dimensiong 8Dt constitués de grains mono
ou polyphasés dont la taille est voisine de 50 @es matériaux, qui feront I'objet de notre

étude, sont composés essentiellement de graifsinge de grains et des lignes triples.

13
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Niihara (1991) suggére des nanocomposites se iggart en quatre sous-classes. La
matrice n'est pas généralement a I'échelle nanaguétr elle contient des particules a

I'intérieur et le composite est dit alors de typgagranulaire.

{EI type intergranulaire

(€] type mixte id) type "nano-nano"
{inter-intragranulaire) avec percolation

(2] matrice verre avec précipités nanomatriques

Figure 1I-3 : les classes des nanomatériaux seloriibara (Niihara ,1991)

Si au contraire ces particules nanométriques serditdans la zone de joints de
grains, les composites sont de type intergrareulair
Il'y a aussi des nanocomposites mixtes qui congien@ la fois des particules intra et
intergranulaires. Dans ces trois cas on se réfdeedstribution d’une phase nanométrique

minoritaire vis-a-vis d’une phase majoritaire mioetrique.

1.2. Classification de Gleiter

D’aprés Gleiter (2000), il existe au moins une digsensions des constituants dont la

taille est inférieure a 50 nm et environ 50% desn@s sont dans les joints de grains.

14
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Le tableau de la figure 1l-4 donne la classificatides nanomatériaux selon leur
composition chimique et la dimension des cristslitLes régions des joints de grains de la
premiére et de la deuxiéme famille sont indiqguéeseir afin d’accentuer les différents
arrangements atomiques dans les grains (crisgllie@ dans les joints de grains. La
composition chimique des grains et des joints dangr est identique dans la premiere
famille. Dans la deuxiéme famille, les joints deigs (en noir) sont les régions ou deux
cristaux de composition chimique différente se neigt ensemble et causent ainsi une
augmentation de la concentration. Ainsi :

- les plaguettes (ou lamelles) ont une dimensi@).(1
- Les aiguilles ont deux dimensions (2D).

- Les grains équiaxes ont trois dimensions (3D).

e

K L : .

<%, Types d’architectures
e, N\, % 1 Diffe

W i SrETICE .
] %.-‘,, % Différente I EEnae Inelusions dans une
&, % 15 entre joint de :
% & S pour chagque E : matrice de
Y, %, Identiques - ain et grains o
v cristal g S composition différente

S—
Lamelles S e o

I IIESEEI SESaaREna]

Atguilles

Girains

équiaxes

Morphologie de matériaux nanoarchitecturés

Figure II- 4 : Les différentes familles des nanomizriaux selon Gleiter(Gleiter ,2000)

2. Composition des nanomatériaux

La microstructure des matériaux a petits grainkénflirectement sur le mécanisme
dominant la transformation. On peut considérer féet gue la composition cristalline d’'un
nanomatériau est constituée de trois phases : e deegrain (grain core), le joint de grain

(grain boundary) et les lignes triples (triple joons).

15
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Joint de grain

Ligne triple

Cceur de gra

Figure II-5: composition des nhanomatériaux

2.1. Cceur de grain

Le cceur de grain est composé d’un cristal donbidiguration géométrique dépend
des atomes qui composent le matériau (CC, CFC, HC).

Ces cristaux ou grains sont orientés au hasatshiegar rapport aux autres.

Kumar et al. (2003) ont révélé selon une étudesmntéc et aprés un examen
microscopique de l'intérieur du grain, que sa $tmaccristalline s’étale jusqu’a la limite du
joint de grains. Les images hautes résolutionsaadalire [I-6 obtenues par un microscope a

transmission d'électrons montrent le coeur de ghainickel nanocristallin.

Figure 1I-6 : image haute résolution du coeur de gria du nickel nanocristallin
(Kumar et al., 2003)
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Les travaux et les observations de Kumar et al03R@onfortent une autre étude

expérimentale réalisée par Ranganathan et al. Y2001e titane nanocristallin.

2.2. Joints de grains

Le joint de grain est la région qui sépare deuxngral’'une des caractéristiques
essentielles des nanomatériaux est liée au nomiperiant d'atomes qui se trouvent dans les

joints de grains. En supposant que les grains aiemforme sphérique ou cubique, la fraction
volumique d’interface, donnée par Mutschele et keim (1987) esfgb = :%A ou A est

I'épaisseur moyenne des joints de grains et dlla taoyenne des grains.

Afin d'illustrer cette relation liant la fractiomolumique des joints de grains a la taille
des cristallites, on peut citer les travaux de &i€g991) faisant I'hypothése que I'épaisseur
moyenne du joint de grain varie de 0,5 a 1 nm,t-dafire une largeur de 2 a 4 plans
atomiques. Si I'épaisseur du joint de grain esteégal nm et pour une taille moyenne de

grain de 5 nm, on trouve presque 49% d’atomes légomt de grain (figure II-7).

100 . &
2 ;\ 1.0nm | A
k] 80 — — 05nmm | -
= i ]
(=] [ -
m 60 L ]
£ F
o p
5 g N\ ]
= 40 - 7]
w r \ 1
E F
9 -
=< 20
2 [
D :-_ 1 L A | —1 PR s
1 10 100

d (nm)})

Figure II-7 : Pourcentage d’'atomes localisés dang$ joints
de grains en fonction de la taille (biegel, 1991)
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Selon Gleiter (2000), les atomes de joints de graguvent aussi étre localisés selon
deux cas résumés par les figures 11-8. lls sonsdare structure complétement désordonnée

(Fig.lI-8a) ou une structure localisée sur lesssite réseau cristallin (fig.11-8b).

Figure 1I-8 : Types de configuration des atomes dasles joints de graingGleiter, 2000)

Deux grains adjacents ont des orientations diftéeries atomes localisés dans les
joints de grains accommodent leur position en @ita ou en répulsion avec les atomes

appartenant aux grains. Ce qui explique l'orientatdes joins de grains.

Ranganathan et al. (2001) ont obtenu des imagese h@solution (figure 11-9)

montrant des joints de grains a face orientée AtB'autres en désordre D-E.

Figure 11-9 : Orientation et désorientation des jonts de grains du Pd nanocristallin
(Ranganathan et al., 2001)
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Les joints de grains ne sont pas dépourvus de ©éfqui dépendent essentiellement

de la méthode et des processus de fabricationadesmatériaux. (Voir paragraphe 4)

Gleiter et al. (1989) considerent que I'épaisshujoint de grain est égale a 1nm. On
prend parfois cette épaisseur approximativemere&gab ou b est le vecteur de Burgers. La
figure II-10 montre une image STEM (Scanning traission electron microscope) tres haute

résolution d’un joint de grains aprés déformatianssaucune dislocation résiduelle.

2T

Figure 11-10: Image (STEM) haute résolution du nickel nanométrique
(Kumar et al., 2003)

2.3. Lignes triples

On appelle lignes triples (LT) ou encore jointples I'intersection entre au moins
trois grains. Il s'agit de régions trés peu expdstéd_es LT possédent une fraction volumique
directement liée a la géométrie cristalline, etaitra la taille moyenne des grains. D’aprés
Ranganathan et al. (2001), les LT pourraient awoirdle important dans la déformation des

matériaux a grains ultrafins.

Les travaux de Masumura et al. (1998) ainsi quex a1 Fedorov et al. (2002)
prouvent, par le modele qu’ils ont élaboré, le oleé par les LT ainsi que leur contribution
au comportement macroscopique qui est liée aflagtion volumique, leur composition
chimique, et leur pourcentage.
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Des observations expérimentales faites par Ratigamaet al. (2001), Schuh et al.
(2002) et Kumar et al. (2003) montrent que les doht des régions ou les atomes sont
désordonnés, ce qui est favorable a I'existenckaddupart des impuretés trouvées et qui
sont, d'aprés ces auteurs, localisées dans lesCES. mémes auteurs (Ranganathan et al.,

2001 ; Schuh et al., 2002) affirment qu’aucunéodetion n’a été observée dans les LT.

Wang et al. (1995) accordent une grande importanoe lignes triples dans leur

modele composite et notamment leur contributida diffusion (cf. 8 II-3).

Figure II-11 : Image (STEM) haute résolution montrant des grains, des joints
de grains et des lignes triplegKumar et al., 2003)

3. Fraction volumique

Les nanomatériaux se distinguent par deux parasétnportants:la réduction du
volume et l'augmentation du rapport surface/vol(81%). La fraction volumique de ces trois
phases dépend de la taille de grain. Les travawghde et al. (2003) démontrent I'évolution

de la fraction volumique en fonction de la taille gtain (figure 11-12).
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Figure 1I-12 : fractions volumiques des différentephases
en fonction de la taille des grains dZhou et al., 2003)

On constate que pour des tailles de grains supésed 20 nm, la contribution des
lignes triples est négligeable. Cependant, pourtailes de grains inférieures a 10 nm, leur

fraction volumique augmente tres rapidement.

4. Techniques d'élaboration des nanomatériaux

Il existe actuellement plusieurs procédés de fabidn des nanomatériaux. Cependant,
les échantillons nanocristallins fabriqués poue &&stés expérimentalement contiennent des
défauts dans la nanostructure qui ont un impaettsur le comportement durant les essais.
On peut énumérer quelques défauts assez fréquateme les défauts de nanopores, de
macles, de dislocations, d'interstitiels, des défalempilements, de porosité, de cohérence
des interfaces, ou encore de distribution de letdes grains. Les procédés de fabrication
utilisent soit des principes de dép6t physique (P¥Dysical Vapor Deposition) tels que
faisceaux d'électrons, ablation lasesoit des principes de dépdét chimique (CVD, chemica
Vapor Deposition) comme ['épitaxie, la techniquégs,.... ou encore AL-CVD (Atomic
Layer CVD).

Les procédés de fabrication sont classés par 'Htwal Society & The Royal
Academy of Engineering”, (Nanoscience and nanotdogres: opportunities and

uncertainties, 2004) selon deux approches thfeslown et bottom-up.
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Dans l'approche top-down dite descendante, orclkibertoujours & miniaturiser les
structures existantes; on commence par le matéréssif et on décompose la microstructure

en nanostructure par réduction de la taille demgra

L'approche bottom-up dite ascendante correspond déimarche inverse : on doit

assembler la nanostructure atome par atome ou atelpar molécule (figure 11-13)

Bottom-up Top-down
Synthése/ / \ Assemblage / \
physique  Synthése Auto  controlé Lithographie Usinage

Chimique  assemblage

Figure 11-13: Utilisation des approches bottom-up etop-down

L'approche top-down est utilisée en microélectroaigar Intel pour la gravure des
microprocesseurs. La figure [I-14 montre I'évolatiet les prévisions des technologies de
gravure en microélectronique ou l'assemblage pbgsse réfere a I'assemblage positionnel
par lequel les atomes ou les molécules sont délibént manipulés et positionnés un par un
pour former un dispositif. Cette opération est @&xtement laborieuse. Certains dépbts non
uniformes créent des imperfections a I'échelle mdédre qui peuvent inhiber les propriétés

du composant.

L'auto-assemblage chimique est une technique diuption bottom-up dans laquelle
les atomes ou les molécules s'organisent danstwduse nanométrique ordonnée par les
interactions chimiques et physiques programmeées antités moléculaires identiques. Au
niveau expérimental actuel, on part de substankeesigques que l'on fait réagir entre elles
pour obtenir une géométrie particuliere. Il existetefois d’autres méthodes de synthése des
nanomatériaux notamment la condensation & padin daz inerte, I'électrodéposition, la
mécanosynthése, la cristallisation a partir d'unéneu amorphe, la déformation plastique

severe, la déposition en phase vapeur et la tewhrsigl-gel.
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Figure 11-14: évolution des technologies de gravurdes microprocesseurs selon Intel
(Intel Corporation,2006)

4.1. Condensation par gaz inerte

La technique de condensation par gaz inerte, pégppar Gleiter (1989) consiste en

I'évaporation des atomes du matériau source arléntr d'une chambre (figure 11-15)

Azota liquide

| L Racleur

e

=" =—ntroduction
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Figure 11-15: fabrication de nanoparticules par condensation par gaz inerte
(Gleiter, 1989)
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La phase vapeur est extraite par chauffage ougrabardement. Les atomes évaporés
s'entrechoquent avec ceux du gaz inerte, ils perdieur énergie cinétique et se condensent

sous forme de petites particules nanométriquesefiaidissement par azote liquide.

A l'aide de cette technique, Champion et Bigo®@)9Champion et Bigot (1998) ont
obtenu des nanoparticules de cuivre ayant unerildison log-normale et une forme
sphérique d'un diameétre moyen de 25 nm. lls onérabtaussi des poudres d'aluminium
nanométriques synthétisées par la méme méthodesdatgment 60% des grains possédent
une taille en dessous de 70 nm. L'une des gradiffe=ultés rencontrées lors de I'élaboration
des nanomatériaux est liée a la quantité et aépartition des tailles des nanograins
obtenues par la technique de condensation par mgzei Cette technique dépend de
I'appauvrissement ou de l'enrichissement en aatans la région de la sursaturation ou la
condensation se produit, du taux d'énergie desedahauffés et de la vitesse d'évaporation.
Par une augmentation de cette derniére, on augnégatiement le nombre de germes, la
coalescence devient alors importante et la taéke ghrticules croit. L'inconvénient de cette
méthode, c'est qu'elle est trés lente et ne geaituéilisée que pour des métaux a bas point

d’ébullition.
4.2.Electrodéposition

Cette technique d'élaboration a des avantagedisajifs par rapport aux autres car
elle permet la synthése de nanoparticules a pdittite grande variété de métaux purs ou

d'alliages. Le principe de cette méthode est ptégear la figure 1I-16.

— +
CathodK Anode
\‘H - @u/
-UY® «pl Bain électrolytique

Figure 11-16: Principe de I'électrodéposition
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L’échantillon sur lequel doit s'effectuer le dépfiinstitue la cathode, l'anode est
constituée du métal a déposer. L'ensemble baigne dane solution chimique appelée
électrolyte contenant les ions métalliques a dépdse polarisation des électrodes a l'aide
d'une source de courant provoque une migrationedeans vers la cathode (substrat) et se

dépose sur celle-ci sous forme de métal a grainematrique.

Plusieurs parametres agissent sur la taille demgret la vitesse du dépot. On
distingue notamment la concentration du bain ers,idas proportions relatives de ses
constituants, sa température, la densité surfacitueourant au niveau de la cathode, la
nature et la qualité du substrat (cathode), letpposiement, la forme et la nature de l'anode, le
pH du bain et la géométrie de I'ensemble. Ebrabirail. (1999) avaient constaté que la taille

des grains du nickel nanocristallin diminue lorstgipH augmente.

L'un des grands avantages de cette méthode c’'ésfteqast peu colteuse, rapide et
permet de produire des nanograins en grande ¢geadei 'ordre de 20 nm. L'industrie
automobile l'utilise notamment contre la corrosem déposant de fines couches de

chrome sur les toles des carrosseries.

4.3. Technique Sol-gel

La technique sol-gel a été utilisée pendant i@lus années pour produire des oxydes
métalliques et des poudres céramiques et pouqtasrdes couches minces optiques pour le
traitement de lentilles ophtalmiques. D’énormegpgs utilisant la technique sol-gel ont été
effectués ces dernieres années pour la réductiota deille des particules a partir des
précurseurs organiques ou inorganiques. La teabrsgl-gel permet I'obtention de divers
matériaux notamment sous forme de films, de fibrds, monolithes ou poudres

submicroniques.
Dans cette technique, le sol est constitué deupséars qui sont soit des particules

colloidales dispersées dans un liquide de tailleprse entre un nanometre et un micrometre,

soit des alkoxydes (organométalliques en solutarsdin solvant).
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La technique sol-gel est basée sur deux réactahrimiques classiques de

substitutions nucléophiles qui sont I'hydrolyséaatondensation.

L'hydrolyse se schématise par la réaction:
=M-OR +H,0 - =M-OH + ROH
La condensation se représente comme sulit:

=M-OR+HO-M= - =M-0-M =+ ROH
=M-OH+HO-M= - =M-O-M=+H,0

ou M représente un cation métallique tel que liegisih, le titane ou le zirconium et R un

groupe organique alkyle.

Pour l'obtention des poudres, on doit éliminerggarhage la phase liquide interstitielle
constituée principalement d’alcool et d'eau piégéss la structure du gel humide. Le
procédé du séchage est généralement un traitehregntique qui se fait a une température
inférieure a 200°C. On aboutit & un matériau cuutpavoir plusieurs formes (figure 11-17),
par exemple des matériaux massifs tel que des rtlve®lde verre ou des céramiques, des
poudres, des aérogels obtenus par séchage supaggriies fibres, des composites, des gels
poreux, des films et des couches minces dont lacktion par les procédes sol-gel séduit de

plus en plus car elle utilise des techniques simetgeu colteuses.

Séchage

corventionnel

T r"ul\_.-mt'!riiu'iq1 Sl'!r.l'uge Gl sec

ol soagulalion ==oy bert Friﬂng: Faleria
humide denses

= Séchage
Films &1 supercrifigue
tﬁdcl'lﬂ!- minces

Figure II-17: Produits de la technique sol-ge(Brincker, 1990)
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Le dopage d’'un élément de base dans un systéengelsest couramment utilisé dans
le but de modifier les propriétés de certainsdesymétalliques. Les nanoparticules hotes
classiqguement utilisées sont I'oxyde de zircon#n@, ou l'oxyde de titandiO, .On utilise
aussi des nanoparticules de semi-conducteurs teld'axyde de zin&nO, I'oxyde d’étain
SnO, ou de l'oxyde de titari®O, . Shek et al. (1999) ont obtenu a l'aide de lanépie sol-
gel de I'oxyde d'étain nanocristallifnO, d'une taille de grain voisine de 3,5 nm. Piccaluga

et al. (2000) et Huang et al. (2003) ont fabriqeé danopoudres composites contenant des

particules élémentaires du nat/SiO, et Fe—ALQO, .

Bruni et al. (1999) avaient synthétisé par I'utitisn de cette méthode des oxydes de
nanocomposites tels quée,0,-Si0,, NiO-SiO, ou 3Al,0,-2Si0, , verifiant ainsi que la
technique sol-gel est un bon moyen de fabricaties danocomposites renfermant des

nanoparticules inorganiques.

4.4. Mécanosynthese

La mécanosynthése (mechanical alloying) permetehit) par des chocs mécaniques
successifs créés a l'intérieur de broyeurs, dedrps métalliques résultant de déformations
plastiques séveéres. La figure 1I-18 montre le s@éhan broyeur a mouvement planétaire qui

tourne sur lui- méme et qui est porté par ureplatui-méme en rotation.

Sens de rotation

(a) (b)
Figure 11-18: (a) - Broyeur a mouvement planétaire

(b) - Mouvement des billes
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La déformation des particules de poudre esgtégpjusqu'a ce que la composition
désirée soit réalisée. Les grains nanométriqeamt obtenus apres un temps de broyage
suffisant. La mécanosynthése utilise plusieupgesyde broyeurs qui contiennent tous des
billes de carbure de tungsténe ou d’'acier dursi®lus techniques permettent le mouvement
de ces billes. Contrairement aux autres procédémbdration des nanomatériaux, la
mécanosynthése permet d’obtenir de trés grandestitisa Elle est maintenant reconnue

comme |'un des moyens de fabrication d'une largengade matériaux a grains fins.

Au début des années 80, Yermakov et al. (1981Keth et al. (1983) ont obtenu
grace a la mécanosynthese des phases amorphehqea mécaniques dans le cas des
systémes Co-Y et Ni-Nb respectivement. Edelstefbaenmarata (1996) ont observé a l'aide
de cette technique une réduction des taillesrdimginitialement situées entre 50 a 100 um
a des tailles variant de 2 & 20 nm. La taille d@rgdiminue avec le temps de broyage vers
une valeur minimale de saturation. Hellstern e(1#889) ont observé des tailles de saturation
de 5 a 10 nm. Fecht et al. (1990) ont observéalltsstde 9 nm pour les cubiques centrés et

13 nm pour les hexagonaux compacts.

Les nanograins préparés par mécanosynthese par@uayana (2001) présentent des
défauts dont la densité est bien plus élevée guisdl I'est dans les matériaux élaborés par

nanocristallisation d’alliages amorphes massifsijpat al. (2000).

4.5. Déformation plastique sévere

Pour raffiner la microstructure des matériaux, entpavoir recours aux procédés des
grandes déformations plastiques. La techniqueua @pandue est [|'Extrusion Angulaire a
Section Constante (EASC) ou Equal Channel Anguiarugion (ECAE) imaginée par Segal
(1981) dans les années 70. L'ECAE consiste aduair® un échantillon lubrifié dans un
dispositif et a I'extruder a travers deux canagsection identique et formant un angle a leur

intersection (figure 11-19).
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Figure 11-19 : dispositif et Trajectoire suivie par I'échantillon

dans le procédé ECAE

Gubicza et al. (2005) ont déformé un alliage d'ahimm Al 6082 (Al-Mg-Si-Mn) par
le procédé ECAP afin de produire une microstrgcturgrains ultrafins. lls ont obtenu et
seulement apres une passe un raffinement de la dailgrain inférieur & 100 nm. Pendant la
déformation et aprés 4 passes ils ont constatédimigution de la taille des grains et une
augmentation de la contrainte d'écoulement engenplaé¢ I'augmentation de la densité de
dislocation.

Un autre procédé basé sur les fortes déformatiopsl@ HPT (High Pressure Torsion)
est utilisé pour élaborer des matériaux a graims fne piéce circulaire est maintenue entre
un support et un piston. Elle se déforme par a@arsious une grande pression de plusieurs
GPa. Ce procédé permet d'induire une grande défiomsans toutefois changer la forme de
la piece. On peut obtenir des tailles de grairnaljusqu'a 50 nm. Cependant le HPT reste

limité a des échantillons circulaires de faibleiggaur.

’P
e, -

piston

[ ————

picce

support

Y .

Figure 11-20 : Principe de la torsion sous haute pession
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II-2. Limite élastique et mécanisme de
deformation
Loi de Hall Petch
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1. Loi de Hall-Petch

Nous avons vu au chapitre | que I'équation liartdatrainte élastique limiter, a la

taille des grains d d'un matériau est décritdgbni de Hall (1951), Petch (1953) :

g =0 +L -1

y o \/E

o, est le terme de friction, « d » est la taille daigretk est la pente de Hall Petch. Cette loi

indique que la contrainte pour la déformation augiéorsque la taille des grains diminue, et
donc qu’un matériau polycristallin a grains firg plus dur gu’'un matériau polycristallin a

gros grains.

La figure 11-21 montre les résultats des mesurdecafées sur les aciers doux de

structure ferritique ayant une teneur en carbarférieure a 0,1 % en masse.

o fum

EOO RO 20 10 E 4 3 2 1.5
Ry MPa) e o i I
B00
A0 T
it
300 —
A
o wha
200
|
100+
[u]
0 4 8 12 (=] 20 24 28
d= V¥ imm%)
& Far pur o 0.09% C » 0B C
O 0,06%C G013%C o 020%C

Figure II-21 : Effet de la taille des grains sur lalimite d’élasticité nominale en traction
dans les aciers au carbone a structure ferritiquesfructure cc) (Armstrong, 1962)

La valeur de la constante de Hall Petch K esiodere de 20 MPa-mif et la valeur

de g, est proche de 100 MPa lorsque la taille de grestgres grande<500 um). Dans le
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cas des aciers extra doux, quand la taille de gstiméduite & 10m, la limite d’élasticité est
de l'ordre de 300 MPa, soit une augmentation daatefur proche de 3 par rapport a une taille

de grain de 500um. En agissant sur la taille des grains a l'aidendtraitement

thermomécanique, on fait varier la limite d’élaséa’'un métal de fagon considérable.

Champion et al. (2002) ont fait des tests sur deehantillons de cuivre a taille de
grains conventionnelle et nanocristallins noté&peetivement (LCu) et (nCu). L'expérience
a été effectuée dans les mémes conditions. Les éelantillons ont été identiguement
soumis a la méme charge. La figure 11-22(b) mer& courbe contrainte-déformation
obtenue. On constate que la contrainte d'écoulechemCu, environ égale a 385 MPa est
beaucoup plus élevée que celle du uCu envirore@gab5 MPa soit une augmentation de la
contrainte d'écoulement de 43%, ce qui vérifi@lale Hall-Petch.

200

JTIHTERETTTp T[IT|1|II|H
4

sl

130

True stress (MPa)

1

True strain (%)

Figure 11-22 : (a)-échantillon de cuivre nanocristdlin
(b)- courbe contrainte-déformation du (uCu) et(nCu) (Champion et al., 2002)

2. Comportement élastique. Module d’Young

Les transformations élastiques se manifestent seani des atomes et dépendent
essentiellement de I'énergie de cohésion interajoeniCes transformations correspondent a

des variations des espaces interatomiques etra@gements réversibles de dislocations.
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Lors d’'une transformation élastique, la configuwmatinitiale des atomes est retrouvée aprés
décharge (aprés cessation de la sollicitation) et iodifications géométrigues sont
réversibles. On compare généralement une transfarmélastique aux petites oscillations
d’'un ressort autour de sa position d’équilibre yfig 11-23). Dans ce cas la contrainte est

proportionnelle a la déformation :

E est le module d’Young du matériau.

Figure 11-23 : réponse et modeéle d’'une transformatin élastique.

Pour I'élasticité non linéaire, la contrainte s'écrit en fonction de la déformation

selon:
o=f(¢) 11-3

Sanders et al. (1997) affirment que les modulesstiflaes des matériaux
nanocristallins sont essentiellement les mémescgua des matériaux classiques pour une
taille de graind =10 nm. Prenant en compte l'effet de la porosité, mEsnes auteurs
obtiennent des modules d'Young de 133 GPa et de GBa respectivement pour le

palladium a taille de grain conventionnelle et &ladium nanocristallin pour une taille de
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grain d=30-40 nm. De méme pour le cuivre nanométrique etitere conventionnel ils ont

obtenu respectivement E=12P GPa et E=128 GPa (figure 11-24)

135 —

| —a—pnPd | E= i%eap|-24F]
130 ¥ \ == mn-Cu | E o= 121 cap[-4 00

Young's Modulus (GPa)

s L AL I

1] 0.01 002 LR iR Dl (03 0,08
Fraction Porosity

Figure 11-24 : Module d’Young en fonction de la poosité du Cu
et du Pd nanocristallins(Sanders et al., 1997)

Le module de compressibilité K pour le cuivre nagtnque vaut 144 GPa d’apres la

relation de I'élasticité isotropK = E/(3(1-2v)) pour un coefficient de Poissor=0.36.

D’aprés Koch (1999), les modules élastiques dimbyeur des grains de trés petite
taille (< 5 nm), comme le confirment aussi Van Swygenhoverale (1999) par des
simulations de dynamique moléculaire qui montrerg s modules d’Young du nickel et du
cuivre nanométriqgues sont identiques a ceux des emémétaux a taille de grains
conventionnelle : pour le nickel E=214 GPa pour 10 nm, alors qu’ils diminuent d’autant
plus que d est petit par exemple d’environ 25% pist8.4 nm.

Shen et al. (1995) ont examiné la variation du n®diiYoung et du module de
cisaillement du fer conventionnel et du fer nanoigéé préparé par usure mécanique et
mesuré par la technique de nano indentation (fifje28). On constate que lorsque la taille
des grains diminue, le module d’Young et le modd& cisaillement diminuent. Cette
diminution s’accélére entre 10 nm et 5 nm et elfeptus accentuée lorsque I'épaisseur des

joints de grains est égale a 1 nm (figure 11-25. ¢ourbe interrompue correspond a une
épaisseur de joints de grains de 0,5 nm.
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Figure II-25 : Ratio des modules d’Young et de cisbement du fer nanocristallin
et conventionnel en fonction de la ti de grains(Shen et al., 1995)

Zhou et al. (2003) ont étudié I'évolution du moddi¥oung en fonction de la taille
des grains et de la fraction volumique pour unonaatériau ayant un diamétre moyen de
grain allant de 30 nm jusqu'a 5 nm couvrant aimse grande gamme des fractions

volumiques des lignes triples (figures 11-26 e2W)

E iGPa}

180

180 L— - - - -
] 10 15 20 25 30
d (nm)

Figure 11-26 : Evolution du module d’Young en foncion de la taille des grains d
(Zhou et al., 2003)

Zhou et al. (2003) ont constaté que lorsque l&td# grains est voisine de 30 nm, le

module d’Young, initialement égal a 205 GPa, estaetord avec celui du méme matériau
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conventionnel qui est égal & 207 GPa, mais il deaisune maniére continue jusqu’a 188 GPa

quand la taille de grains est de 7 nm (figure [}-27

5 w1 = 2
d {nm)

Figure 11-27 : Evolution du module d’Young et des factions volumiques
en fonction de la taille des grains(Zhou et al., 2003)

Zhou et al. (2003) ont conclu que l'augmentatienlalfraction volumique des lignes
triples compte pour une grande part dans la dingnwtu module d’Young quand la taille des
grains est extrémement petite, de 3 a 4 nm envil®ent ensuite considéré le nanomatériau
comme un matériau composite constitué de troisgshate grain, le joint de grains et les
lignes triples, la contribution relative de cesdrphases au module d'Young global pourrait

étre donnée par une loi de mélange selon :

E, = EGfG + EGBfGB +ETJfTJ -4

ou E,_ estle module dYoung du nanomatériau mesueg,Heg et By sont les modules
d’Young du grain, du joint de grains et des lighgdes respectivement et,ffgg et fry sont
leurs fractions volumiques. En utilisant la valele E, mesurée, Zhou et al. (2003) ont

trouvé par calcul £204 GPa ; Eg=184 GPa et £5=143 GPa, ils en ont déduit que la
réduction du module d’Young dans les joints dergra’interpréte par le volume libre dans

ces régions ou les distances interatomiques mogadsgennent relativement grandes.
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Schaefer et al. (2000) expliquent de la méme faganla forte réduction du module
d'Young aux lignes triples est aussi le résultaéadi des plus grands espacements de la

distance interatomique dans cette région.

Schiotz et al. (1998,1999) montrent dans des simonk de dynamique moléculaire
que la porosité a un effet non négligeable sur ute d’Young et sur la contrainte
d’écoulement. Cet effet devient plus importantes Vides et les pores sont principalement
dans les joints de grains, c’est le cas d’échansllexpérimentaux produits par la méthode de

condensation d’'un gaz inerte.

3. Mécanismes de déformations. Dislocations

L'une des explications de la loi de Hall-Petch, cmenon le verra en détail dans cette
thése, est basée sur I'empilement des dislocatmmse le joint de grains. A cet égard, on va
évoquer dans ce paragraphe les mécanismes dendéfins de base qui sont nécessaires

pour la compréhension du fondement de cette loi.

3.1 Glissement

Une déformation plastique se fait par glissemenpldns cristallins. Le glissement
cristallographique correspond & une translatiome’partie du cristal par rapport a I'autre
selon un plan de glissement. Ce glissement s@déit bout par petit bout. On compare cela

au déplacement progressif d'un tapis ou d’'une dleeffigure 11-28).

5

Al - .

L

Figure 11-28 : déplacement progressif d’'une cheni# illustrant

le mouvement des dislocations.
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L'endroit ou se produit la déformation est une yrbdtion de petite taille qu’'on
appelle dislocation. Selon Orowan, le glissemeristaltographique est basé sur le
mouvement des dislocations qui, en parcourantiatr propagent la déformation plastique

qui est, rappelons le, irréversible (figure 11-29)

BN — —=
é - =
Cristal parfait
Is = — 5
<t < -
Cristal réel

Figure 11-29: Déplacement par glissement d’'une digication

Les directions de glissement, qui sont aussi lesctions du vecteur de Burgers, sont
des directions denses des réseaux cristallins tlas eorrespondent aux distances

interatomiques les plus courtes (figure 11-30).

—
Direction de

glissement

) Lignes de
glissement

v
.
V

Plans de glissement

Marches de
glissement

Figure 11-30 : représentation de la géométrie desligsements au cours

de la déformation plastique dans un cristal
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3.2. Ecrouissage

Le phénomene d'écrouissage se manifeste lorsgetamet un matériau a des
charges et des décharges dans le domaine de détormpdastique, on constate alors une

augmentation de la limite d’élasticité en foncta®s déformations successives.

L’'approche de Ashby (1970) suppose que chaque gmidéforme par glissement
simple et que la limite d’élasticité dépend de dagité des dislocations immobiles due a leur
stockage. En effet, les dislocations mobiles s’audent et s'immobilisent a I'encontre d’un
obstacle ou d’'une barriére tels que les joietgmhins ou encore les dislocations stockées.

L’écrouissage du matériau est ainsi causé parrieungation de la densité de ces dislocations.

La densité de dislocations est répartie différemtmetans un grain. Nous allons
rappeler ici la répartition des dislocations danspolycristal ainsi que leur contribution a
I'écrouissage. On distingue en effet dans un gragrégion a faible densité de dislocations
et ou la déformation est homogéene. Cette régioniamnles dislocations statistiquement
présentes qui sont responsables de I'écrouisstgerigtallin et dont la multiplication par les
sources de Frank-Read et la mobilité sont liéesiatexactions entre dislocations mobiles et
dislocations immobiles. Ces dislocations sont liéex incompatibilités du volume des
grains. La deuxieme région ou la densité de didions est forte contient les dislocations
géométriguement nécessaires qui sont responsadliscrouissage intercristallin. D’aprés
Eshelby (1961), ces dislocations sont liées aocanpatibilités de surface localisées dans les
joints de grains. Zhonghao et al. (1995) considérts joints de grains comme étant une

zone a trés forte concentration de dislocationsmgdoquement nécessaires.

Dans le développement de son modeéle, Ashby (19@8idere les dislocations
géométriquement nécessaires et les dislocatiotistisaement présentes. Dans cette these,
on ne fera pas de différence entre ces deux disiosapuisqu’on ne tient pas compte des

effets du gradient de déformation.
Afin de compléter ce paragraphe, on va évoqueenéorcement par écrouissage qui

provient de l'interaction des dislocations entriesl et dont le glissement devient de plus en

plus difficile au fur et a mesure que leur nomhbugraente. Notons que plus le matériau est
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déformé, plus il contient de dislocations. Le fiasissement des obstacles se fait
essentiellement soit par montée ou par glissed@rié (cross slip), soit par contournement
du défaut ou par cisaillement. Le cisaillementfetuera sur les précipités les plus mous ou
les plus petits ; la déformation propagée par klodation est alors compatible avec la
structure cristalline du précipité, ce dernier seraonc déformé. (figure [I1-31). Le

durcissement par précipité sera faible si les pi&s sont cisaillés car le passage d'une

dislocation au travers du précipité facilitera ésgage des suivantes.

W en perspective
20§ ©

7
,--__J._O_ ______ O---_OJ ..... Vue de profil

Figure 11-31 : Franchissement d’'un obstacle par cigillement

Le contournement d’Orowan concerne des présigités ou de gros précipités. La
figure 11-32 montre des dislocations qui contamh ces précipités. Chaque dislocation
ajoute une boucle résiduelle autour des précipités la taille apparente augmente a chaque
activation de la source de Frank-Read. Lorsqueslaahtion a franchi le précipité, les deux
bouts se rejoignent, cela libere la dislocatiorioetne une boucle de dislocation autour du
précipité appelée aussi « boucle d’Orowan », quiesh@ra plus difficile a franchir pour la

dislocation suivante.

Boucle de dislocation  Précipité Boucle stockée autour du précipité

Figure 11-32 : Mécanisme d'Orowan : durcissement suctural
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La contrainte nécessaire pour courber la ligne idloahtions et permettre ainsi le
contournement des précipités dépend du libre pesamoyenA et du rayon de courbure r
des dislocations. Si ce dernier est trés petitr@pport au libre parcours moyen<« 1), la
courbure autour du précipité se fera plus facildmdaneycombe (1984) a donné I'expression

de cette contrainte critique:

T,=7,+— (11-5)

ou r,,b et T sont respectivement la contrainte critigeecisaillement, le vecteur de Burgers

et la tension de ligne des dislocations.

3.3. Empilement des dislocations

Le mécanisme d’empilement des dislocations réglilitgghénomene de I'activation
d’'une source de Frank-Read et du déplacement dexcaliions. Une source de Frank-Read
est une source locale caractérisée par deux pséparés par une distance L. Lorsque la
contrainte appliquée a la source de dislocationss@gérieure a la contrainte d’activation
critique, la ligne de dislocation se déforme, sllecourbe et passe a I'étape suivante. Une fois
gu’elle n'est plus en équilibre, elle se recomtsne elle-méme et émet une autre dislocation

(figure 11-33). Rappelons qu’une source de FrankdRpeut émettre plusieurs dislocations.

l:—
*t'
1:—

Figure 1I-33 : Déclenchement de la déformation plague par I'activation

d’'une source de Frank Read
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Une source n’est activée que si la distance dmsag L de la ligne de dislocation est

supérieure a une valeur critique donnée par :

b
L. - 11-6

Ie

ou u est le module de cisaillement, est la contrainte effective de cisaillement eteb |

vecteur de Burgers. On en déduit que plus L esit, pibins la source engendre de

dislocations. La relation 11-6 nous donne diren¢at la contrainte critique d’activatian

Sous l'action d'un chargement, une source de HRaaki peut produire de
nombreuses dislocations dans un plan de glisserBepposons que la premiére boucle de
dislocation soit arrétée lors de son déplacemdatrancontre d'un obstacle quelconque tel
qu'un joint de grain par exemple. Les dislocatismsantes s'empilent les unes sur les autres
(figure 11-34) constituant ainsi I'un des moyemsdiircissement des cristaux qui dépend de la

taille de grains selon la loi de Hall-Petch conond'avait déja mentionné.

Joint de grain

Source d [ |
Frank-Read O <

l

n ° ° ° ° 2 1 0

— 0

Figure 11-34 : Empilement des dislocations contre n obstacle

sous l'effet d'un cisaillemento

En téte de I'empilement, la contrainte est muliplpar le nombre de dislocations
empilées n. Si o est suffisamment élevée, la poussée sur le jangrdin déclenche la

déformation plastique dans le grain voisin (figli¥85)
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Figure 11-35 : Empilement des dislocations contre o joint de grain engendrant

des dislocations dans les grains voisins

Lorsqu’une source de Frank-Read émet dans unetiidimame série de dislocations de
méme signe, sous l'action d’'une contrainte extégiel se produit une augmentation de la
densité de dislocations qui se bloquent mutuelléraptrainant une augmentation de la limite
d’élasticité. Le changement de la limite d’élaséiau encore la contrainte d’écoulement par
effet de I'écrouissage est relié a la densitdigiecation par la relation de Taylor comme on

le verra au chapitre 1V.

L’annihilation de dislocations est thermiquementiveée. Elle se produit lorsque des
dislocations a caractére vis ou coin de signes s§pse rencontrent ou elles peuvent s’attirer
et s'annihiler par glissement dévié (figure II-3Bappelons qu’une diminution de la densité
de dislocations par annihilation conduit a I'adesement du matériau et que les dislocations
ne sont pas genérées a la surface du matériau paaisnultiplication des dislocations

existantes. S'il n'y a pas de dislocation dans #&érrau, on atteint la limite d'élasticité

theoriqueg, ~u/10.

T - -

—
—O=—

Figure 11-36: Annihilation de dislocations
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4. Effet Hall Petch inverse

Plusieurs modeles décrivent la loi du Hall-Petcbmme étant basée sur
l'accumulation de dislocations aux joints de gra(ill, 1951 ; Petch, 1953 ; Lasalmonie et
Strudel, 1986) et bien d’autres.

Chokshi et al. (1998), El-Sherik et al. (1992) €t des essais expérimentaux de
dureté sur le cuivre, le palladium et le nickel sanstallins. Les figures [1-37 et 11-38
montrent les courbes obtenues mettant en évidéftet lde Hall-Petch.
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Figure 11-37 : Variation de la dureté H en fonctionde (d)*? dans le cas
du cuivre et du palladium nanométriques(Chokshi et al. 1989)
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Figure 11-38: Variation de la dureté de Vickers enfonction de (d)*/?
dans le cas du Ni nanométriquéEl-Sherik et al., 1992)
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El-Sherik et al. (1992) ont observé une déviatienla pente de Hall-Petch a partir

d’une taille de grain égale a 20 nm (figure 11-38)

Plusieurs facteurs ont été pris en compte afinaligier la déviation de la loi de Hall
Petch :

Nieman et al. (1989), Lu et al. (1990), Hahn edrRanabhan (1997) ainsi que Hwang
et McCormick (1998) I'expliquent par le glissemes joints de grains. Chokshi et al. (1989)
lattribuent aux phénomenes du fluage par diffust@s joints de grains. Palumbo et al.
(1990) et Suryanarayana et al. (1992) ont suggéesla pente négative dans le cas des
nanomatériaux se produit a une taille de graidaofraction volumique des lignes triples
commence a étre considérable. Li (1963) I'expligae I'émission de dislocations par les
joints de grains. Cette hypothése sera largemé&veldppée et exploitée aux chapitres V et
AVA

Fougere et al. (1992) l'attribuent & la densifioatiMorris et al. (1991) I'expliquent
par le joint de grains comme source et puits déchsions. Scattergood et Koch (1992)
expliquent cette déviation par une tension linédas dislocations dépendante de la taille des

particules combinée a un renforcement du réseadiglegations.

Nieh et Wadsworth (1991) suggérent que [I'effeterse de Hall Petch est un
adoucissement d0 au blocage de I'empilement déscditons a une certaine taille critique

suivi d'un changement du mécanisme de déformation.

Qin et al. (1999) ont fait une analyse qualitatdes la diminution de l'activité des
dislocations dans les matériaux nanocristallinsch&at que la microstructure de ces
matériaux agit beaucoup sur I'empilement des disilogs, ils ont proposé un modele traitant
de la stabilité des dislocations dans les matérmsé sur les champs de contraintes localisés
au niveau des joints de grains. En partant dugiaé dans les matériaux conventionnels les
joints de grains jouent le réle d'obstacle au rneowent des dislocations, Qin et al. (1999)
suggérent que la résistance des joints de graimsnaé suite & I'augmentation de leur
fraction volumique et qu'il existe donc une frantivolumique critique ou le module
d’élasticité volumique tend vers zéro auquel cagdats de grains deviennent des obstacles
moins efficaces a I'empilement des dislocationsgaieprouverait la diminution de I'activité

des dislocations dans les nanomatériaux et provaguieffet inverse de Hall Petch.
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Dans une étude basée sur le gradient de défornmdiera la présence de dislocations
géométriquement nécessaires dans les joints desgr&ao et al. (1999) ont montré la

dépendance de la contrainte d’écoulement avedladas grains.

5. Taille de grain critique

Toutes les études qu’elles soient anciennes owntéseaffirment I'existence d’'une
taille de grain critique a partir de laquelle omiracomportement anormal de la loi de Hall
Petch. On assiste alors a l'inversion de la pemteHdll Petch qui peut méme devenir

négative, on parle alors de la chute de la Idildi-Petch (figure 11-39).

a-y A

»
»

1/\/5

Figurell-39: Courbe de Hall Petch

Schuh et al. (2002) ont observé une inversioradeehte de Hall Petch dans le nickel
nanocristallin pour une taille de 12 nm. Niemaale{1989) ont étudié des échantillons de Pd
et de Cu et attribuent la déviation de cette |da diminution de la taille des grains jusqu’a la
taille des diametres de cceur de dislocations ojpiets de grains n'agissent plus comme des
barrieres aux mouvements de celles-ci. Nieman .e{18i89) affirment que le processus
responsable de I'effet Hall-Petch dans les gromgaeut ne pas avoir lieu dans les matériaux

a grains ultrafins.

En terme de régime stationnaire de la taille dissatlites, Nieh et Wadsworth (1991)
proposent un mécanisme qui décrit 'empilement diskcations aux joints de grains. La

force répulsive entre deux dislocations est domaéda relation :
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-7

ou b est le vecteur de Burgersest le coefficient de poissqgm,est le module de cisaillement

et L est la distance entre deux dislocations. Cémes auteurs (Nieh et Wadsworth, 1991)
suggerent que la taille de grains critique a pdditaquelle on a un effet inverse de Hall Petch

correspond a la distance critique d’équilibre edieex dislocations L =/, donnée par la

relation :

q = nub

=~ 11-8
© n(l-v)o

ou n est le nombre de dislocations empilées derf&dislocation de téte.

Arzt (1998) a montré que le comportement inverseHadl-Petch dans le cuivre
nanocristallin se produit a une taille de grairisqere voisine de 50 nm ou il y a inversion de

la pente de Hall Petch.

Lian et al. (1993) affirment qu'une source de Kkrdkeed n’a aucune chance
d’émettre des dislocations pour une longueur Lriatée a une certaine taille de grains
critique. Hahn et al. (1997) ont estimé que lat@nte a appliquer pour activer une source
de Frank Reed augmente par un facteur de 100@snknsion du grain est réduite a 10 nm a

partir de sa taille conventionnelle.

Averback et al. (1993), lors de I'étude de la défation de l'alliage TiAl, ont
déterminé une taille de grains critique égale &80 Bohn et al. (2001) ont observé un
comportement de type Hall Petch jusqu’'a une tailegrains égale a 50 nm en utilisant un

alliage constitué d’'un mélangg-TiAl majoritaire. Les grains ont été élaborésr pa

Suryanarayana (2001) par la méthode de mécan@setliune taille comprise entre 45 nm
et 1110 nm. Bohn et al. (2001) ont constaté det éfall Petch inverse pour une taille de
grains critiqgue voisine de 4 nm. Wang et al. ()99% estimé que, pour le cuivre, la notion
de plasticité causée par les dislocations ne pestéire valable au dessous d’une taille de

grains critique égale a 8,2 nm.
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On peut donc supposer que dans le domaine nangoeitise peut que l'on arrive a
une taille de grains critique ou les sources neld@pent plus aucune dislocation a l'intérieur
des grains. Le mécanisme de base sur lequel répésiale Hall-Petch ne peut donc plus étre
applicable pour les nanomatériaux. Il est donc s&aiee d’introduire une taille de grains
critigue au dessous de laguelle les modeles mictanmgues fondés sur le glissement et
I'empilement des dislocations ne peuvent plus sdavtoi de Hall Petch.

6. La transparence des joints de grains hors éduni

Valiev et al., (1992) ont cherché & démontrer gustiducture des joints de grains était
la cause de la défaillance de la loi de Hall PeRdur se faire, ils ont utilisé un matériau non
poreux ne présentant qu'un nombre trés faible déoaditions a l'origine, pour que les
arguments liés a des défauts d'origine ou de pméipardes échantillons soient écartés. lls
ont ensuite effectué plusieurs recuits a des tesy@s diverses et ils ont mesuré la dureté
de chaque échantillon. lls ont constaté que plugndapérature du recuit est élevée, plus la
taille des grains est grande.

L'explication proposée par Valiev et al. (1992) uptes changements de pente de
Hall-Petch fait appel a la distinction entre jside grains a I'équilibre et joints de grains hors
équilibre a partir d’'une certaine température driite Ainsi, il est possible que les joints de
grains hors équilibre, moins ordonnés, soient parents aux dislocations et soient plus
susceptibles d'absorber les dislocations et anliéelide ne méme plus représenter un obstacle

pour elles. Cette affirmation sera explorée au itteal'.

7. Simulation de dynamique moléculaire

Les simulations de dynamique moléculaire sont delsrtiques numériques permettant
de simuler le comportement des matériaux a I'éehalbmique. Dans ces simulations, on
modélise le comportement d’'un nombre fini d’atommes sont assimilés a des points ayant
une masse et dont l'interaction avec les atomeas/ifennant est régi par un potentiel. En
dynamique moléculaire classique, on integre numérigent les équations du mouvement de
Newton pour chaque particule. Le pas de temps tgpigfilisé est de l'ordre de 1 & 2 fs
(femtoseconde : 1fs =1.E-15s)
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Cette technique a connu ces derniéres années uabl@ressor directement lié a

'amélioration des performances des microprocesseua la puissance des logiciels existants.

Dans le domaine des nanomatériaux, les simulat@msdynamique moléculaire
restent I'un des meilleurs moyens d’investigatioaselles permettent d’étudier et de prédire
les propriétés physiques, chimiques et mécanigigeses matériaux dans des conditions

telles que I'observation expérimentale est tregdtd voire impossible.

Schiotz et al. (1999) ont effectué des simulatidesdynamique moléculaire de la
déformation plastique sur des échantillons dereudt de palladium nanocristallins en tenant
compte de I'effet de porosité. Chaque échantillontient 8 a 64 grains et environ 100.000
atomes dans un cube de 10,6 nm (figure 11-40).diléetmoyenne des grains est de 5,2 nm.

Les grains sont obtenus par la construction de naret ils ont une distribution log-normal.

Figure 11-40 : Echantillon de cuivre nanométrique avzant et apres
une déformation de 10%(Schiotz et al., 1999)

Les cceurs de grains sont constitués d’atomes faramaréseau cubique a face centrée
avec une orientation cristallographique aléatdies atomes dans le joint de grains sont
coloriés en bleu et les atomes présentant un défanipilement sont en rouge. Une réplique
de cet échantillon a été ensuite faite a I'infinirespectant la périodicité et les conditions aux

limites. Le pas de temps des simulations est laspiconde (1.E-12s), le nombre d’atomes est
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environ 10 & 10 et la déformation peut étre suivie pendant unéeltotale d’au plus 1 ns.

Avant de déformer le systeme (figure I1-40a), dté recuit par simulation a 300K.

Aprés une déformation de 10% (figure 11-40b), Sthiet al. (1999) constatent que les
joints de grains sont devenus plus épais, celavergu’une activité considérable y a eu lieu

pendant la déformation.

A la différence des matériaux conventionnels owdkRime occupé par les joints de
grains est tres petit, Schiotz et al. (1999) cdestaa présence d’une fraction considérable
d’atomes dans les joints de grains entre 30% et 5084ui est en accord avec les évaluations

théoriques avancées par Siegel (1994).

Lors de la déformation, Schiotz et al. (1998) aaitalé la contrainte moyenne dans
I'échantillon en fonction de la déformation. La slation a été faite a des températures et des
tailles de grains différentes. La figure 11-41 derlas courbes de déformations moyennes dans

le cas du cuivre nanocristallin & OK et a 300K :
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Figure 11-41: Contrainte moyenne en fonction de ladéformation a T=0K et 300K
(Schiotz et al., 1998)

A T=0K (figure lI-41a), chaque courbe est une mayenobtenue apres sept
simulations pour une taille de grains donnée. R0BK et pour & 5,21 nm (figure lI-41b),
les courbes sont obtenues apreés quatre simulai@tsun systeme contenant 100000 atomes

et un taux de déformation de 58H3.
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Les simulations pour & 6,56 nm sont faites sur un systéme contenahatbines, a
une vitesse de déformation égale &si0OLes fluctuations observées sont principalement
d’origine thermique et elles sont moins prononafgand la taille des grains est grande. Ces

auteurs ont observé une zone linéaire élastiqued(3% ) avec un module d'Young qui

augmente avec la dimension du grain autour de 90®GPa alors que le module d'Young
du cuivre polycristallin est égal a 124 GPa. Cditi#rence est causée par la grande fraction

d'atomes se trouvant dans les joints de grains.

Comme la dimension du grain est réduite, une grandgrité d’atomes appartient
aux joints de grains dont le glissement deviens fiicile. Cela conduit & un adoucissement
du matériau par effet de Hall Petch inverse obs@a€ Schiotz et al. (1999) & OK et a
300K (figure 11-42).
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Figure 11-42 : limite d’élasticité et contrainte d’écoulement
en fonction de la taille des graingSchiotz et al., 1999)

D’aprés ces auteurs, la déformation se produitcjpalement dans les joints de grains
sous forme d'un grand nombre de petits glissemeuatseulement quelques dizaines d'atomes
se mettent en mouvements ordonnés les uns parrtappoautres. La structure instantanée
des grains lors de cette simulation montre qu’i}y &8 aucun mouvement de dislocation.
Cependant ces auteurs ont localisé a lintérieurgehin I'apparition de quelques défauts

d’empilements, il s’agit d’'une |égere activité dieux dislocations de Shockley (fleche verte,
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figure 11-40b) qui est nécessaire pour tenir comgeela déformation des grains qui glissent

les uns par rapport aux autres puisqu’il n’y agmsliffusion.

Ces simulations indiquent que I'effet inverse ddl Ratch est possible en l'absence de
porosité, et qu'il peut étre causé par un glissg¢rdes joints de grains méme en I'absence
d’'une activation thermique qui n'est pas prise empgte lors de ces simulations car la
procédure de minimisation d'énergie prive le systé® toute son énergie thermique, ce qui

prouve I'absence de diffusion.

Schiotz et al. (1998, 1999) constatent que, lagscdtte simulation, les grains
subissent une rotation en fonction de la tempégatat de la déformation de cing grains

sélectionnés aléatoirement dont la dimension mayeshde 5,2 nm.

lls ont constaté que la rotation augmente aveerfgérature et que I'angle de rotation
varie d’'un grain a lautre. lls pensent que quetgugains sont probablement dans un
environnement local ou une rotation considérabérlté d’'une déformation avantageuse de
I'échantillon qui réduit la contrainte. Les autggains subissent une rotation hasardeuse qui

dépend des petites déformations qui ont lieu tenpints de grains.

8. Emission de dislocations par les joints de grain

Le mécanisme d’émission de dislocations a été sagug# Li (1963). Li avait suggeré
gue les joints de grains agissent comme des sodeceésslocations en proposant un modele
basé sur le champ de contraintes localisé a leaxsnpités. Ce modéle a permis de découvrir
le mécanisme d’émission de dislocations par lestgode grains, ce qui flt aussi observé
expérimentalement par Murr et Venkatesh (1978)pat Murr (1981). Li et Chou (1970)
prédisent que la densité totale des sources decdigdns dans les joints de grains augmente
avec leur la fraction volumique. Wilson (1967nsique Bernstein et Rath (1972) ont fait, a
'aide de microscopes a transmission d’électrales observations directes de « ledges »
dans les joints de grains de nombreux métauxiagal. Pour Bishop et Chalmers (1968) les
«ledges» font partie des propriétés intrinséqueedadstructure méme des joints de grains.

Dans la suite de ce manuscrit on remplacera le«iedges » par le mot « marches ».
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Derlet et al. (2003) ont fait des travaux des satiahs de dynamique moléculaire
traitant le mécanisme responsable de I'émissiondd#scations partielles par les joints de
grains dans les matériaux nanocristallins. lls ommarqué que les joints de grains des
nanocristaux de cuivre et de nickel, d’'une taikegtains moyenne égale a 12 nm, émettent

une dislocation partielle durant la déformation.

Warner et al. (2006) ont fait des simulations soadaie quasi continu (éléments finis
et dynamique moléculaire) qui montrent que la défdron intragranulaire par les émissions
partielles de dislocation expligue seulement undigoale la déformation macroscopique,
surtout pour des tailles de grains voisines derfiDau d’apres Schiotz et al., (1998) ainsi que

Legros et al. (2000) il N’y a quasiment aucuneodigtion intragranulaire.

Sansoz et Molinari (2004), Sansoz et Molinari (Q0@pearot et al. (2005) ainsi que
Warner et al., (2006) ont utilisé la simulation dimamique moléculaire pour modéliser la
nucléation des dislocations partielles des intedadans les métaux de structure CFC en
utilisant un bicristal. Les simulations en trantide Spearot et al. (2006) ont montré que
I'émission d'une boucle compléte de dislocationljiaterface génére une marche localisée a
la source de dislocation. Ces simulations révéeissi que les joints de grains émettent des
dislocations uniquement sur les systemes favoratdeglissement comme dans le cas du

glissement des dislocations dans les cceurs desgrain

Sansoz et Molinari (2005) ont procédé a des sinauatde dynamigue moléculaire du
modele quasi continu developpé par Tadmor et 89&)L et par Shenoy et al. (1999). Les
résultats révelent I'existence d'un réarrangemeamndrdes qui se produit avant I'émission de
dislocations dans le cas ou une contrainte delleisent pure est appliquée a la source et ou
les joints de grains sont constitués d'unités &irattes de type E.

Dans les simulations de Warner et al. (2006), leircde grain suit un modeéle de
plasticité cristalline inspirée des équations d'Adieet Kothari (1996) et dont le taux de
glissement plastique utilise la loi developpée paaro et Needleman (1985). L'interface
obéit & une loi cohésive donnant la contrainteéatve en fonction de la distance de
séparation (Rice, 1992 ; Nguyen et Ortiz, 200€ks simulations ont montré que le
comportement en cisaillement du joint de grain$ snimécanisme du type stick-slip. Ce

mécanisme fera I'objet d’'une étude trés détailléetmpitre VI de ce manuscrit.
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Les simulations de Warner et al. (2006) ont éit&ga pour un déplacement critique
de 1 nm et sous une contrainte critique de 2.4 @&aur suggérée par Rice et Beltz (1994).
Warner et al. (2006) ont remarqué que lors duseligent des joints de grains, ces derniers
sont le siége de réarrangement des sites atomipgim®quant ainsi la nucléation de
dislocations partielles traversant le grain etsia derriere elles un défaut d'empilement

(stacking fault).

Dans une autre simulation de dynamique molécukireun modéle quasi continu,
Sansoz et Molinari (2006) ont testé la structurgote de grains en cisaillement en utilisant
des grains de tailles allant de 4,4 a 25 nm. kaid@ment a 25 nm sur un bicristal de type
> 9 a 4,5% de la contrainte est représenté dansfiiii3 ou on peut voir qu'une dislocation
partielle était nucléée au joint de grains et pg@e a l'intérieur du grain. Le processus de
cette nucléation a été précédé par un réarranden®omique dans linterface a une
déformation de 2,5% et une contrainte de 1,30 @Raprocessus a causé le glissement

avant la nucléation partielle de dislocation.

Figure 11-43: Déformation d'un bicristal de 25 nm et nucléation
d'une dislocation au joint de grain(Sansoz et Molinari, 2006)

En conclusion, les simulations de dynamique md#dau et les calculs a I'échelle
atomique jouent deux réles tres importants: ellegyérent la nature des lois qui s'approchent
de la réalité physique du phénomene simulé et pkesiettent d'évaluer les suppositions et

les hypotheses faites quant aux comportements d&siaux a lI'échelle nanométrique.
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9. Superplasticité et ductilité

La réduction de la taille de grains est égalememature a induire un comportement
superplastique, c’'est-a-dire des déformationss sajpture de I'ordre de 100%, voire 1000%.
Lors des tests sur un nanotube de carbone, Huaalg (006) ont réussi a le déformer a
haute température en faisant passer sa longue2# dm a 91 nm et son diamétre de 12 nm a
0,8 nm avant la rupture. lls en ont déduit que niasotubes de carbone peuvent exhiber un
comportement superplastique puisqu’ils sont des&¥80% plus longs et 15 fois plus étroits

avant la rupture.

Ma (2000) a testé le fer nanocristallin en compossa la température ambiante, a une
vitesse de déformation égaleica*s™. La figure 1l-44 montre un comportement
superplastique pour un diamétre de grain égal an80puisque la limite élastique de ce fer
nanocristallin est environ égale a 2,4 GPa s@pr@aimativement cing fois celle du fer

conventionnel dont la taille de grains est éga?® ¢ m environ.

Stress (GPa)

0 0.01 0.02 0.03 0.04 0.05
Strain

Figure 11-44: Courbe de compression & la températug ambiante

du fer nanométrique dense, d=80 nniMa, 2000)

Valiev et al. (2006) ont mis en évidence le corgoent superplastique d’un alliage

nanocristallinNi Al & base du nickel et d’aluminium produit par grocédé HPT.
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A 650°C, I'échantillon de cet alliage s’est alignde 390% et a 725°C on a un allongement
de 560%. Dans les deux cas, cet alliage exhibeomportement superplastique et une bonne
ductilité avec un maximum de la contrainte d’écmdat jamais atteint pour Il'alliage

Ni,Al qui passe de 0.9GPa a 1.5GPa selon le cas (figitse). Comme le montre cette

étude, le comportement superplastique ne se m#mifies uniguement dans les matériaux
nanocristallins purs comme le confirme Ma (2000aisTaussi dans les alliages a structure
nanométrique. Cette propriété mécanique intéressaité exploitée afin de développer une
technologie de fabrication

de tiges dune longuagsez grande a base de titane

nanostructuré possédant des propriétés mécaniguearquables.
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Figure 11-45 : (a)- Apparence des échantillons duNi,Al avant et aprés la déformation

(b)- Variation de la contrainte d’écoulement en fontion de I'élongation a 1.E-3/s
(Valiev et al., 2000)

Dans une autre étude antérieure, Valiev et al.qR66t examiné la limite élastique du
cuivre a grains ultrafins d’'une taille variant en00 et 300 nm. lls ont constaté qu’elle
augmente considérablement, jusqu’a environ 400 MBarapport a celle du cuivre classique
recuit qui est environ égale a 35 MPa. Le cuivrgrains ultrafins conserve une bonne
ductilité malgré un taux d’écrouissage moindre gelei du cuivre classique (figure 11-46a).
Valiev et al. (2000) obtiennent une courbe de c@®sgion qui change fortement aprés un
court recuit de 3 min a 473K, ce qui n'entraine gascroissance de grains notable, mais

diminue les contraintes internes et élimine deawtéfaux joints de grains (figure 11-46b)
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Figure 11-46 : Courbes de traction du cuivre a grans ultrafins bruts recuits
(a) pendant 1h a 773K, (b) pendant 3 min a 473Kvaliev et al., 2000)

Ces auteurs prédisent par ces résultats quedpsgtés mécaniques dépendent non

seulement de la taille des grains, mais aussi datlare des joints et de leurs défauts.

D’aprés Yin et al. (2001), la limite élastique eaction a 0,2% du nickel nanocristallin
a 30 nm passe a 1 GPa a la température amblardega’elle est de 300 MPa pour le nickel
a taille de grains conventionnelle (figure ll-47a).
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Figure 11-47 : Courbe contrainte-déformation du nickel nanocristallin
(@) en fonction de la vitesse de déformation ettampérature ambiante
(b) en fonction de la températurg(Yin et al., 2001)
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La ductilité est fortement diminuée, car le nickahocristallin ne se déforme que de
4% a la rupture pour une vitesse de déformatiord.d€° s'. Quand l'essai de traction

s'effectue & 373K, la limite élastique diminue 2584 (figure 11-47b).

Wang et al. (1997) ont étudié le mécanisme de dé&ftons des matériaux
nanocristallins a température ambiante. lls orectffé des essais de traction et du fluage sur
le nickel nanocristallin élaboré par la techniqiéettrodéposition avec des tailles moyennes

de grains allant de 6 a 40 nm (figure 11-48).

STRESS (MPa)

T T
10 15 20 25 30 35
STRAIN (%)

Figure 11-48 : Courbe contrainte déformation a partir d'un test en traction sur le nickel
nanocristallin et polycristallin recuit pendant 2h a 540°C(Wang et al., 1997)

La courbe obtenue montre une résistance élevéeitherO00 MPa pour d=10 nm,
mais une ductilité qui diminue quand la taille desins moyenne diminue de 40 nm a 10 nm.
Une amélioration de la ductilité semble se prodpmar d=6 nm, en accord avec la pente de
Hall-Petch négative pour<d10 nm (figure 11-48). Koch et al. (1999) concluefans leurs
travaux que les matériaux nanostructurés monophsmét résistants, mais ont une faible

ductilité en traction pour des tailles de grairfgrliieures a 25 nm.

Han et al. (2006) ont fait des tests sur un alliagease d’aluminium nanocristallin.
Ces auteurs ont constaté que sa ductilité augnmstgue la vitesse de déformation diminue.
Ce résultat est attribué a l'effet du vieillissemdpnamique de contrainte ou a l'effet de
Portevin-Le-Chatelier, qui est provoqué par le®rattions entre les dislocations et les

atomes.
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Tellkamp et Lavernia (1999) ont fait des essaisusualliage d’aluminium commercial
de type 5083 avec 4,4% de Mg, 0,7% de Mn, 0,15%dédont la taille moyenne des grains
varie de 25 a 35 nm. La limite d’écoulement passé2#t MPa pour l'alliage classique a 334
MPa pour I'alliage nanocristallin, alors que laisénce passe de 276 MPa a 462 MPa avec
des déformations a la rupture respectives de 18%oetCes valeurs sont respectivement 269
MPa et 345 MPa. Tellkamp et Lavernia (1999) suggesans démonstration que ces

performances sont dues au glissement intergraaulai

Cheng et al. (2005) ont prouvé que les procédéfaliécation peuvent avoir une
influence sur les réponses des échantillons entatams que les échantillons de cuivre
produits par broyage a boulle exhibent une plusefatuctilité que ceux produits par
condensation de gaz inerte et par compactage & gfzaSanders et al. (1997).

Dans les travaux de Sanders et al. (1997), ladimiélasticité est égale & 365MPa
pour une déformation maximale a la rupture é§a88&6 lorsque la taille de grains est égale
a 26 nm (figure 11-49a). Cheng et al. [197] omiuivé une limite d’élasticité égale a 688 MPa
et une ductilité de 12%, largement supérieure & cd¢ Sanders (figure 11-49b). Selon
Sanders et al. (1997), la faible ductilité des éthans de cuivre nanocristallins qu’ils ont
élaborés est probablement due aux impuretés et @éfauts de porosité qui se logent
majoritairement dans les joints de grains et [g3ds triples.

200

700 -
= 600
o
E 500 -
u
uy
% 400
=]
(=
S 300
—0— 26 nm _E
10 —C— 49 nm 2 2004
—#— 110 nm [T 1.E-4/<
—— 20 um 100 -
B Il 1 1 1 i} o I'l

0 0.005 0.01 0.015 0.02 0.025 0.03 o 1 2 3 H 5 8 7
Engineering Strain Engineering strain (%}
(@) (b)
Figure 11-49 : Essai de traction sur des échantillos de Cu
(a)-a différentes tailles de graingSanders et al., 1997)

(b)-a température ambiante et d=54 nn{Cheng et al., 2005)
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11-3. Diffusion et

glissement des joints de grains
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1. Phénomene de diffusion

Il existe deux mécanismes de transport de matiégeconvection qui met en jeu le
déplacement d'un ensemble d'atomes et la diffugiincorrespond a une succession de

déplacements élémentaires d'atomes dans la stuctur

Les phénoménes de diffusion a I'état solide coordpnt a des sauts effectués par les
atomes dans les défauts du cristal sous I'effeltadgtation thermique. Les mécanismes de
diffusion mis en jeu dans un cristal dépendentdeakure du cristal et de la nature de I'espéce

diffusante. Cependant, dans un cristal, on petindiser quatre types de défauts:

Le premier type concerne le réseau cristallin o8 deeuds inoccupés du réseau
forment des lacunes (vacancies) qui constituenype de défaut ponctuel trés important car
elles facilitent le déplacement des atomes duatri€te phénomeéne est appelé diffusion. Elle
résulte des permutations successives entre unedatuwn atome voisin qui se déplace pour
la combler comme lillustre la figure 11-50. Le naéisme lacunaire correspond donc a
l'occupation d'une lacune ou vacance, désignédaptattre (L), laissée par un atome du

réseau cristallin qui peut, lui aussi se mouvoitaggssant des lacunes.

23
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Figure 11-50: Migration d'une lacune vers la surface par déplacements

successifs d'atomes.
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Pour le deuxieme type de défaut ponctuel, il s@yita présence d'un atome interstitiel

dans une rangée atomique qui comporte un atomeig@pe les autres rangées (Figure 11-51)

Figure 1I-51 : Atome interstitiel dans un réseau

Les schémas des figures précédentes ne donneneqeprésentation incompléte des
défauts ponctuels considérés car les imperfectionespondantes ne se limitent pas a une
rangée atomique ou a un plan mais se font ressknis les plans voisins et affectent ainsi un

certain volume. Chaque atome interstitiel en palitc provoque une déformation du réseau
dans son voisinage.

Une déformation analogue, mais de moindre impoetapst causée par deux autres
types de défauts ponctuels. Le premier consistdagirésence d'un atome étranger substitué
a un atome du métal considéré (atome de substijutie deuxieme est plus complexe car il

est constitué par I'accumulation de deux défaatsepemple lacune + atome interstitiel.

En général et dans le cas de la diffusion lacunkrdiffusion de matiére dans un sens

entraine la diffusion de vide (lacune) dans I'auteda provoque la déformation de la matiere :
c'est I'effet Kirkendall.

Notons que la variation de la température peut ep@nces lacunes un nouvel état

d'équilibre et que les atomes constituant le driggavent eux-mémes diffuser : on parlera
alors d'autodiffusion.
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2. Fluage-diffusion

La déformation d’'un matériau induite pendant lentiah constant de la température
et de la contrainte est appelée fluage. C'est uanpméne thermiqguement activé et la
déformation qui en résulte dépend du temps.

Dans le fluage diffusion, on admet que les mouvdmedes dislocations
n’interviennent plus et que la déformation est etiskement due a un transport de matiere
par diffusion d'une face a l'autre de chaque gr&ians le cas de comportements en fluage,
les mécanismes basés sur la diffusion de lacuneget basés sur le mouvement de corps
solide des grains sont actifs sous des conditiomsdéformations, de contrainte, de
température et aussi de la taille de grains. Eet,d#f phénomene de fluage est d’une grande
importance pour les nanomatériaux dont la tailke gi@ins est inférieure & 100nm. Les joints
de grains, régions ou le réseau cristallin estqai@rement perturbé, jouent un réle important
dans les phénomenes de diffusion, en particulies da domaine 0,3T 0,5T ou T; est la

température de fusion.

Le principe de la diffusion est basé sur le déptem® d'un atome par sauts
élémentaires vers une autre position d'équilibendbun matériau cristallin, les directions et
les longueurs de sauts sont bien définies. Chaautepgut étre effectué vers les sites premiers
voisins a condition que l'on ait une lacune. Labpfmlité d'avoir ce type de défaut ponctuel

est égale a la concentration de lacunes donnée par

Clacunes = exI)(_G/kT) 11-9

ou G,T et k sont respectivement I'enthalpie libre de formratitune lacune, la température
en Kelvin et la constante de Boltzmann.

2.1. Loi de Fick

Avant d'évoquer le principe de la diffusion de Gokt de Nabarro-Herring, on va

rappeler la premiére loi de Fick. Cette loi consid@ue le flux de diffusionj est
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proportionnel au gradient de la concentrationequraine un flux de matiere. Elle est donnée

par I'équation suivante:

J; ==D,.0(C;) 11-10

ou C,est la concentration de I'espéce diffusaddeest le coefficient de diffusion qui suit la

loi d'Arrhénius selon:
D, = D,.exp(-G,, /kT) 1-11

ou G,, est la barriere d'énergie que I'atome doit frangbur passer d'une position d'équilibre
a une autre, cette valeur représente |'enthalmie de migration d'un atome ou d'une lacune et

D, est une constante. Le signe (-) dans I'expres#idi®) indique que le flux va des endroits

les plus concentrés vers les moins concentrés.

2.2. Diffusion de Coble et de Nabarro-Herring

On distingue trois types de mécanismes de fluags/gnt jouer un réle important
dans le processus de déformation qu’on va présdatey la premiére partie de cette étude :
Le fluage de Coble (1963), le fluage de Nabarral®9Herring (1950) et le fluage lié aux
lignes triples proposé par Wang et al. (1995). isélmbarro (1948), la concentration de
lacunes a I'équilibre doit étre différente selasriéntation de la surface d’un grain par rapport
a la contrainte imposée. Un processus de diffusanintervenir entre les différentes faces du

grain. Cette théorie a été développée par Heriagd) puis par Coble (1963).

Le fluage de Coble (indice co) correspond au trarigge la matiére le long des joints
de grains (boundary diffusion), alors que le fludgeNabarro-Herring (indice nh) correspond
a un transport de matiére a travers les réseasbaltins constituant le grain (lattice diffusion).

Les expressions des vitesses de déformations diea@smécanismes s’écrivent :
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oD.
éw=14ni 9o 1-12
k,T d*
et
QD
& =14——2 g 11-13
P T

ou & et &, sont les vitesses de déformatiansgst la contrainte appliqué®, est le volume
atomiqueg est I'épaisseur du joint de graibk, et D, sont respectivement les coefficients

de diffusion aux joints de grains et dans le comuigdiin, T est la température, d est le

diameétre de grain ek, est la constante de BoltzmarkyE 1,38.10%J-K™).

A partir des expressions précédentes du fluagesiifit, on voit que plus la taille de
grains d est petite, plus la vitesse de déformafioast grande. En effét est inversement
proportionnelle &? pour le fluage diffusion en volume, et pbur le fluage diffusion dans
les joints de grains, et elle dépend aussi de figgaal’activation qui est plus faible pour la

diffusion le long des joints de grains (Coble) goer la diffusion en volume.

2.3. Diffusion dans les lignes triples

Wang et al. (1995) ont proposé un troisieme typediffeision, localisé aux lignes
triples. Ce mécanisme jouerait un réle importantsdies nanomatériaux dont la taille de
grains est inférieure a 10nm. L'expression de ffusiion au niveau des lignes triples est

donnée par :

o°D.
e'g.zAU.i it g -14
kT d

A, est un facteur numérique dependant de la géonusdignes triples et des conditions

aux limites, [ est le facteur de diffusion atomique le long dgeds tripleso est I'épaisseur

du joint de grains effective.
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2.4. Expression générale de la diffusion

Frost et Ashby (1982) ont quantifié tous les méaraeis de fluage par une relation
mathématique phénoménologique donnant la vitess#éftemation stationnaire des solides
polycristallins qui varie généralement en fonctaenla température absolue et de la taille de

grains :

p n
E=A”—b(2j 9| D,exp(-G/RT) II-15
dt " kr\d) \u

ou A est une constanteyBst le facteur de fréquence qui est égal au ciefti de diffusion
guand la température T est infinie, G est I'énedjgetivation, R est la constante molaire des
gaz, p et n sont des exposants relatifs & la @dkegrains et & la contrainte respectivement.
Lorsque n=1 et p=2, on a le fluage de Nabarro-Hgyralors que pour n=1 et p=3, on a le

fluage de Coble.

3. Mécanisme de diffusion dans le grain et dangdat de grains

Le fluage de Coble et de Nabarro-Herring est basdasdiffusion de lacunes le long
de chemins préférentiels. On imagine le cas id&al drain cubique entouré de six joints de
grains soumis a une traction selon l'axe vertical ume compression selon l'axe
horizontal (figure 11-52):

AN

ﬂb?‘;

Figure 1I-52 : Schématisation de la diffusion dande grain et le joint de grains
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Le fluage de Nabarro Herring correspond a la diffusdes lacunes traversant les
grains et engendrant une déformation du crista@ichelle macroscopique, alors que dans le
fluage de Coble, les lacunes se déplacent darmkintergranulaire. Le nombre de lacunes
localisées horizontalement dans le joint de graiog augmenter alors que le nombre de
lacunes localisées verticalement baisse. Celavprqu’il y a bien transport de matiéres dans
le grain (Nabarro-Herring) ou le long des joints gfains (Coble). Ces deux mécanismes

peuvent aussi étre schématisés par les figuresnges:

1 Vacancy
i—————’——"—‘————— flow .
| ,I ! \\ \\ % E N , .
| NN | : Apres la deformation
| // % ‘t .
— e - -
1 \\\\ -7 ,Jl .
| \\ \\ 1/ ’.' :
| NS |
1L N f( J H x e
""""" ‘ T Forme initiale

Figure 11-53 : lllustration du fluage par diffusion selon Coble et Nabarro—Herring

Il'y a écoulement de la matiere (mass flow) deélzion compressée vers la région
ayant subi la traction par un flux opposé de lac(wacancy flow). La contrainte appliquée
crée un travail et baisse I'énergie totale du aystdl s’agit d'un mode de déformation non

dislocationnelle. Le fluage étudié est du type menen puisquee  est proportionnelle .

Dans les nanomatériaux, le fluage de Nabarro-Hgmi& semble pas jouer un rdle
dans la déformation selon Kim et al. (2005). Pantreole fluage de Coble aurait un réle
important quand la taille des grains s'étale ded®C 10 nm.

D’aprés F.A Mohamed et Li (2001), le fluage de Nabdlerring et le fluage de
Coble sont deux mécanismes indépendants. Par amr#ede processus le plus rapide
contrdlera le comportement. Le fluage de Coble aieprédominer sur le fluage de Nabarro-

Herring quand la condition suivante est satisfaite
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(EJﬁ >i [1-16
d)D, A,

EY

ou b est le vecteur de Burgers, d est la taille enag du grain,D, et D sont

respectivement les coefficients de diffusions anirtg de grains et dans le coeur de grain,

A, est une grandeur sans dimension approximativengeie & 66.

On peut aussi expliquer cela en supposant queil@s de grains ont des orientations
différentes dans un polycristal. Si la désorientast importante, seuls restent a l'interface

les atomes dont la position est commune aux rés@egideux cristaux.

atome commun

joint de grain

Figure 11-54 : Joint de grande désorientation. Atones communs aux deux réseaux

Il en résulte que :
« ilyaplus d'espaces vides dans le joint de grgiresdans I'ensemble du cristal ;

+ les atomes du joint de grains ont moins de voigiigu sein du cristal.

Par conséquent, la diffusion est plus rapide dasgdints de grains, puisqu'il y a plus de
place pour circuler. De méme que pour les surfibess, I'énergie des atomes des joints de
grains est plus importante que celle des atomegrd#@ss, et donc des impuretés vont pouvoir

se lier aux joints de grains.
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4. Glissement des joints de grains

Le mécanisme de glissement des joints de grainmagfeste dans les matériaux
nanocristallins. Conrad et Narayan (2000) ont eéstjyme la taille de grains critique a partir de
laguelle il y a glissement du joint de grains estprise entre 10 nm et 50 nm. Lors des
essais de traction sur un échantillon de Ni nastailin, Kumar et al., (2003) ont constaté
gu’ a partir de 10nm l'activité des dislocationsse et la déformation est dominée par le
glissement des joints de grains.

Shimokawa et al. (2005) ont fait une étude qui tmolevolution de la taille de grains
en fonction de la résistance mécanique a la détamantragranulaire et intergranulaire
(figure 11-55). La courbe a trait continu reprégeia résistance a la déformation par le
mouvement de dislocations (intragranulaire). Ceéstance augmente lorsque la taille de
grains diminue car le libre parcours moyen dimimwessi et I'empilement de dislocations
provoquant le transfert de la déformation au rgraoisin devient difficile. La courbe a trait
interrompu représente la résistance a la déformatiergranulaire par le glissement du joint
de grains, la migration et la diffusion .On constahe diminution de la résistance lorsque la
taille de grains diminue car I'épaisseur du joimtgtdains et sa fraction volumique deviennent
importantes. La région ou les deux courbes se embidevrait correspondre a la taille de

grains optimale critique ou les différents mécamisree valent.

Resistance to deformation

intergranular deformation intragranular deformation

grain size d

Figure 11-55: évolution de la résistance mécaniqua la déformation
intergranulaire et intragranulaire en fonction de la taille de grains
(Shimokawa et al., 2005)
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On analysera au chapitre VI le modéle proposérpaet al. (2001) qui est basé sur
celui de Raj et Ashby (1971), ou le glissement adiatjde grains est accommodé par la

diffusion dans les lignes triples.

Warner et al. (2006) ont constaté lors d'une st par dynamique moléculaire
que le glissement du joint de grains se produitsa diveaux de contraintes relativement
élevées entre 1,4 et 2,1GPa a 0 K et que datartecas, le réarrangement des atomes dans
le joint de grains a été accompagné de I'émissaotiefle de dislocation et dans d'autres cas
l'accommodation plastique était seulement duendidg@ation des joints de grains. Le chapitre

VI sera consacré a une étude plus détaillée dedcamsme.

Dans les matériaux a taille de grains conventidank glissement des joints de grains
peut étre accompagné par des mécanismes de diffdsidacunes inter cristallines ou intra
cristallines, il s'agit d'un mécanisme connu soasnbm de glissement de Lifschitz qui

correspond au glissement des joints de grains avoca® par la diffusion inter cristalline.

5. Modele des interfaces collées

Le chapitre 1V sera en partie consacré au probléeseinterfaces puisqu’il portera sur
le glissement des joints de grains et fera intardénterface grain/joint de grains qui sera

imparfaite. Nous rappellerons ici quelques géitésaconcernant les interfaces.

En effet, le modéle des interfaces collées ou debgs été proposé par Barrenblatt
(1959) et étendu au modéle de rupture ductileDpagdale (1959) et aux matériaux quasi
fragiles par Hillerborg (1976).

Dans ce modéle, on utilise les outils de la micrcaméque et de la tribologie car on
doit considérer tous les mécanismes possiblesaygent la déformation et la séparation des
interfaces ou encore la rupture. On tient comptéadeature des contacts des zones et des
frottements. La formulation basée sur ce modeéelermpe d’étudier non seulement les

interfaces collées mais également leur séparatitruedécohésion.
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Dans les matériaux composites, les interfaces peldtee modélisées de diverses
maniéres; a l'aide de ressorts ou d'élémentsdmisontact par exemple. Le concept de base

des modeles des interfaces collées est illustrg idafigure 11-56:

Interface — —_—

Tractior

Déplacement

Figure 11-56: Courbe traction-déplacement

d'un modéle des zones cohésives

La zone de rupture est en particulier modéliséeceamodéle. On peut clairement
décrire le déplacement des zones collées ou ca®sin fonction d'une traction ou d'un
cisaillement. C'est justement l'un des avantagesette méthode puisqu'on peut spécifier
I'ampleur et donc la longueur de la zone de rupaimsi que la nature et la répartition de la
contrainte. L'aire de la courbe déplacement-tractieprésente I'énergie nécessaire pour la
rupture. Lorsque la décohésion augmente a l'irderfia traction atteint une valeur maximale

et ensuite diminue voire s’annule permettant urtmkésion totale de l'interface.

Pour modéliser la décohésion d'une interface, Neeath (1987) a introduit une
méthode phénoménologique qui relie le vecteur eamtr T au vecteur saut de déplacement

u a travers la surface de séparation a l'aidebtentiel de séparatiof® définie par:

_ 0P

T=—"—
oJu

[-17

Généralement, le potentiel de séparation d'interfeend en considération la traction normale

T, et la traction tangentielle le long de l'interface définie par:
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[1-18

ou u, et u, représentent les vecteurs du saut de déplacemenale et tangentiel a la surface

de séparation. Il faut rappeler que dans le neodel séparation cohésive d'interface de
Needleman (1987), les potentiels sont limitésx matériaux fragiles ou la rupture par

clivage est le mode dominant. Par conséquent, ehas de séparation d'interface dans les
matériaux ductiles différeraient des réponsesrakes par Needleman (1987) données par la

figure II-57.

Figure 11-57 : Allure des potentiels de séparatiord'interface

(a) selon la normale, (b) selon la tangeni@®eedleman, 1987)

Les potentiels de séparation des interfaces neeambrpas d'indication sur les effets
non locaux qui peuvent avoir lieu a petite échellesur les mécanismes dissipatifs qui d'apres
Needleman (1992) et Ortiz et Pandolfi (1999), eritg [utilisation des variables
supplémentaires afin de définir I'état internesgiateme pendant la déformation. Arata et
Needleman (1998); Wei et Hutchinson (1999) ontiétlglrdle de la plasticité & proximité de

l'interface avec un potentiel de séparation & asti

Klein et al. (2003) et Hao et al. (2003) ont fhéxtension de la séparation des
interfaces aux cas ductiles en développant un reod#ant compte des mécanismes de
dislocations. Hao et al. (2003) expliquent I'effe la nucléation de dislocation a l'interface a
travers la relation normale de séparation. Enbasant sur des hypothéses de mécanique

guantique, le modele de Hao et al., (2003) détezrairssi I'énergie des défauts d'empilements
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et I'énergie de rupture a la surface. Dans le eod@asi continu (éléments finis et
dynamique moléculaire) de Warner et al. (2006glissement des joints de grains suit une

loi de frottement cohésive.

Tvergaard et Hutchinson (1992); Ortiz et Pandoif®99) ont adopté une forme
bilinéaire ou linéaire par morceaux afin d'évalleepotentiel de séparation d'interface (figure
[I-58a). Une fonction exponentielle est souvent isieo pour modéliser la séparation

d'interface normale; comme montré dans la figlitera et 11-58c.

L'implémentation en code d'éléments finis de nd@thode des interfaces collées
permet de simuler numériguement l'initiation ettaissance et la décohésion de l'interface.
Cette méthode constitue une bonne approximatida delation traction-déplacement comme
le montre les travaux de Needleman (1990), Tvedyad Hutchinson (1992), Xu et
Needleman (1994), Costanzo et Allen (1995), Cama&tiOrtiz (1996), Klein et Gao (1998),
Hutchinson et Evans (2000), René de Borst et @DgRet Yamakov et al. (2006).

Les courbes de la figure 1I-58 illustrent les mledé&’interfaces collées généralement

utilisées.

(a) (b)

Traction
Traction

Déplacementa_ DéplacementJ

(c) (d)

Traction
Traction

Déplacementd Déplacementd
Figure 11-58: modeles de zones cohésives généralaernatilisés:

(a)-modéle bilinéaire, (b)-modéle trapézoidal

(c)-modele exponentiel, (c)-modéle polynomial
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Chapitre Il

Etude de quelgues modeles

Dans cette partie, nous allons examiner quelquedest et travaux dont les auteurs ont tenté
d’expliquer le comportement inverse de la loi ddlfetch dans des nanomatériaux. Il ne
s’agit pas d'établir une liste exhaustive des medeayant été développés jusqu’alors, seuls
quelques uns, notamment les plus souvent citésldditrature seront présentés dans ce

chapitre.

Une discussion approfondie du fondement de cesltgpes sera présentée et détaillée dans

la suite de ce manuscrit.
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1. Modele de Scattergood et Koch

Pour expliquer la déviation de Hall Petch, Scatiedget Koch (1992) ont proposé un
modeéle basé sur la tension de ligne linéaire desdditions dépendant de la taille des grains
combinée a un renforcement du réseau des dislosatio

Scattergood et Koch ont obtenu deux équations,el'valable dans le cas d'un

durcissement > D¢, ou la résistance mécanique est contrdlée pardpure du réseau des
dislocations et I'autre dans le cas d’'un adoucigsgnd ( D¢, ou la résistance mécanique

sera contrdlée par le contournement d’Orowan deaésle dislocations.d%®tant la taille de

grain critique.

H H
D <D¢
kn ku
Ho : Fo 2motoc
D 2 Dc E D < DC
D 1 D _1_
¢ D2 i Teff D172
(@) (b)

Figure IlI-1 :(a) courbe montrant I'inversion de la pente de Hall Petch
(b) Pente de HBEtch modifiée(Scattergood et Koch, 1992)

La courbe lll-1a montre I'effet inverse de Hall &fetavec une pente négative et la
courbe 1lI-1b montre la pente de Hall Petch modifiiand la taille de grains est inférieure a

une taille critique (X Dc). Scattergood et Koch ont obtenu les courbes dempar la figure

I1I-2 dans le cas d’'un adoucissement pour diffésenatériaux.
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—&—Cu
—i— Pd —@— Pd

1000 + —a— Nb-Al
—&— NI-P
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2
=
\0

01 02 03 04 05 06 07 08 0 0.1 0.2 0.3 0.4 0.5 0.6

D-!Jﬁ [nm-U!) In{D.I!r.n} D~IR (nm-iﬂ'J
(a) (b)

Figure 111-2 : Effet Hall Petch inverse (a) et pene de Hall Petch modifiée (b) pour les
mémes matériaux et la méme gamme de taille des grai
(Scattergood et Koch, 1992)

Ce modele est capable d'expliquer le comportemertiall Petch dans une gamme
de dimensions de grains assez large .Cependasstdél basé sur le mouvement de dislocation
responsable de la déformation plastique, aussi s le cas de gros grains que pour des
tailles de grains inférieures a une taille critiqgo@ la déformation due aux dislocations est

inexistante, comme on l'avait largement évoqué daehapitre I1.

2. Modele de Carsley

Le modéle que nous allons présenté ici a été éapar Carsley et al. (1995). Ces
auteurs considérent que le nanomatériau est umpasita formé de deux phases : la phase
intragranulaire (bulk phase) et la phase du joetgcains (boundary phase). La matrice est

représentée par le coeur de grain et I'inclusiorepgint de grain.

Phase intragranulaire
(Cristallite)

Phase du joint de grain

Figure 111-3 : Modéle de Carsley et al. Carsley et al., 1995)
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Carsley et al. (1995) considérent que le joint daing est une phase amorphe
relativement désordonnée et d’épaisseur trés fias.parameétres importants de ce modéle
sont la constante de Hall Petch, la résistance ghdise du joint de grains et I'épaisseur du

joint de grains. La dureté, et la limite d’élasticité de ces matériaux sontrages.

Concernant la phase amorphe du joint de grainsl€aet al. (1995) ont exploité les
travaux de Morris (1979) et de Dauvis et al. ()982 ont établi une relation linéaire entre le
module de cisaillement et la dureté de plusieustesyes métalliques vitreux. L'équation du

modeéle est donnée par :

(d-9)

d3

25 2, 53
(H0+kd—l/2)+ 3d<o 3(35 +0 ﬁ -1
d 12

ou d est la taille du grainy est le module de cisaillement, k est la constdatelall Petch.

L’équation précédente a été ensuite appliguéesrratériaux nanocristallins (Ni, Fe,
Cu) avec une épaisseur du joint de gran égale & 1nm. Les courbes correspondent

exactement a celles obtenues par d’autres autigyus(111-4) :

T ] ]
2 nm 4 am 1.5 nm am dnm 1.5 0m 5 nm 4 nm 1.5 nm

£ £ 5
S <) S 3}
g 3 g
-§ 4 {a) Nickel § .E 2 (c) Copper -
E & Hughes el al | o e o Chokshi et sl
2 o B Sheriketal. | -1 1 o Fougere et al. | <
— Wae] — Model

00 02 04 06 08 1.0

d-JE [nm-wz}

00 02 04 06 OF 10

d-l!'.' {I'lm-m]

Figure IlI-4 : Courbes de Hall-Petch appliquées ax
Ni, Fe et Cu nanocristallins
(Carsley et al., 1995)
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Pour le cuivre, la courbe obtenue est en corrélaticec celle obtenue par Fougere et
al. (1992), qui prédit clairement que la penteatiég observée par Chokshi et al.,(1989) ne
devrait se produire qu'a une taille de grains pette. La valeur de la dureté maximale, pour

les trois nanomatériaux étudiés, a été atteinte poe taille de grains proche de 5 nm.

En conclusion, le modele de Carsley et al. (19%%)basé sur une simple loi de
mélange. Le comportement du coeur de grain suii ldel Hall Petch pour des tailles de grains
dépendant de la résistance alors que le comportedugaint de grains a été approximé par le

modele théorique d’un métal vitreux supposé amarphe
3. Modele de Fedorov et Masumura

Fedorov et al. (2002) ont proposé un modele insgeécelui de Masumura et al.
(1998) pour expliquer I'effet inverse de Hall Pettdms les nanomatériaux. Ce modele décrit
I'évolution de la contrainte d'écoulement en fanctde la taille des grains. La déformation
plastique se produit par glissement de dislocatiposr les grains de taille relativement
grande et par le mécanisme de fluage de Coble ldarjsints de grains et les lignes triples
pour des tailles de grains nanométriques. Le volwhas grains a une distribution log-normal.

La vitesse de déformation plastique dans le cda difusion s’écrit :
E=§ +E, 11-2

ou ¢, est la vitesse de déformation plastique assecladaiffusion de Coble dans le joint de
grains eté; la vitesse de déformation plastique associeedifflzsion dans les lignes triples.

L'expression det. est donnée par :

oD.
& = 1471i :

Lo -3
kT d

D'apres Rabukhin et al., (1986), I'expressionégles’écrit :
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D,
e =200

l1-4
K kT d

ou Jdest le diametre des lignes triples, L est une lengwearactéristique de la distorsion des

régions de joints de grains avoisinant les ligmigges.

La contrainte d’écoulement, qui caractérise le mecanisme de déformation géusitn

dans le modele lorsque la taille de grains estteéise est donnée par :

k,Td* R
200 (103LD, + 7mxD,, )

Jdiff -

-5

La nature statistique de la taille de grains eisepen considération dans le polycristal
utilisant l'analyse de Kurzydlowski et al. (19908: volume v des grains a une distribution
logarithmique normale. La contrainteg n’est donc pas déterminée a partir de la taille
moyenne de grains dans ce modéle, mais a paradistribution entiere. Les distributions
logarithmiques supposent que les grains ont umadaphérique et la moyenne faite sur le
volume du grain dans cette distribution est simgletmune loi de mélange. Fedorov et
al.,(2002) ont obtenu la courbe suivante dangsedu cuivre.

d, nm
o 100 S50 5 16 11 ]

Hix]
a, MPa
L]

Alxl

20

Figure IlI-5 : Contrainte d’écoulement en fonctionde I'inverse de la racine carrée
de la taille de grains selon Fedorov et alFédorov et al., 2002)
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Dans la figure 1lI-5, la droite interrompue repnétgele comportement classique de
Hall Petch. La courbe en traits interrompus eseml¢ en considérant le cas de la diffusion
par le fluage de Coble uniquement (dans les jaletgrains). La courbe en traits continus
prend en compte la diffusion dans le joint de gaiet dans les lignes triples.
Pourd = 20nm, les deux courbes sont proches. Par ailleurs,rie pen compte de la
diffusion aux lignes triples montre bien leur cdmition a la déviation de la réponse classique
de Hall-Petch lorsque la taille des grains d estlideensions nanométriques. Fedorov et al.,
(2002) ont trouvé expérimentalement une taillgdens critique d’inversion de la pente de
Hall Petch voisine de 18 nm. Masumura et al. (1@98)trouvé une taille voisine de 14 nm.
Le modele présenté ci dessus montre bien I'impogagt le role joués par les lignes triples

lorsque la taille des grains avoisine les 10 nm.

Par ailleurs, le modéle de Masumura et al. (1998)kine le durcissement de Hall
Petch classique pour les grains a taille convengbe et le fluage-diffusion de Coble pour les
grains a taille nanométrique. Ainsi dans ce modefes fraction de grain se déforme par

glissement et le reste par diffusion de lacunes.

4. Modele de Kim

Le modele de Kim et al. (2000) est basé sur unelsiroi de mélanges visant a
décrire le comportement viscoplastique du matériaufigure 111-6 montre ce modéle. I
s’agit d’un cube formé du cceur de grain (cris&)lite joint de grains, les lignes triples et les

guadruples nceuds.

Boundary Surface ..
b wiz
Crystallite
Triple Line Tl
P Quadruple Node @

Figure 111-6 : Modéle composite tridimensionnel séon Kim et al.
(Kim et al., 2000)
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Kim et al., (2000-2001) ont ensuite regroupé lmtjale grains, les lignes triples et les

quadruples nceuds en une seule phase appelée pieasestalline (Figure 111-7).

Crigtallite

Figure 111-7 : modeéle de Kim et al. (Kim et al., 2000)

Le comportement de la phase cristallite est t¢eani les équations viscoplastiques
de la mécanique des matériaux basées sur I'évoldiola densité de dislocation utilisant les
travaux d’Estrin (1996,1998) et prenant en compite contribution de la diffusion de Coble
(1963) a travers les joints de grains et la difinsde Nabarro et Herring (1948,1950) a
travers le cceur de grain. Les joints de grainsstigines triples ont un comportement pseudo

amorphe.

Trois mécanismes de déformations seront consigénésdécrire le comportement de
la phase cristallite (cceur de grain) avec desetaitle grains pouvant varier d'une échelle
conventionnelle, quelquegm, jusqu'a I'échelle du nanométre. Dans cetteeétiim et
al.(2000) supposent que la contrainte de la phasecristallite augmente jusqu'a une limite
supérieure qui correspond a la résistance mécanigye du matériau a I'état amorphe.
(0 ar=900 MPa)

La figure IlI-8a montre I'évolution de la contragnén fonction de la déformation dans
la phase cristallite du cuivre nanocristallin & déssses de déformations et des tailles de
grains variables. On remarque l'inversion de lgorése lorsque la taille de grains passe de
100nm a 10nm. Cela peut étre expliqué par le mg&cenet le mode de transformation qui
prédomine : pour 100 nm, c’est le glissement dedoctions et pour 10nm, c'est le

mécanisme de la diffusion.

81



Chapitre Etat de l'art

La figure 1lI-8b montre I'évolution de la contraentd’écoulement en fonction de
l'inverse de la racine carrée de la taille desmgrala contrainte augmente de fagon quasi

linéaire jusqu’a une taille critique de grain ouassiste a I'effet inverse de Hall-Petch.

10000nm 100nm 20nm 10nm Snm
1000+ ' ' r ' ] f f f f
100nm, 10°s” 2000 -
800 ( ) ] i;
© _—100nm, 10°sy = 1500
O 600 o g
= ] = 2 % 1000
3 e 10nm, 10° 5™ 1000nm, 10°s” 2 .
@ 4001-"7/ """""" i I
g {7 = 1000nm, 107 s m
‘n F =
D o0 ) ﬁ 500
4 ol
-5 -1
04 _IOnm‘10 s ad
. ——T——7——7—
0.00 0.02 0.04 0.06 0.08 0.10 000 005 010 015 020 025 030 035 040 045
Strain {grain size) ", nm™*®

Figure IlI-8 : a) courbe contrainte-déformation pour le cuivre en fonction de la taille des
grains, b) Evolution de la contrainte d’écoulemené 5% de la déformation en fonction
de l'inverse de la racine carrée de taille de gnas (Kim et al.,2000)

Le modéle de Kim et al. (2000) reste un modélepkmla structure du joint de grains a

toujours été considérée amorphe dans les trois leog@eoposés par Kim et al. (2000), Kim

et al. (2001) et Kim et al. (2005). Cependant tapgé application d’'une loi de mélange ne

prend pas en compte la répartition de la contranteonduit & des imprécisions voire a des
aberrations : notamment lorsque la vitesse de riiéfiion est égale a 13, on peut lire une

contrainte d’écoulement pratiguement nulle.

5. Modéle de Jiang et Weng

Le modele de Jiang et Weng (2004) est inspiré desilations de dynamique
moléculaire effectuées par Schiotz et al. (19%)hiotz et al. (1999) et par Van
Swygenhoven et al. (2002). La démarche micromécangyivie est basée sur la méthode

autocohérente généralisée (Christensen et Lo, 1979)
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Dans ce modele, le coeur de grain suit une loildstipité cristalline et le joint de
grains est considéré comme étant une phase amdmitde comportement dépend de la
pression hydrostatique. Le modele a été ensuitkqagpau cuivre afin d'évaluer I'évolution
de la contrainte en fonction de la déformationiaiong la contrainte d’écoulement en fonction
de linverse de la racine carrée de la taille glains comme le montre la figure 111-9. Jiang et
Weng (2004) ont observé un effet Hall Petch invgrger une taille de grains de 35 nm

environ.
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Figure 111-9 : Contrainte d’écoulement en fonction de
l'inverse de la racine carrée de la taille des gias
(Jiang et Weng, 2004)

Les prédictions de ce modéle sont correctes miais edstent pénalisées par I'absence

des conditions interfaciales, un manque de pgoéctidans la description des mécanismes de

déformations actifs ainsi que la non justificataml’utilisation du modéle a trois phases.
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Chapitre IV

Modélisation micromécanique

Dans ce chapitre, nous allons examiner la probléguat posée par la loi de Hall-Petch dans
les matériaux nanocristallins par [l'utilisation d¥ nouvelle approche utilisant les

techniques d’homogénéisation et de transitioéclille.

On se propose de présenter un nouveau modeéle apapte le concept de l'inclusion
enrobée, étudiée dans le cas élastique par Cherkd®95) et Cherkaoui et al. (1994),
Cherkaoui et al. (1995), au comportement d’une usidn viscoplastique appliqguée a un
matériau nanocristallin afin d’expliquer le compentent dit anormal des nanomatériaux vis-

a-vis de la loi de Hall Petch.

Le choix de la méthode autocohérente généraliséa pevilégié. Trois mécanismes de

déformation seront considérés pour décrire le corgment du composite lorsque la taille

des grains varie d'une échelle conventionnelle ukdgues pm, a une échelle nanométrique :
le mécanisme du glissement des dislocations dgw&lpar Estrin, le mécanisme de la
diffusion de Nabarro et Herring et le mécanismediféusion de Coble. La résolution du

probleme sera basée sur une démarche micromécanitjigant I'équation intégrale qui

relie la déformation locale a la déformation globadt les opérateurs interfaciaux.
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1. Carte de déformation

A travers les différentes hypothéses et expérieéeegquées dans le chapitre de I'état
de l'art, des enseignements importants peuventreni@®s et on peut donc a présent établir
une carte de déformation sur laquelle on s'appuilenas la suite de cette these. Les
discussions présentées ci-dessus nous permettedistiaguer trois domaines de tailles qui

seront la ligne directrice de notre travalil.

Pour des tailles de grains conventionnelles, ilaléoHall Petch est bien vérifiée, la
déformation plastique se fait par le glissementidéocations et leurs interactions avec les
dislocations stockées contre les joints de grajogjouent alors un réle passif d'obstacle a

leurs mouvements.

Lorsque la taille des grains commence a diminsr flactions volumiques des joints
de grains et des lignes triples deviennent de @nsplus importantes. L'activité des
dislocations dans le cceur de grain est alors teéduiles joints de grains contribuent a la
déformation plastique, notamment par le biais dediffusion des lacunes de Coble et de
Nabarro Herring et/ou éventuellement par I'éroissde dislocations partielles. Ce

mécanisme sera étudié en détail aux chapitreswW @ ce manuscrit.

Le troisieme domaine correspond a des tailles dmgjinférieures a 10 et 15 nm. Les
fractions volumiques des joints de grains et dgmek triples deviennent encore plus
importantes. L’activité des dislocations devientlaet les mécanismes de glissement des
joints de grains et de I'’émission des dislocatipasles joints de grains sont supposés avoir
une grande influence sur le comportement plastiqReppelons que les simulations de
dynamique moléculaire effectuées par Van Swygenhateal. (1999) sur le cuivre et le
nickel nanocristallins ont montré que la déformatastigue commence par le mécanisme
du glissement des joints de grains suivie par Eatgn intragranulaire de dislocations

partielles émises et absorbées par le joint degyopposé.

Nous proposerons enfin une premiére carte deferelifts mécanismes de

déformations énumeérés ci-dessus et qui opérent daldaille des grains. Cette carte sera
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actualisée a la fin du chapitre VI ou nous seransnesure d’apporter plus de précisions et

plus de clarté quant aux mécanismes de déformafainsrédominent.

Emission de dislocations

~50-30 nm ~15-100M - rie de grain
Coeur du grain: I Coeur du grain: I Coeur du grain:
Glissementdes Baisse de l'ictivite des  ®Mouvements decorps solid¢
dislocations I dislocations I
- Stockage- annihilation
[
[x i)
5 | I
2
b= Joints de grains I I
I Obstacle a I'empilement
% durcissement I I Joints de gr_ai|n5+ lignes
1= triples
& I Joints de grains : I D_iffusion de _Iacune_s
Diffusion de lacunes Emission de dislocations
| | Glissement degoints de
I grains

(Taille de gray'Jr/2

Figure IV-1 : Carte de déformation

A titre de comparaison, Kumar et al. (2003) ontbEtane carte de déformation

simplifiée mettant en évidence I'existence de trégions dépendant de la taille des grains.
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Figure IV-2 : Carte de déformation selon Kumar et & (Kumar et al., 2003)
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2. Techniques d’homogénéisation

La méthodologie des modeéeles micromécaniques gé&méealt utilisés repose
principalement sur trois étapes :

La premiére étape est cruciale car il faut chaisirvolume élémentaire représentatif
(VER) En effet Hashin (1962), Hill (1965), Kronek968), Kroner (1980), Nemat-Nasser et
Taya (1985) ont introduit le concept du VER qui tdeemplir les conditions de
macrohomogénéité et de microhétérogénéité. Le ¥BRhabituellement considéré comme
un volume V du matériau hétérogene qui contienfisarthment d’informations pour étre
statistiquement représentatif du composite d’'uneezb I'autre. Le VER doit étre grand par
rapport a I'échelle des hétérogénéités de la nticrosire et suffisamment petit par rapport a
la structure elle-méme.

Volume élémentaire

représentatif

Phasel Phase?2

Figure IV-3 : Définition de V.E.R

La seconde étape est la localisation. Elle estifqgpée a chaque modéle. La
localisation consiste a imposer une grandeur maopgue et a en déduire les champs locaux
associés. Des conditions aux limites et des hgseth complémentaires peuvent étre
considérées dans cette étape afin de simplifiecédsuls. Rappelons que la concentration
consiste a imposer une contrainte macroscopifjuet a chercher ensuite les grandeurs

locales correspondantes.
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La troisieme étape est I'homogénéisation qui ctnseés appliquer les lois de
comportements locales suivies classiquement edapgration de moyenne sur le VER.
Dans les techniques d'homogénéisation, le matégstrogéne est remplacé par un matériau
fictif appelé matériau homogéne équivalent MHE,st’ée milieu effectif qui aura un

comportement identique & celui du matériau réetérogene. Notons que sur le MHE, les
champs =(r) et E(r) respectivement contraintes et déformations maopiques
correspondent aux valeurs moyennes sur le VERcHamps locaux de contraintes et de

déformationso (7) ete(F).

L'organigramme de la figure 1V-4 résume les difidtes étapes de transition

d'échelle dans le cas général.

E
Déformation
macroscopique

Localisation Homogénéisation

Loi
de comportement

Loi de comporteme

Homogénéisatio Concentration

Contrainte
macroscopique

Figure IV-4 : Organigramme de transition d’échelle
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3. Organigramme de la méthode utilisée

Pour la résolution du probleme, on utilise la méthcautocohérente généralisée basée
sur le schéma de Christensen et Lo (1979). L'ogganime de la figure 1V-5 donne les

détails et les étapes de la démarche suivie.

e , . e i
Modeélisation d’'un composite Jk,_,l
biphasé bk s

v 4

Détermination du tenseur '99 é
. . . (
viscoplastique effectif |'Q]!|; 8
l \Y%
Modéle autocohérent généralisé
Utilisation du Concept de @
l'inclusion enrobée
Equation intégrale + opérateurs

interfaciaux
Interface parfaite

A 4

Evaluation des tenseurs de

localisations

Figure IV-5: Organigramme de la méthode utilisée
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4. Approximation autocohérente

Avant de rappeler le principe de base de la méthagi®cohérente généralisée, on va
d’abord rappeler la méthode autocohérente qui & ét¥igine proposéee par Hershey (1954)
et Kroner (1958) uniquement pour les matériawéfogenes au comportement élastique
linéaire en s'inspirant des travaux d'Echelby (}9F8&tte méthode a été plus tard étendue
aux comportements élastoplastiques par Budiansityue(1963) avant d'étre généralisée par
Hill (1965), ce dernier prend comme hypothésediiattion plastique qui était jusqu’alors

purement élastique.

L’extension de la méthode autocohérente aux compumts viscoplastiques est due a
Hutchinson (1976). Un autre modeéle a été suggér&ndmer (1961) qui traite le probléme de
I'inclusion ellipsoidale plastique plongée dans onarice infinie ayant subi une déformation
plastique uniforme. Berveiller et Zaoui (1979a&nt utilisé ces résultats en établissant une
transition d'échelle et en introduisant dans la diinteraction de Kroner un facteur
d'accommodation plastique afin de prendre en comegténteractions plastiques d'une fagon

plus simple que la formulation de Hill.

D'autres modéles avaient utilisé la méthode auttrewite afin de mieux décrire les
interactions entre inclusions par lintermédiaire ld solution du probleme de la paire
d'inclusion par Fassi-Fehri (1985) et Fassi-Fehal.e(1989) ou encore par l'intermédiaire du
modéele a trois phases introduit par Christensémef1979) et développé par Hervé et Zaoui
(1990).

5. Choix du modele

L’évaluation des propriétés effectives du compoditdise la méthode autocohérente
généralisée. Le matériau est modélisé par un catepomstitué de deux phases : I'inclusion
qui représente le cceur du grain et la matrice epiésente le joint du grains et les lignes
triples réunis (figure 1V-6)
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Joint de grains

Lignes triple:

Cceur de grain

Joints de grains
+ lignes triples

Cceur de grain

Figure V-6 : Schématisation du modéle biphasé

Les lignes triples et les joints de grains formenméme phase. Cela ne devrait pas
avoir une influence majeure sur les résultats I@excs’explique, comme cela a été dit dans
I'état de I'art, par le fait que la fraction voluguie des joints de grains devient non négligeable
a partir d’'une taille de grain voisine de 100 radors que celle des lignes triples demeure
négligeable jusqu’a 10 nm.

5.1. Homogénéisation. Module viscoplastique effécti

On va dans un premier temps calculer les moddésstenseurs viscoplastiques

effectifs b% . Si on applique au composite une vitesse de défiiom d’ensembleE & la
frontiere du volume élémentaire équivalent, ellasggale a la valeur moyenne volumique

des vitesses de déformations locales au seinrdpasite :

£=E=—/[¢(F)dr IV-1

1%

é(*) est la vitesse de déformation microscopique amtpoidu composite.
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La contrainte macroscopiqug; résultant de la déformation globale E est donnée pa
z:ijaﬁyh V-2
|4

Rappelons que la résolution de probléme est baséme méthode sécante conduisant
a une linéarisation du comportement non linéaireckd@cune des phases. Les vitesses de

déformations viscoplastiques dans le grain et éajwint de grains s’écriront :
g€=m:o V-3
e=m‘:o0° V-4

m’ et m® étant les tenseurs de compliances viscoplastigiggre 4 dans linclusion
(grain) et dans la matrice (joints de grains +digtriples). La lettre "c" symbolise I'enrobage,

comme on le verra plus loin dans ce chapitre. Lesfficients du comportement
homogénéisés seront les coefficients qui reliemhdyenneE de la vitesse de déformation

locale £(F) sur le volume V & la moyenr de la contrainte locale’(7) :
E=m% :3 V-5
ot m% désignent les modules des constantes viscoplastiftectives.

La relation de localisation des vitesses de déftoms est donnée par :
¢(F)=A(F): E V-6
ou A(F) est le tenseur du quatrieme ordre de localisatierta déformation.

Dans la phase inclusionnaire et dans la matriceyitesses de déformations locales

&let &° s'écriront donc :
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¢'(F)=A"(F): E V-7

&(rF)=A°(F): E V-8

La vitesse de déformation d’ensemble peut encé@is® d’aprés IV-1

I C
=V gV g V-9

Sachant que le volume total V du milieu viscoptasti est tel qud” =V’ +V°, les

fractions volumiques de l'inclusiofi’ et de la matricef s’écrivent respectivement :

T=— , f°= IV-10
f \%4 f \%
La relation 1V-9 devient alors :
E=fTe" + fe&c€ IV-11
avec
fr+fe=1 IV-12

De la méme maniere, la contrainte globzles’écrira aussi :
s=flo"+fo° IV-13
On introduit ensuite le tenseur viscoplastidugefinit par :
b=(m)" IV-14
La relation 1V-14 nous permet de réécrire lestietes |V-3 et 1V-4 selon :

o' =b":¢ IV-15
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o =b:é° IV-16

oub’ =(m')" etb® =(m°)"
En utilisant les relations V-7, IV-8, IV-15 et {6, la relation 1V-13 deviendra :
S=(f'b': AT+ b A%): E IV-17
Compte tenu de la relation IV-1¥quation V-5 deviendra:
>=b¥:E IV-18

En identifiant les relations IV-17 et IV-18, on @bt le tenseur viscoplastique effectif
b -

b¥ = f'b' : A’ + f°b° : A° IV-19
Les tenseurs de localisation de la déformation damdusion et dans la matrice

doivent satisfaire la relation :

FIA + fCA =T IV-20

I, désigne le tenseur identité dé ardre tel que :I, =%(6ik6ﬂ+6i,6jk) ou §;est le

1sii=j
symbole de Kroneckerd; :{O . ,¢J,
SI1# ]

Compte tenu de I1V-20, la relation 1V-19 deviendra :
b?” =b+f'(b'-b): A’ IV-21

L'équation 1V-21 traduit I'expression des tensexissoplastiques effectifsb’ qui

dépend du calcul des tenseurs de localisation déélarmationA’. Dans le paragraphe
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suivant, nous déterminerons le tensedt par I'utilisation de la méthode autocohérente

généralisée développée par Christensen et Lo Y1979

5.2. Modéle autocohérent généralisé

Le modéle autocohérent généralisé appelé encoretlmmates trois phases a été
développé par Christensen et Lo (1979). C'est wtension du modéle des spheres
composites de Hashin (1964). En effet Hashin c@nsidu’un milieu hétérogene est constitué
par des particules de tailles et de géométridsrdifites dispersées dans une matrice. Les
particules représentent le cceur entouré d’'une aoereoncentrique qui représente la matrice
(figure IV-7). Hashin (1964) a pris en compte larptmlogie des inclusions et de la matrice a
'aide d’'un assemblage de sphéres compositesxaposant tangentiellement les éléments
de toutes dimensions semblables géométriguementelde maniére que le volume soit

complétement rempli et la continuité de la matessurée.

Figure IV-7 : Modéles des sphéres composites

Le rapport du rayon de linclusioR, a celui de la couronn®,  doit respecter la

concentration en inclusions c'est-a-dire leurtfoscvolumique donnée par:

f1= (&j IV-22
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Christensen et Lo (1979) ont repris le modéle deshita (1964) en vue d'une
estimation. lls ont imaginé d’adapter aux compasitelée de I'approche autocohérente en
disposant la sphére composite de Hashin dans leunfibmogéne équivalent. Benveniste et
Milton (2003) avaient généralisé le modéele de Haghb64) en considérant un assemblage
d’ellipsoides composites constitué par des inchssiellipsoidales enrobées remplissant tout
I'espace et orientées d'une maniere aléatoire commentre la figure IV-9. Les inclusions

ont la méme fraction volumique mais des taillefédéntes.

Figure 1V-9 : Assemblage des ellipsoides composites

Pour la résolution compléete de notre probléme, mpgse un modeéle basé sur la
démarche de Christensen et Lo (1979). La phasasiocinaire de ce modéle sera entourée
par une couche de matrice et I'ensemble est plaages le milieu homogeéne équivalent
(MHE) qui vient remplacer les autres inclusions tdées propriétés mécaniques sont
inconnues. On est donc amené a appliquer le comeepinclusion enrobée au probléme

traité dans cette thése.

MHE
—— Matrice : Joints de grains

Hignes triples
Inclusion : cceur de grain

Figure 1V-10 : Modéle a trois phases
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5.3. Topologie de l'inclusion enrobée

Dans cette étude, la topologie de l'inclusion eémlisuppose que l'inclusion «I» de
volume V et de tenseur viscoplastiqbé est entourée par une couche mince «c» du volume
VC et de tenseur viscoplastighe. L'ensemble est plongé dans un milieu infini destur de

viscoplastiqué< .

On suppose dans ce modéle que l'inclusion compgsittusion+enrobage) est de
forme ellipsoidale de demi-a(«ei +Aai). Dans ce travail, on traitera le cas généraled'un

s - : . . Aa,  Aag; .
géométrie non homothétique qui se traduit paelation —- # —~ avec(z ;t]).

a; a].

Ab

N

Figure IV-11:Géométrie non homothétique de l'inclugon enrobée

6. Equations constitutives

6.1. Comportement du cceur de grains:

Le comportement de la phase inclusionnaire (coeugrins) est décrit par les
éguations viscoplastiques de la mécanique des iaatépasées sur I'évolution de la densité
de dislocations développée par Estrin (1996), E¢1r998) et par Kim et al. (2000) et prenant
en compte une contribution de la diffusion de Cqhi@63) a travers les joints de grains et de
la diffusion de Nabarro (1948), Herring (1950) sld@ cceur de grain. La déformation totale
subie par le composite étudié est calculée par sdimmdes déformations propres aux trois

mécanismes.
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6.1.1. Mécanisme de glissement de dislocations

Le mécanisme de glissement de dislocations estmiheement activé. Il dépend de
la température, de la taille des grains mais ales$a nature de I'obstacle et de la densité de
dislocations. Le mécanisme de diffusion est coméidi@ns I'ensemble d’'un cristal comme le
mouvement d’atomes échangeant leurs positions deeclacunes ou d’autres défauts du

réseau provoquant ainsi un déplacement de matiEexpression générale de la vitesse de

déformation locale viscoplastique? s’écrit :
eP=m:o IV-23

ou o est le tenseur de contrainte mt sont les composantes du tenseur de compliances

viscoplastiques. Pour la phase inclusion (cceurdimgon aura :
e =m':o’ IV-24

ol ¢”', 0" et m' sont respectivement la vitesse de déformatiotopigistique, les tenseurs

de contrainte et les tenseurs de compliances Mstigues dans l'inclusion. L'écoulement
viscoplastique dans l'inclusion obéit au critérevde Mises. Il est décrit par la loi de Prandtl

Reuss définie par :

- upl

5
'vI_S eq I
8p =

1
20,

IV-25

s' est le déviateur des contrainteég’ et o, sont respectivement la vitesse de déformation

viscoplastique et la contrainte équivalente de Mises dans I'inclusion donnée par :
ol = %sl :s! IV-26

L'utilisation des quantités équivalentes de vonédismplique une plasticité isotrope

du matériau c'est-a-dire que ses propriétés oméme valeur quelle que soit la direction
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selon laquelle on les mesure. La contribution desuvements des dislocations a la vitesse de
déformation dans le cceur de grain est basée soiuton de la densité de dislocation. Kocks
(1976) a proposé, sous forme d’une loi—puissanee représentation commode de I'équation

d’Arrhenius pour activer thermiqguement un écouleimgastique par glissement. Il s’agit

d’'une relation qui lie la déformation plastiqaé® a la contraintey! :

I m
. (o)
g :éo[ EQJ IV-27
o

L’exposant d’écrouissage m dépend du matériaient compte de la température, de

la densité de dislocation et de la nature de Ia)ijeti est le coefficient de sensibilité a la
m

vitesse de déformation. Le factedy est considéré constant selon Estrin (1996), il est
proportionnel a la densité mobile de dislocatiodsecks et al. (1975) considérent que
I'équation IV-27 a une validité générale. Le term est donné par I'équation de Taylor. I

prédit 'évolution de la densité de dislocatjonet refléte I'état microstructural du matériau :
6 = Maub./p IV-28

L, b, M représentent respectivement le module dail@ment, le vecteur de Burger, le
facteur de Taylor qui prend en compte la densité dddocation totale et la nature
polycristalline du matériau et notamment sa textoitale, a est une constante numérique
qui sert a décrire l'interaction des dislocatior®cks (1976) exprime I'évolution de la

densité de dislocation en fonction de la défornmagilastique selon I'équatian

dp
d o dis

= M(%—kzpj IV-29

Le processus d'activation thermique et de restauratdynamiqgue pendant la

déformation est relaté par le terkyp . La constantéec, dépend de la vitesse de déformation

et de la température. Il prend en compte I'anniioifadu stockage des dislocations.
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k, = kzo[s-_DJ IV-30

Le coefficient n est inversement proportionnel atdmpérature T,k, et & sont des

constantes numériques. est le libre parcours moyen des dislocations danplan de
: .1 . : ,
glissement. Le terme athermlqu)? représente le stockage des dislocations et prend e

considération les différents obstacles au mouvendentelles-ci:

1 1
—=—+k IV-31
)\. bd l\/;

L’équation 1V-31 permet, de par sa forme, d’inclai@ns le modéle micromécanique élaboré

des informations sur la microstructure du matériau.

6.1.2. Contribution de la diffusion

Wang et al. (1995), Lian et al. (1993) considémguné, lors de la déformation par
diffusion, les mouvements des dislocations n'inement plus et la déformation est
essentiellement due a un transport de matiére iffasion d’'une face a l'autre de chaque
grain. Kim et al. (2000) affirment que I'activitéesl dislocations pourrait diminuer avec la

taille des grains jusqu’a une taille critique edle@ cesserait d'agir.

Dans notre modeéle, la vitesse de déformation visstipue équivalente prend en
compte le mécanisme de glissement de dislocatitmoté par I'exposant "dis” et le
mécanisme de diffusion de lacunes dénoté pardsapt ” diff”. Elle sera donc égale a la

somme des contributions de ces deux mécanismes :
8-:51 = gis 4 gdilf IV-32

On distingue, comme on I'a déja dit, deux typesradEanismes de diffusion pouvant

jouer un réle dans le processus de déformationnmgua présenter dans cette étude : la
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diffusion de Coble, indice “co” et la diffusion ed Nabarro-Herring ; indice “nh”. Les

expressions des vitesses de déformations de ceswismanismeg, et ¢, s'écrivent :

), IV-33

D
= 14ki 9 ol IV-34

ajq est la contrainte équivalente de von Mises qui dans le cceur du nanograi@, est le

volume atomique) est I'épaisseur du joint de nanogrdin,et D, sont respectivement les
coefficients de diffusions aux joints et dans laicoe nanograin , T est la température, d est

le diamétre de grain &, est la constante de Boltzmarky,E 1,38.10%2J-K™). L’expression

finale de&™ est égale a la somme des deux vitesses de défonmatiies a la diffusion :

'diﬁc _ . .
eV =g, +e, IV-35

A partir des expressions précédentes de la diffiusio voit que plus la taille de grains
d est petite, plus la vitesse de déformation cpoedante est grande. La vitesse de
déformation est inversement proportionnelld’apour la diffusion en volume et& pour

la diffusion dans les joints de grains.

On peut a présent donner I'expression générale adevitesse de déformation
viscoplastique dans l'inclusion. Elle sera égala aomme des trois mécanismes qu’on vient

de citer. D’aprés 1V-27, IV-33 et IV-34, on aura :

o' m SD. D
é”széO( | 41472 g1 414 8 Do IV-36
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6.2. Comportement des joints de grains

Kim et al. (2000) ainsi que Carsley et al. (1998)sidérent que le joint de grains est
une phase amorphe relativement désordonnée etisbépatres fine, généralement égale a 1
nm. Dans une étude récente, Kim et Estrin (2008jptaht pour la phase du joint de grains un

comportement visqueux pseudo amorphe.

On admet souvent que la contrainte d’écoulement rda&riaux amorphes peut
prendre des valeurs variant de 50% a 70% de ledulaa’Young. Pour Kim et al. (2000),
Kim et al. (2001), Kim et al. (2001), Kim et al.0@5), la résistance mécanique de la phase
des joints de grains ne doit pas dépasser undreesaleur limite lorsque la taille des grains
diminue. Cette limite correspond a la résistanceanigue d’'un matériau amorphe. Dans ce
travail, cette contrainte d’écoulement seuil ségale & 800 MPa. Selon Spaepen (1977), la
relation contrainte-déformation pour un matériauogrhe approche un comportement

plastique idéal.
Le comportement de la matrice doit rester constar@ fois que cette limite est

atteinte. On suppose ensuite que le comportenisabplastique résulte d'un transfert de

masse et suit une loi d’écoulement visqueux Newtoniont I'expression est donnée par :

g =2 22 )9 5¢ IV-37

6.3. Comportement effectif

Le comportement effectif du matériau nécessite danaissance des tenseurs de
localisations de la déformation qu'on calculerd'aide de la méthode autocohérente
généralisée. On utilise pour cela I'équation irgégyret les opérateurs interfaciaux en

s’appuyant sur les lois de comportements et lesthgses évoquées précédemment.
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7. Equation intégrale

L’équation intégrale appelée équation L.S.D parn€ro(1980) a été proposée par
Dederichs et Zeller (1973) et par Eshelby (1961)

g=E~[r°(F~7):8b(F): ¢()dr IV-38

|4

retr' étant les vecteurs positiori's;k,(F—F') est le tenseur de Green modifié, il est relié au

tenseur de green USL@P(F—F')du milieu de référence? par la relation :

1

o (F=7)=->

{GE,(F-7)+GE, (F-7)) IV-39
6b(F) est la fluctuation due a I'hétérogénéité viscaas introduite par I'inclusion et son

enrobage. Le tenseur viscoplastique local est dpoeén en une partie uniforme

correspondant aux constantes viscoplastiques dauribmogéne de référence et une partie

correspondant a la déviatidib(7) :
b(7) =b? +b(7) IV-40

On introduit ensuite la fonction indicatrice d’Héside &' et 8 pour linclusion et

l'inclusion composite (inclusion + matrice) respeement définies par :

1sirOV! 1sirOvVe=v'+ve©
o'(7)=""" oe(7)=1"" IV-41
OsirOV! OsirOv™
V' est le volume de l'inclusion composite. On aurasdeacas pour la matrice:
& (7)=6"(7)-6"(7) IV-42
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La fluctuation5b(7) deviendra :
ob(r)=0Ab'6" (7) +Ab6 () IV-43

Ab'(F) et Ab°(F) sont calculées par rapport au milieu de référebée tel que :

Ab' =b' —-b¥ et Ab® =b° -b
On aura finalement :

8b(F)=(b" ~b 6" (F)+(b° -b% )6° () VI-44
En injectant 'équation IV-43 dans I'’équation |V-38 aura :

¢(F)=E~ [T°(F=F):0b" : (F)dr' - [ T°(F =) 0b° : £(F) dr' IV-45
v! Ve

Les valeurs moyennes des vitesses de déformatiodans linclusion,£° dans la

matrice et£™ dans l'inclusion composite s'écrivent d'apres 1V-1

&' =E' =% &(7)dr IV-46
VI

£°=E°= Vlc je‘(?)dr IV-47
7

g =F" = VlI [ &(F)ar IV-48

En appliquant I'équatiorM-48 & V-45, on obtient la valeur moyenne de la vitesse de

déformation dans l'inclusion composifgc donnée par I'équation :
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=E- j [re(F-7)ab": &(F)drdr
e IV-49
~7E L[ [ (F-7)ab : e(F)drdr
LA

Dans le cas d'une inclusion ellipsoidale, Eshelb96(Q) avait introduit le tenseur

d’interaction ijl(beff) défini par :

T(b)= [ r°(F-7)dr siFOv" IV-50

VIC

La relation IV-49 peut ainsi s’écrire :

Ic:E

.|

T (b)) Ab’je (7)dr Vl T(b7): 06 [ ¢(7)dr  1v-51

VC
En tenant compte des expressions [V-46 et I\d@uation 1V-51 deviendra :

VI Vc

(beﬁ“) Ab' : ET- (beff ) Ab® : E° IV-52

L’expression de la vitesse de déformation moyera@sd’inclusion composite peut

encore s’écrire de la maniére suivante :

I c
EIC_VEI"'V

= BB IV-53

En identifiant les expressions 1V-52 et 1V-53 ontiebdra I'expression donnant la

vitesse de déformation globale :

VI

E= VIC{I+T(b"ﬂ) 1ab'}: B+ “//;{I+T(b"ﬁ) :0b°} : B IV-54
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Dans I'équation IV-54, les vitesses de déformatiomyennes E'et E°
respectivement dans linclusion (cceur de grainjlats la matrice (joints de grains) sont
inconnues. Il faut donc trouver d’autres équati@iisint E' et E€ . On doit étudier pour cela

les conditions de continuité a travers linterfagain/joints de grains en utilisant les

opérateurs interfaciaux.

7.1. Opérateurs interfaciaux

En mécanique des milieux continus, on considére lipterface est une surface a
travers laquelle les propriétés matérielles changenmaniére discontinue. Le champ de
contraintes dans la matrice varie de maniere cexeplSachant que I'épaisseur des joints de
grains est considérée faible (1 nm), on peut amlenetisonnablement que les champs de
contraintes et de déformations sont uniformes. Wal1967) et Hill (1983) ont évalué les
sauts que subissent ces champs au passage d'emtadetpar le biais des opérateurs

interfaciaux.

Dans ce premier modele qui a pour objectif de cdjfet de taille par I'utilisation
des techniques de transition d’échelle, on comsidee l'interface grain/joints de grains est

parfaite. Cela suppose gu’il n'y a pas de formatiervide ou de cavité et pas de décohésion

ni de glissement. On considére deux phases déartes viscoplastiquels™ et bz, separées
par une interface de normale unitaireLes champs de contraintes et de déformationsade p

et d’autre de l'interface sont désignés ()a'l',al) et(az,ez) .

4 )

Phase 1 Phase 2

o', ehb!

k Interface j

o?,e%,b?

Figure IV-12 : Interfaces dans les matériaux compsites
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Le fait de supposer que la liaison est parfaiteeetds deux phases implique une

continuité du vecteur déplacement et du vectentrainte qui se traduit par les relations :

[w]=u,-u,=0 IV-55

[JU]nj=(0;}—U§)nj=O IV-56

7.2. Conditions de compatibilit¢ d’Hadamard sur kaut de la vitesse de

déformation

On considére une surfacE qui se déplace. La vitesse de déplacement de ces

particules est notée. Les conditions de compatibilité d’Hadamard (1908)r une interface
parfaite ¥ qui présente une discontinuité de la vitesse éadément des particulas sont

données par I'équation :
[vl.] = —[ui’j]njwana IV-57

ou w, est la vitesse de propagation de l'interfacear rapport a la matiére (les particules) qui

se deplace a la vitessg, n, est la normale a la surfake u, ;est le gradient de déplacement

etn; la normale a I'élément de surfads .

4 N
- )
% :

/

o )

Figure 1V-13 : Interface d'Hadamard
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Or l'interface inclusion-enrobage est supposédostahire, de ce fait et d’aprés les

conditions d’Hadamardw_ =0 et donc[vi] =0. Dans ces conditions, le vecteur gradient de

vitesse de déplacement est continu. Les condittsompatibilité imposent I'équation

suivante :

[ Jdx; = (i~ )dx; =0 IV-58

i,j

ou,

avec uij :a—.
, X

J

Avec la conditiom dx; =0, I'équation IV-58 nous permet d’ecrire :

[uw}:u{. —u? =An, IV-59

7.3. Expression du saut de la vitesse de déforomati

Le saut de la vitesse de déformaﬁqp] s’obtient par symétrisation du saut de

lincrément du gradient de vitesse de déplacerﬁanjt] par rapport aux indices i et j obtenus

par I'équation 1V-59. Dans ce paragraphe, on adapl@ notation indicielle pour tous les

tenseurs. On aura donc, compte tenu de ce quigeéce

y Y

(¢, ]=¢;-2; :%(Ainj +An,) IV-60

ol A est un vecteur de proportionnalité correspondartadplitude du saut et dont

I'expression est déterminée par la condition qiti:su
1,41 12 a2
by, : €qn; = by, 1 €4n; IV-61

Cette relation est déduite a partir de I'équationn56 et des lois locales de

comportements viscoplastiques données par |V-9-dt |
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Si on prendb;,, comme milieu de reférence, I'équation 1V-60 perralets d’éliminer

&% dans I'équation 1V-61 qui deviendra alors :

1, al — L2 [ &1
b  €umt; = by : (sz "‘/‘knz)n i IV-62
Ou encore :
1 2 S § —_ L2
[bijkl —bl.jkl} 1&gn; =bgnn A IV-63
On pose ensuite :
— L2
Ky =bynn; IV-64

ou K, est le tenseur de Christoffel qui dépend de lanate unitairenn a l'interface et du
tenseur viscoplastiqule,, qui dépend a son tour des proprietés mécaniquis lédtistoire de

chargement de la phase considérée. La relation Ide®#endra alors :
KA = | by —biy |€an; IV-65
On peut a présent déterminer I'expressiomde

X =K;'n | b;

klmn _bkzlmn}ér}m IV-66
K;' est linverse de la matrice de Christoffel. D’apt&quation 1V-66, I'expression

donnée par IV-60 deviendra :

—b2

klmn

1 _ _
1 22 1 1 1
Eij _Eij —E(Kik njnl +Kjknjn,)[bklmn

Jén IV-67

On aboutit finalement a I'expression donnamtsdut des vitesses de déformations

a travers l'interface :
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&= &5 = Pay [ By =~ b |0 IV-68

y

Dans I'équation 1V-68,P;, est I'opérateur interfacial qui dépend de la ndema a
l'interface au point considéré et des constanteeoﬁlastiqued);k, et bijz.kl. On montre que
I'opérateur P, s'écrit sous la forme suivante :

P1]2kl = 4(K1kn K n Tll +Kzl n. nk +K n. nk) |V-69

J
De méme, si on prenﬂ.f.klcomme milieu de référence, on obtient I'expressionante :

& =& = Piy | B = bl |£2, IV-70

i 1

8. Application au modele

On applique la relation 1V-68 a notre modeéle afinligr la vitesse de déformatiosij
a lintérieur de l'inclusion (grain) a la vitess® deformationé; dans le joint de grains

(matrice) au voisinage de l'interface. La phasé $kra remplacée par l'inclusion "I’et la
phase ”2” par la matrice "c”. On aura:
&(rF)=&"(F)+P:0b" : &' () IV-71

ou 70OV, #OV! et AD* =b' -b°

Les champs des déformations varient d’'une maniéngptexe a l'intérieur des deux

phases. Dans une premiamproximation, on remplace dans 1V-Zipar sa valeur moyenne
EI .

g (F)=E"+P(b°): 0b" : B IV-72
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En tenant compte de IV-47 I'équation 1V-72 deviendra
Ee=E +i{ [ Pdr} :Ab" : IV-73
Vel
On définit le tenseuf™® (bc)d’interaction dans l'inclusion composite par :
C c 1 C
Ty (b ):W [ Py (b°)dr IV-74
VL‘

L’équation 1V-73 deviendra alors :

E*=E"+T°(b°):0b" : E' IV-75

Dans I'équation IV-75,E et E' sont inconnues. En considérant I'équafivh54, on

obtient finalement un systéme d’équation d’incomug’ et E° :

“//—;(I+T(beﬁ):Ab’):E’+ v

VIc

i (r+7(b):0b°): B = E

IV-76
Ec=E' +T"(b"):AbIC E!

La résolution de ce systeme nous permettra domaldeler les tenseurs de localisations dans

I'inclusion et dans la matrice.

8.1. Evaluation des tenseurs de localisations

A partir du systéme d'équatidv-76, on peut a présent déterminer les tenseurs

Alet A°.
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Soient f'et f° les fractions volumiques de linclusion et de laatrice et

V' VC etV© respectivement le volume de linclusion, de la moat et de linclusion

L . . boowve V! f!
composite (inclusion + matrice). Les rappog/{% EtVT secrlront.VT :W et
Ve f¢
Ve fafe

La résolution du systéme donne pour le tens&lr

| f(reT (67 ): b7 )+

AI
+ f(1+T(b7): 8b°): (1+T¢(b*): Ab*)

IV-77

L'expression du tenseur de localisation de la dédtion A° dans le joint de grains

sera donnée par:
A =[1+T°(b*): 8b" |: A’ IV-78
Les tenseursA’ et A° calculés ci-dessus ont été exprimés dans le cagajétiune

inclusion enrobée ellipsoidale et d’'un matériauoaaistallin anisotrope. Dans le paragraphe

suivant, on va étudier le cas d'un comportemerrape.

8.2. Cas d’'une inclusion sphérique et d’'un compartent isotrope

Les expressions des modules des tenseurs vistqpks dans le cas d'un

comportement isotrope s’écrivent :
b=3kJ+27K IV-79

netk sontles coefficients de viscosité et le modideompressibilité respectivement.
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Ket J sont des tenseurs correspondant a la partie igpeéet a la partie

déviatorique résultant de la décomposition dueansnitel  tels que :

1 1 1 2
Iijkl :§(5ik6ﬂ +6il6jk) ’ Jijkl :§8ij6kl ’ Kijkl :_2(61%6,‘1 +6i16jk __:),613‘61«1) 1V-80
On rappelle les propriétés suivantes:
J:J=J K:K=K K:J=J:K=0 IvV-81

&, étant le symbole de Kronecker. Le tenseur d'intésacT a été donné par Kroner

(1989) :

1, 3(k+2n)

T= IV-82
K+47" 5%+ 4)

8.3. Cas d'une inclusion sphérique et d'un compartent isotrope et

incompressible

On cherche a déterminer les formes analytiques teleseurs de localisation de

déformationA’ et A° dans le cas d’une inclusion sphérique et d'un cotepent isotrope et

incompressible. On rappelle que dans ce cas |éiceeat de poisson est = %

D'apres les équations IV-77 et aprés un callgdhbaique, l'expression du tenseur

A" dans le cas d'une inclusion sphérique enrobée'uet @mportement viscoplastique

isotrope est donnée par:

eff
Al = 2l K IV-83

. 368 ,__o\(n? _
(30 +2n" )+ (0" =n )[ e 1}
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Dans ce cas, I'équation V-7 deviendra simplement:

é = 5 65’§ﬁ ——E IV-84
[& —n° T] —_
(30 20" )+ (0" =n )[ e 1}

Afin de vérifier l'influence du joint de grainsehrobage) sur la localisation de la

déformation, on peut imaginer le cas d'une inclusians enroba@ﬁé’: o), on retrouve ainsi

I'estimation classique du tenseur de localisateaddéformation dans le cas d'une inclusion

sphérique et d'un comportement viscoplastiquedpetr

I _ 577eﬁ

= V-85
3neﬁ + ZnI

Dans les mémes conditions et a partir des équalioi’8, le tenseur de localisation

de la déformation dans la matrice s’écrira:

I
Af = 1+3(1—§j n_q|lar IV-86
5 d )\ n°

8.4. Fraction volumique

Lorsque la taille des grains diminue, la fracti@huwnique des joints de grains devient
importante. La fraction volumique de la phase isidonaire est donnée par la relation

suivante :

fl=—"o IV-87
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ol Vet V¢ désignent respectivement les volumes de l'inclustate l'inclusion composite.

\V/e

Figure IV-14 : Evaluation des fractions volumique

L'expression de la fraction volumique généralenagimise est donnée par la relation

r_( d j
- I\V-88
f (d+6

ou d est le diamétre moyen des grainscetest I'épaisseur du joint de grains qui est
généralement égale a 1 nm. Cette valeur a étééstmgpar Gleiter (1989) et par

Suryanarayana et al. (1992).

9. Résultats et discussion

9.1. Evolution des fractions volumiques

L’évolution des fractions volumiques de chaque phas fonction de la taille
moyenne des grains est donnée par la figure IVQB.constate qu'a partir de 100 nm, la
fraction volumique de la phase matrice devient éppble alors que celle de I'inclusion
baisse progressivement. Afin de bien voir I'évalati de ces fractions volumiques, on a tracé

la courbe pour des tailles nanométriques allaagyla 100 nm uniquement (Figure IV-16).
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Figure IV-15: Evolution des fractions volumiques dd'inclusion et de la matrice
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Figure 1V-16 : Evolution des fractions volumiques atre 0 et 100 nm
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La figure IV-16 montre que la baisse de Ila frattieolumique de la phase
inclusionnaire s’accélére a partir de 30 nm. Loesglr10 nm, celle de la matrice est environ
de 42%, ce qui prouve une grande contribution @éfarmation que doivent avoir les joints

de grains et les lignes triples pour des taillegrdéns nanométriques.

En conclusion, on peut dire que pour les matériduxtailles de grains
conventionnelles, I'espace polycristallin est pipatement occupé par les grains alors que
dans les nanomatériaux, et pour des tailles dag@mprises entre 30 et 8 nm, le role des

joints de grains et des joints triples devienppréérant.

9.2. Evaluation des constantes numériques

Les données numériques sont principalement cetlaeéks par Kim et al. (2001) et
par Estrin (1996), Estrin (1998). Le module de ilesment de coeur de grain est celui du
cuivre conventionnel. Le module de cisaillementlalgohase matrice est évalué a 60% du
module de cisaillement de la phase inclusionnaies. paramétregr, et n sont évalués de
facon a obtenir une précision optimale des résulRappelons que le parametre de friction
o, a une grande influence sur le seuil initial desptité. Ce paramétre dépend de la densité

initiale de dislocations qui est une donnée incenthu probléme.

k,, =330,k = LE10M* 4' = 4210MPay" = 25260Pag, = 16BIPaQ, = 18 %0
m=230, n=12.25,b= 0.256m k= 1.38 T M= 3.06= 033 380G 14BP:

9.3. Comportement de l'inclusion

Le modeéle élaboré ci-dessus a été appliqué auecsous traction uniaxiale en régime
quasi statique. Les simulations numériques sonédasur des tailles de grains allant de
plusieurs microns jusqu'a 10 nm. Les valeurs destaates numériques sont celles données
par Kim et al. (2000). La déformation totale supi@ le coeur de grain est calculée par
sommation de toutes les déformations déja évoquéephase du joint de grains est traitée

séparément.
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Dans un premier temps, le comportement de l'incfu¢coeur de grain) sera analysé
et étudié a des taux de déformations macroscopijtfégsents et pour une taille de grains de
1000 nm. On choisira trois taux de déformatidits’ /s; 10%s et 107/s.

La figure IV-17 montre I'effet de I'augmentatioa I& vitesse de déformation dans le
coeur de grain. On constate qu'il y a augmentat®nla contrainte lorsque la vitesse de
déformation augmente provoquant ainsi un écrouésgdgs important. Ce comportement
s'expliqgue par le mécanisme et le mode de wamsition qui prédomine dans la phase
inclusionnaire qui est ici principalement le nwisme de glissement de dislocations
puisque la taille de grain est égale & 1000 nnppBlans que ce mécanisme dépend de la
densité de dislocations stockées qui, comme omdlmué précédemment, augmente avec le
taux de déformation. La déformation plastique dueng&canisme de diffusion de Coble reste

cependant tout a fait négligeable pour cetteetaill

500
450
400
350

300

Contrainte [MPa]

250

2004 /£

150 . : . , . : . .
0.00 0.01 0.02 0.03 0.04 0.05

Déformation

Figure IV-17 : courbe contrainte-déformation de I'inclusion
pour d=1000 nm & 10/s, 10Ys et 10°/s
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Afin d'illustrer 'effet de taille dans la phasecinsionnaire, on a simulé ['évolution de

la contrainte en fonction de la déformation afédéntes tailles de grains : 1000 nm, 100 nm

et 10 nm (Figure 1V-18). La vitesse de déformatitwbale est égalela™/s.
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2004¢. -7
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100 . T . T . T . T . T
0.00 0.01 0.02 0.03 0.04 0.05

Déformation

Figure IV-18: courbe contrainte-déformation dans lecceur de grain
pour d=10 nm; 100 nm et 1000 nm

On constate que lorsque la taille des grains passiE)00 nm a 100 nm, la contrainte
augmente, mais elle baisse quand la taille desgasse de 100 nm a 10 nm. On en déduit
gue le passage de 1000 nm a 100 nm correspondiarcissement par "effet Hall Petch", le
matériau est donc plus écroui car le libre @ars moyen diminue avec la taille des grains
et I'empilement des dislocations provoquanttrensfert de la déformation au grain voisin
devient difficile. Le passage de 100 nm a 10acomespond a un adoucissement du cuivre
nanocristallin di a l'effet inverse de Hall Petéh.cette taille de grain, il n'y a aucun
écrouissage car la déformation viscoplastique néaisgas par glissement de dislocations
mais elle est contrblée par le mécanisme de diffude Coble.
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9.4. Comportement de la matrice

On rappelle que la phase matrice comporte lessj@atgrains et les lignes triples. La
figureVI-19 montre que son comportement est élastjpprfaitement plastique. On notera que

la réponse de la phase matrice ne dépend ni dailla tles grains ni de la vitesse de
déformation.

900

600

Contraite[MPa]

300

T T T T T T T T T
0.00 0.01 0.02 0.03 0.04 0.05

Déformation

Figure 1V-19 : Courbe contrainte — déformation dansle joint de grains

9.5. Comportement global

La réponse globale contrainte-déformation a étéuléienpour trois tailles de grains
différentes (figure IV-20): 1000 nm, 100 nm et 1Mh.nOn constate un comportement
similaire a celui de I'inclusion lorsque la tailles grains est égale a 1000 nm et quasiment

identique pour 100 nm. On a donc un durcissemartuivre polycristallin a ces tailles de
grains.
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Lorsque le diametre des grains est égal a 10anggritrainte est supérieure a celle de
la phase inclusionnaire. Ce résultat est attrdiuée part a la résistance mécanique élevée
de la phase des joints de grains et d'autre gas&a fraction volumique qui devient
importante. On prouve ici le rble majeur joué pes |oints de grains dans les matériaux

nanocristallins. Ce point sera traité aux chapitfeet VI.

Wl —| ——Induzion: 1000 nm
——Induzion: 100 nm
——Induzion: 10 nm
200 4— ﬂ

Gloksle 1000 nm _"'_:-—:"""F"_
— = Glokale:100im ﬁ
00 Glokale10 nm

Cortrainte [MPa]

1}

1} oo 0.0z ooz 0.04 oos
Deformaion

Figure 1V-20:courbes contrainte-déformation globaé et dans

la phase inclusionnaire pour d=1000, 100 et 10 nm

9.6. Courbe de Hall-Petch

Afin d'illustrer l'effet de taille et d’examinee lcomportement du modele vis-a-vis de
la loi de Petch Hall, on a représenté I'évolutienlal contrainte d'écoulement en fonction de

l'inverse de la racine carrée du diamétre des grain
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L'état initial et la densité de dislocations du éni@u n’étant pas bien connu, on a
choisi une contrainte d'écoulement optimale a %.0fui nous a permis d'obtenir des
résultats qui s'accordent avec la plupart des laedéncontrés dans la littérature, notamment
avec les travaux expérimentaux réalisés par Kial. €2000), Kim et al. (2005) ainsi que par
Masamura et al. (1998), Fedorov et al. (2002),| &tterik et al. (1992).

Dans la figure IV-21, on constate une augmentatjoasi linéaire de la contrainte
d'écoulement, comme le prévoit la loi de PetcH,H@misque la taille des grains passe de 400
nm a ~65 nm. On note cependant la chute de aattpour une taille de grains critique
voisine de 22 nm. Par conséquent, pour les sadle grains inférieures a cette valeur
critique, la contrainte d'écoulement continue disdea et la déformation est essentiellement

due a la diffusion de Coble.

d (nm
400 100 44, 25 16 11 8.16 6.25
1400 ‘ ‘ |
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1200 . A Masamura et al. (1998)
X Fedorov et al.(2002)
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1000 @ El Sherik et al.(1997)
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Figure IV-21 : Contrainte d’écoulement a 0.05% endnction de l'inverse

de la racine carrée du diamétre des grains
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10. Conclusion

Dans ce chapitre, la méthode autocohérente gésiadi été utilisée afin de modéliser
la dépendance de la contrainte d’écoulement aadeille des grains dans les matériaux
nanocristallins. La loi de Hall Petch a été aingilerée et expliquée par deux mécanismes
de déformations dans ce modéle ou les grainsfeentent par les mécanismes de glissement
des dislocations et par la diffusion de Coble. lifiusion de Nabarro-Herring est tres
négligeable dans le domaine nanomeétrique. Commd'aorprécisé dans la carte de
déformation, le mécanisme de diffusion de lacun@e opérationnel dans les matériaux
nanocristallins et permet d’expliquer l'inversior th pente de Hall Petch. On confirme de
surcroit que la chute de la loi de Hall Petch pmitirésulter de la diffusion dans les joints de
grains. Ainsi ce modéle combine le durcissementHdé Petch pour les grains de taille
conventionnelle et la diffusion des lacunes pois tdlles de grain inférieures a une taille

critique, ici environ égale a 22 nm.

Rappelons que la démarche suivie dans ce chafiiispise des premiers travaux
disponibles dans la littérature qui ont pour ohbfeda validation de I'effet que la diffusion

pourrait avoir sur le comportement des matériaarogristallins.

Cependant, et malgré les résultats obtenus pamodelm de nombreuses questions et
de nombreuses voies restent a explorer notamneentétanisme d’émission de dislocations
par les joints de grains et le mécanisme de glissémes joints de grains qui feront I'objet
des chapitres V et VI.
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Chapitre V

Modélisation de I'émission de dislocations

par les joints de grains

Nous proposons dans ce chapitre une modélisatioromécanique de I'effet de taille dans les
matériaux nanocristallins basée sur le mécanisg@midsion de dislocations par les joints de
grains. Notre choix est motivé par les récents l@suobtenus par les simulations de
dynamique moléculaire et par les résultats expErtaux qui suggerent l'activité de ce

mécanisme dans les nanomatériaux.
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Les récentes simulations de dynamique moléculaitenmntré que les joints de grains
peuvent avoir une contribution importante danséfodnation qui ne se limite pas au simple
fait de jouer un réle d'obstacle. Comme préciséchapitre 11-2, Li (1963) avait émis
I'hypothese que le joint de grains peut étre donmeudislocations. Dans le modéle qui sera
présenté dans ce chapitre, '’émission des dislmtatcontrolera le comportement des joints
de grains. Il s'agit d’'un mécanisme thermiquementivé. Avant de décrire avec plus de
précision et de modéliser ce mécanisme, nous allappeler brievement ['activation

thermique et le mécanisme d’émission de dislonatfar les joints de grains.

1. Activation thermique

A l'aide de simulations de dynamique moléculaitey &€té montré que le mécanisme
d’émission des dislocations est thermiquement @ctfRappelons que l'activation thermique
contribue au franchissement des obstacles par portag’énergie. La figure V-1 donne une
représentation standard du processus d'une partitidrmiquement activée. L'énergie
d'activation correspond a la hauteur de la bardaergétique entre I'état initial "a" et I'état

final "b".

Energie

a b Distance parcourue
Figure V-1 : Schéma standard d'une particule thermjuement activée
En effet, au point "a" et sous l'action d'une éorta particule franchit la barriére

jusqu'au point "b". Cet apport d'énergie se proghait fluctuation thermique et I'énergie

d'activation dépend de la différence des énergies E, - E,, .
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Dans le cas des dislocations, le franchissemenblgscles tels que précipités, forét
de dislocations ou joint de grains est toujoursilifac par I'action des sollicitations

mécaniques.

La figure V-2 représente le diagramme de résigtancmouvement des dislocations.
L’axe des abscisses représente la distance pas@anula dislocation, I'axe des ordonnées
représente le produit de la contrainte appliquéaisa dislocation par le vecteur de Burgers.
La courbe rend ainsi compte de [I'état de conteague subit la dislocation lors de son

mouvement.

Distance parcourt

a b " par la dislocation

Figure V-2 : Diagramme de résistance au mouvemenieg dislocations

Le glissement de la dislocation est favorable Isi phsse d’'une position stable "a" a
une position instable "b". Ce déplacement nécessitetravail AW qui correspond a l'aire
"B" de la courbe, il traduit I'énergie mécaniqueirfde par la contrainte appliquée. Si la
contrainte appliquée est inférieure a la contraiméimale sur le diagramme de résistance, la
dislocation ne peut alors se mouvoir sans appériafgie. Cet apport d’énergie se produit par
fluctuations thermiques, il représente I'enthalgfiectivationAG qui correspond a l'aire "A"

de la courbe.

Lorsqu’une dislocation rencontre un obstacle pehdan glissement, la probabilité

pour que ce dernier soit franchi dépend de la eontr nécessaire pour son franchissement.
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On adopte une distribution de Boltzmann pour lacdeton de la probabilité d’obtenir une
énergie de fluctuation supérieure a une valeur @ende I'enthalpie d’activatiol\G a

température donnée. La probabilif¢ de franchissement est donnée par :

AG
= exp| —— V-1
P exp( ij

AG est I'énergie d’activation qui correspond a latbaude la barriére d'énergie nécessaire
pour le franchissement de l'obstacke,est la constante de Boltzmann et T correspond a la

température.

L’enthalpie libre d'activation est évaluée a l'aid#une loi phénoménologique qui prend

souvent la forme suivante :

AG:q{l_(gj"Jq V2

ou @ est I'énergie libre de Helmholtz qu'il faut fourrd la dislocation pour avoir un
glissement a 0 kg est la contrainte critique. Les exposants p ebiyent satisfaire les

conditionso<p<1 et 1<g<2. lls décrivent la forme du diagramme de résistaaoe

glissement d’une dislocation.

2. Les sources de dislocations intragranulaires

Parmi les modéles qui décrivent I'’émission de distmns par le joint de grains, on
distingue le modéle de Li (1963) et le modele dert et al.(2003).

Le modele de Cheng et al. (2003) est basé sur leamsme d’émission de

dislocations par le joint de grains, mécanisme tider au mécanisme intragranulaire des

sources de Frank-Read. Ces auteurs considérenteghtwcle de dislocations dans le joint de

127



Chapitre V Modélisation de I'émissite dislocation

grains se courbe a I'extérieur en un demi cercteéneet des dislocations qui traversent le

grain (figure V-3b).

1 ¥
Ry

. :

(a) (b)

Figure V-3 : Schémas décrivant I'émission de dislations par les joints de grains

(a)-modele de Li, (b)- modéle de Cheng et al.

Le mécanisme d’émission de dislocations suggérélLpan 1963 est différent du
mécanisme de Cheng et al. Les travaux sur ce nsfnanét sur la nature des sources
principales de dislocations localisées dans lesgaie grains sont rares. Li avait supposeé,
comme on I'a déja évoqué, que les joints de grags/ent générer des dislocations a partir
de marches « ledges » (figure V-3a). Ce sont dasspatomiques supplémentaires localisés a

l'interface grains/joints de grains, que I'on peomnparer a des "marches".

On distingue trois types de sources de dislocatienss les joints de grains: les
désinclinaisons, les joints de grains a faiblesleng’inclinaisons et les marches. Dans le
modele de Li, les sources de dislocations dansjdiegs de grains sont seulement des
donneurs de dislocations. Ainsi, il y a annihilatides marches apres I'émission de la
dislocation. La figure V-4a montre bien I'émissiale dislocations par une marche et

'annihilation post émission (figure V-4b).
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B [

- i —

(@) (b)

Figure V-4 : Schéma d'une marche dans le joint dergins

agissant comme donneur disldcations(Li 1963)

Le mécanisme d’émission de dislocations proposd_pfirt aussi fortement suggéré
par Murr et Venkatesh (1978) et par Murr (1981liJesa leurs travaux expérimentaux sur
l'acier inoxydable austénitique 304. Ces auteurs aussi confirmé la compatibilité des
travaux de Li et Chou (1970) qui ont montré queldmsité totale des marches augmente
lorsque la fraction volumique des joints de gramgymente. Ces derniers ont analysé la
limitation des modéles basés sur 'empilement déodations. lls en ont déduit que dans les
alliages, les joints de grains semblent agir comsoerces de dislocation sans qu'il y ait
d’empilement de dislocations.

Ces dernieres années, de nombreuses simulagodgndmique moléculaire se sont
consacrées a I'étude de I'émission de dislocatparsle joint de grains. Les simulations de
Van Swygenhoven et al. (2002) sur des échantiltmstructure CFC d’une taille de grains
moyenne située entre 5 nm et 12 nm ont mis encéua le mécanisme d’émission de

dislocations par les joints de grains.
Ces simulations montrent I'émission d'une dislamatpartielle par le joint de grains

(figure V-5 a), qui traverse ensuite le grain enffigure V-5(a,b)) jusqu'a ce qu'elle pénetre
dans le joint de grains du grain opposé (figurey-5d
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(b)

- (d)

Figure V-5 : émission de dislocations par le jointle grains
(Van Swygenhoven et al., 2002)

Les essais expérimentaux effectués par Kumar €2@03) sur des échantillons de
nickel électro déposé, suggerent aussi I'actiditénécanisme d’émission de dislocations par

les joints de grains pouvant méme causer l'ingarde la pente de Hall Petch.

Les simulations de dynamique moléculaire effectistesdes bicristaux par Spearot
et al.(2006) montrent, que I'émission d'une boultdedislocations par l'interface génére une
marche localisé a la source de dislocations, sueiel'émission d’'une boucle compléte de
dislocations (figure V-6). De plus, ces simulasa@velent que les joints de grains émettent

des dislocations uniqguement dans des systemessdergent.
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Nucléation de dislocatio . . .
Boucle de dislocation partielle

a partir d’'une marche \

N
el

,JY_,, 7 NNN\\\NZ777 U NN\\N

Figure V-6 : Simulation de dynamique moléculaire d¢’émission de dislocations
(Spearot et al., 2006)

3. Modélisation de I'émission de dislocation paslmints de grains

Comme on I'a déja évoqué, on propose dans ce chapie modélisation, de I'effet de
taille dans le comportement des nanomatériaux,ebage 'émission de dislocations par les

joints de grains proposée par Capolungo et abgp0et repris par Benkassem et al. (2007)

Le matériau est modélisé par un composite coestiel deux phases ou linclusion
représente le coeur de grain et la matrice repr@desatjoints de grains et les lignes triples .
Pour la phase inclusionnaire, la loi de comportmmecoplastique évoquée au chapitre 1V
sera modifiée et adoptée. Sa nouvelle expressiompadera, en plus du glissement des
dislocations, un terme supplémentaire, qui traliefitet de la contrainte d’écoulement a zéro
Kelvin afin de prendre en considération les contes exercées a distances par les joints de

grains sur les dislocations mobiles.

Suite a toutes les investigations présentées dastgbpitre de I'état de I'art et au début
de ce chapitre, le comportement des joints dengraera contrblé par le mécanisme
thermiquement activé d’émission des dislocatiorsm@canisme sera largement développé et

discuté dans la suite de ce chapitre.
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3.1. Schéma micromécanique et transition d'édkel

Dans notre démarche, la transition d'échelle esfisg&e a l'aide d'un schéma
autocohérent généralisé. Le cceur de grain (inaligatouré du joint de grains et des lignes
triples (matrice) constitueront une inclusion dx@e ellipsoidale. L'ensemble est plongé dans
le milieu homogéne équivalent (MHE). Le volume é&éraire représentatif sera le méme que

celui défini au chapitre précédent. On ne donpasales détails déja évoqués.

% Cceur de grain

Joint de grains

—— Lignes triples

e
=
— G
/V/
A\
3 ,.-"?/I
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—— Inclusion : Cceur de grain

<«

.
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G
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— Matrice : joint de grais +
lignes triples
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& R v
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Figure V-7: Schématisation du modéle autocohérentégéralisé

Le comportement macroscopique du matériau est mmemiscoplastique. Il est

donné par I'équation suivante:

E=m%¥ :3 V-3

Eet I désignent respectivement la vitesse de déformatida contrainte macroscopique.

eff

m* représente le tenseur d'ordre quatre des corsplaviscoplastiques effectives telles

que:
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(m?)” =br V-4
ot b est le tenseur viscoplastique effectif donné par:
b =b+f'(b' -b°): A’ V-5
b’ et b° sont les tenseurs viscoplastiques de 'inclusiateda matrice.

Le tenseur de taux de déformations locales estalié taux de déformations

macroscopiques par la relation de localisatiovesue:
&=A":E V-6
Avec r=1,c; "I" pour l'inclusion et "c" pour lmatrice.
A" est le tenseur de localisation des déformations.r&ppelle que les étapes de

calculs des expressions des tenseurs de locafisasiont détaillées au chapitres IV. Elles

sont données patr:

Fr(r+r(p):ab")+

Al = V-7

+fo(1+T(67):0b°): (14T (b°): 0b")

A*=[1+T°(b%): 86" |: A V-8

Ab' et Ab® sont calculés par rapport au milieu de référebé€ par Ab' =b’ -b*¥7 et

Ab® =b° -b*  On rappelle que Ab™ = b’ -b¢
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3.2. Comportement du cceur de grain

Le coeur de grain (inclusion) a un comportementogkastique. Sa déformation sera
contr6lée par le glissement des dislocations etngnt en compte l'effet des contraintes

exercées a distance par les joints de grains suditdocations mobiles (Wei et al., 2004).

L’expression de la vitesse de déformation viscdjgjae locale£™ s'écrit :
e =m:o’ V-9

m est le tenseur des compliances viscoplasti((dhes(m)_l) ou b est le module des

tenseurs viscoplastiques.

La vitesse de déformation viscoplastique dans llision est liée aux taux de

déformations viscoplastiques équivaleﬁgﬁl par la loi de Prandtl Reuss définie par :

~upl
vpl __ 3 geq 0.1
T gl e V-10

ol gy, et ojq représentent respectivement la partie déviatoriquaenseur de Cauchy et la

contrainte équivalente de von Mises donnée pguression:

Oy = _(Jdéu :Jdév) V-11

Le mécanisme de glissement des dislocations esnitpgement activé, il est donné

par une équation de type Arrhenius selon:

al "
g =€, (—qj V-12
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L'expression deg, correspond a la contrainte d'écoulement a zéruilkeEn effet, a
cette température, I'écoulement plastique ne sduirgue si, la contrainte appliquée sur une
ligne de dislocation excéede : les effets du réseistallin, les dislocations stockées, ainsi que
I'effet des joints de grains. L'expression de a été donnee par Wei et al. (2004) sous la
forme d'une somme des trois contraintes,: g, et g, respectivement la contrainte

induite par les effets de friction du réseau aliist, celle causée par les dislocations stockées

et celle des joints de grains qui agissent comrseotistacles a longue distance.

0;=0,+04s+0gp V-13

ou g, etog,, sont donnees respectivement par les expressions:

Ty, = auMby[p V-14
et
Og = % V-15

[ est une constante numérique assimilée a la caaddarHall-Petch.

L'introduction du term8/~d dans I'équation V-13 est motivée par la limitatdes
modeles typiques d’écrouissage. En effet, poumatériaux CFC a grandes tailles de grains,
les modeles de Nes (1997) et d’Estrin et Meckir@4) ne respectent pas la loi de Hall Petch
a zeéro Kelvin. Capolungo et al. (2006) et Benkas®t al. (2007) ont pris en compte ce
terme supplémentaire, car les modéles existanéssbais les travaux de Kocks (1976) et
Nes (1997) ménent a des pentes de Hall Petch enfés & celles observées
expérimentalement. Cela a été aussi vérifié paolDago et al. sur le graphique de Haasen,
qui révele que le modéle hybride d’ Estrin et Magkne permet pas de décrire avec précision

laugmentation de la contrainte d'écoulement loesqla taille des grains diminue.

Physiqguement le term 8/</d représente l'effet des joints de grains sur latragrie

d’écoulement a zéro Kelvin.
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Notons que le terme résultant de la friction exernpér les atomes se trouvant autour
de la dislocation est négligeable par rapport smnes relatant I'effet des dislocations

stockées et l'effet des joints de grains.

Dans I'équation V-12, m est coefficient d’écroaigs. Il est inversement
proportionnel a la température. Dans le cas degnmaak nanocristallins cubiques a faces
centrées, l'influence du parametre "m” a été wéel par plusieurs études notamment celles
effectuées sur le nickel nanométrique par Dallard @t al. (2002) et Kumar et al. (2003).
Cette influence est attribuée a la nature du psaseshermiquement activé qui tend a
surmonter les obstacles au mouvement des dislosagtissiles. Cheng et al. (2005) ont
remarqué dans leurs travaux une dépendance dm@izea’m” a la taille des grains qu’ils

ont exprimé par:

0,.A&D
m=———
k, T

B

V-16

of,A,f,b,Tet k, désignent respectivement la contrainte d'écoulengerzero Kelvin,

'espacement d'obstacle, la distance parcourueupar dislocation pendant I'’événement

d’activation, le vecteur de Burgers, la températiria constante de Boltzmann.

Rappelons que I'évolution de la densité de dislooagn fonction de la déformation

plastique a été exprimée par Kocks (1976) selaqubéion:

dp 1
=M|=-k
df:éﬂ (A 2p) V'17

Le processus d'activation thermique et de restauradynamique pendant la

déformation est relaté par le ternkgo, qui devient important & haute température, ce qui

entraine un adoucissement du matériau. L'expresdionk, dépend de la vitesse de

déformation et de la température. Elle prend en t¢ent@annihilation des dislocations

stockées et le mécanisme de recouvrement. Elledesiné par :
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éva -1/n
k,= kgo( ; J V-18

o

k,, est une constante numérique &f correspond & un taux de déformations de

20
normalisation. Pour les applications numériquespmndra les valeurs données par Estrin
(1998) et par Kim et al. (2000). Le coefficient st ¢’ exposant de restauration qui est
inversement proportionnel a la température. Rapgetpie le recouvrement dynamique méne
aussi a un assouplissement de la réponse plastigu@st le résultat de I'annihilation des

dislocations stockées comme I'a discuté Estrin.¢1884) et Estrin (1998).

A est le libre parcours moyen des dislocations @&ptan de glissement. Le ternﬁl‘le

est une sommation harmonique, qui traduit tous dlestacles nécessaires a stocker les

dislocations. Il s écrit :

oyl V-19
A A
1 k
=4k V-20
S=tkalo
L’équation V-17 deviendra alors :
dp k
=M|—+k -k V-21
dgé)qu (d 1\/5 210)

ou la taille de grain "d” correspond au libre paurs moyen initiak est une constante

numeérique définie pak =1/b

Le terme% est le premier obstacle initial et le tens =é dans I'équation V-21

résulte du fait que dans les matériaux CFC coneenéls, les joints de grains sont des

obstacles impénétrables. L’équation V-21 tient aoompte du stockage des dislocations
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engendrées par la diminution du libre parcours mayes dislocations di a la présence des

dislocations stockées et aux joints de grains.

3.3. Comportement des joints de grains

La phase matrice est constituée des joints de graindes lignes triples. Dans le
chapitre précédent, son comportement était basénguloi de diffusion des lacunes. Dans ce
chapitre, le comportement de cette phase est dénpdr le mécanisme d'émission et de
pénétration de dislocations par le joint de graiqpgi devient non négligeable dans les
nanomatériaux. Une loi de comportement phénoméiplegdécrivant I'évolution de la
vitesse de déformation équivalente dans les jodd@sgrains, relatant un mécanisme
thermiquement activé a été proposée par Capolungio @006) et reprise par Benkassem et

al. (2007) pour la description du comportementjdegs de grains dans le cas viscoplastique.

D’aprés les simulations de dynamique moléculaifectfiées Van Swygenhoven et al.
(2002), une dislocation partielle émise est sousgeitie d’une seconde dislocation partielle,
ce qui prouve que I'événement « émission de lanjgne dislocation partielle » constitue la

phase critique dans I'émission de dislocationdgmjoints de grains.

Des observations post-mortem n’ont révélé la préseraucun débris de dislocations
dans le coeur de grain, ce qui signifie que lediglons émises ne peuvent pas étre stockées
et traversent entierement le grain et par conséddnission de chaque dislocation partielle
est suivie d’'une seconde dislocation partielle diinne pas créer de défauts d’empilements
permanents dans le matériau. On supposera dares éettle que la dislocation émise
provoquera la création d’'une marche et le trahgiematiere dans le joint de grains opposé a

la source aura pour conséquence la déformatictiguee des joints de grains.

Si on se base sur le fait que chaque dislocatitiseépénétre dans le joint de grains
opposé a la source, on peut considérer que le daugdéformation viscoplastique peut
s’écrire comme étant le produit d'un taux d’actioat décrivant la pénétration de la
dislocation, par la probabilité que I'événementnaigsion soit un succes. La vitesse de

déformation dans la phase matrice s’écrira donp@Cago et al., 2006)) :
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q

-C _ﬂ G-_EIq ; _AGO(Hmis) _ U:q "
Cea = g5 ( ol J P KT | 76 (6,) V-22

B

Dans l'expression précedentg, et o, deésignent respectivement la contrainte

critigue d’émission et la contrainte équivalentevda Mises. Les parametres sans dimensions

p et g décrivent I'évolution de I'enthalpie d’a@tion avec la contrainte locale.

La probabilité pour qu'un événement d’émission dgodations soit un succes suit

une distribution de Boltzmann. L’enthalpie libreadtivatiorAG,, comme on I'a expliqué au

paragraphel de ce chapitre, correspond a I'émewqi’il faut fournir a une dislocation pour
gu’elle passe d'une configuration stable a une igondtion instable avec énergie motrice
positive, ou elle continue son mouvement méme sgpport d’énergie. Notons que I'énergie

d’activation AG, (8, )

) et la contrainte critique d'émissioay, (6,,) dépendent de la

géométrie du joint de grains relaté par I'angle .(figure V-8).

Capolungo et al. (2006) considérent linteractamtre la dislocation émise et le joint
de grains comme un choc mou. La masse introdaits t& joint de grains par la pénétration
d’une dislocation aura pour effet un transfert desse le long de I'axe longitudinal et le long

de l'axe transversal du joint de grains.

Figure V-8 : Schématisation de la pénétration

de dislocations dans le joint de graingCapolungo et al., 2006))
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Remarquons que l'effet de la collision selon I'axansversal pourrait mener a la

création d'une nouvelle marche.

L'expression dey dans I'équation V-22 a été donnée par Capolungh stlon :

m,,.v,0sin0

¥= V-23
(mdis+mGB)K
mg etmg, sont respectivement la masse effective d’'une chsion et la masse de

I'interface. 6 et v, sont des constantes des constantes numériguest, le coefficient de

proportionnalité de la longueur critique du joirg drains et de la taille de graind.est
'angle de pénétration. C’est I'angle entre le ptBnglissement et I'axe longitudinal du joint

de grains. Il sera supposé égal a 45°.

4. Parametres du modele

Le modele a été ensuite appliqué au cuivre powrelegn trouve dans la littérature un

grand nombre de données expérimentales.

Pour la phase inclusionnaire, les constantes ngogsisont pour la plupart extraites
des travaux effectués par Estrin et Mecking (1984hsi le facteur de Taylor est M=3.06,
a =0.33, £ =0.005/¢, n=21.25 a température ambiante, le vecteur dgeBsirb=0.256 nm
et p=0.11 MPa.nt?. Ces auteurs ont pris pour « m » la valeur de 2&0a impose d’aprés
'équation V-13 que la distance parcourue pardiglocation pendant un événement activé

estt =3.407E - 4. Le module de cisaillement et les constankes, k,, et p' ont été

évaluées par Sanders et al. (1992)=1.E10nt et k, =33(;u' = 38400MPx.

Les constantes numériques décrivant le comportethefdint de grains ont été, pour

certaines, évaluées par simulation de dynamiquécntdire. Spearot et al. (2005) ont fait des
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travaux sur un bicristal. lls ont obtenu la valele 2.2 GPa pour la contrainte critique

d’émission d’une dislocatiagr, .

Gutkin et al. (2003) ont élaboré un modeéle théajoqui la transformation du joint de
grains s'opére par un changement d'orientatiorompagné de I'émission de dislocations
formant un angle de pénétration de 45° avec I'axgitudinal du joint de grains. Gutkin et

al., ont estimé la valeur de I'enthalpie libre dieation par AG, =1.4E-17N.m/K. Les

exposants p=1 et q= 1.5 sont donnés par Kocks @i9a'5).

Bitzek et Gumbsch (2005) ont effectué des sinmatatomiques de I'accélération
des dislocations vis et coin afin d’étudier leynamique dans un métal cubique a face
centrée. lls ont évalué la masse effective de sbocttion en la confondant avec la masse

d’une dislocation vis au repos donnée par :

ub®> . R
m, =4——In— .
dis 4]7,02 r V 24

t (0]

Ret r, désignent les bornes supérieures et inférieur@stédrationc, est la vitesse

transversale de I'onde appelée encore vitesse agepicquise par la dislocation lors de son

déplacement dans le cristal. Elle est donnée par :

G = V-25

ol p, est la masse volumique du matériau qui est ég&l®@g/cnidans le cas du cuivre,

' est le module de cisaillement de l'inclusion.

Bitzek et al. (2005) ont obtenu par dynamique mdkice la masse de la dislocation

de valeurm,_ =3.15 pN.p§ A”. Ces auteurs ont considéré que la vitesse dsllacetion est

non relativiste et donc ne doit pas dépasgar
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Le module de cisaillement de la matrice a été dévadu partir d’'un potentiel

d’interaction interatomique suivant le raisonnemeti¢ Wang et al. (2003). On

trouven® =11140MPe. Les autres constantes numériques sept:  =£.03,5 et8= 40.

5. Résultats numériques

Le modele obtenu est appliqué au cuivre pour llegnédrouve un grand nombre de
données expérimentales dans la littérature. Oreptésa dans ce paragraphe les différentes
simulations obtenues dans le cas de l'inclusiofesée la matrice seule et la réponse globale

qui tient compte des deux phases.
5.1. Réponse de l'inclusion et de la matrice
La figure V-9 représente la réponse contrainte+téfdion de la phase inclusionnaire

a un taux de déformation de ¥6. Les simulations ont été faites sur trois tailie grains;
1000 nm, 100 nm et 10 nm.

d= 1 micron
500 + — — —  d=100nm
————d=10nm
a00{ -~
s
© /
s
c 300 -
[}
0
<
& 200 A
-~ - -
100 //(
0 T T T T
0.000 0.001 0.002 0.003 0.004 0.005

Strain

Figure V-9 : Courbe contrainte-déformation de la plase inclusionnaire
pour d= 1000, 100 et 10nm
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On constate qu'une diminution de la taille desngraintraine une augmentation de la
contrainte dans l'inclusion qui devient plus comnsdtde lorsque la taille des grains est
inférieure @ 100 nm. On doit ce résultat a la dirtibn du libre parcours moyen des
dislocations engendrée par la diminution de ladetailes grains d'une part et par I'effet

croissant de la contrainte générée par les jdmigrains a longue distance d'autre part.

La courbe de réponse contrainte-déformation dangiht de grains et les lignes
triples (matrice) est donnée par la courbe V-10s kénulations se font dans les mémes
conditions que précédemment. On constate que laceaxhibe un comportement opposé a
celui de l'inclusion, puisqu’une diminution de &lle de grain conduit a son adoucissement.
Cela s’explique par la fraction volumique de la mncat qui devient importante, engendrant
une augmentation de l'activité du mécanisme d'éorisset de pénétration des dislocations

par les joints de grains.

500
400
&i _________________________
= 300 -
£
»
]
£ 200 -
n
100 - d= 1 micron
—_——— d=100 nm
————d=10nm
0 T T T T
0.000 0.001 0.002 0.003 0.004 0.005

Strain

Figure V-10 : courbe contrainte-déformation dans lgoint de grains
pour d= 1000, 100 et 10nm

Une comparaison des courbes V-9 et V-10 montre pue des tailles de grains
supérieures a 100 nm, la phase inclusionnairelestdure que la matrice. Contrairement et &
partir de 10 nm, la phase du joint de grains aamportement plus doux que le coeur de grain
et par conséquent elle devrait supporter des défitons élevées pour des tailles de grains

nanomeétriques.
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5.2. Réponse macroscopique

La réponse macroscopique du modéle sous une tmaptice et a une vitesse de
déformation égale a 1.E-3 /s est donnée par ladidt+11. Jusqu'a 100 nm, la réponse
macroscopique du matériau est quasiment la mémeejleede la phase inclusionnaire car
pour ces tailles de grains, la fraction volumigeel’ahclusion est beaucoup plus grande que
celle de la matrice. On constate que pour d=10 auimle r6le de la matrice devient non

négligeable, la réponse globale est relativemearst pbuple que celle de l'inclusion.

500 - d=1 micron
— — — d=100 nm
————d=10nm
4004
. //’—
§ y
c 300 -
»
]
2
&» 200 -
- -0
v
100 -/
1] T T T T
0.000 0.001 0.002 0.003 0.004 0.005

Strain

Figure V-11 : Réponse macroscopique a 1.E-3/s podr 1000 ; 100 et 10nm

5.3. Evolution de la contrainte d’écoulement avecthille des grains

La figure V-12 présente I'effet de taille sur leontrainte d’écoulement et quelques
résultats expérimentaux afin d’avoir une comparaidoes mesures expeérimentales sont
représentées par des symboles (Sanders et al.,; Ni@han et al., 1991 ; Gertsman et al.,
1994 ; Suryanarayana, 1996)
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Chapitre V Modélisation de I'émissite dislocation

On constate gque la contrainte d’écoulement cpoisque linéairement avec l'inverse
de la racine carrée de la taille des grains jusda2b nm (0.2 nit”). Il s’agit de la taille de
grains critique qui correspond a linversion deplente de Hall-Petch. Ce résultat est en
accord avec la loi de Hall-Petch et les prédictiexgérimentales sur sa pente qui dans notre
simulation est égale & 0.102 MP&:fLa valeur retenue pour le cuivre est k= 0.11 MPZ.

d (nm)
100 25 10 6.25

Strass in MPa.

0.0 04 0.2 0.3 0.4
Vsgqrifd)y with J in nm

e 10°s Sanders et al.(1997F Nieman et al.(1991) Loi de Hall Petc

o 10%s Sanders et al.(1997)v Gertsman etal.(1994) = — - Modéle & 1%/s

3 — Modeéle & 1%/s
o 10°/s Sanders et al.(1997)m Suryanarayana (19¢

Figure V-12 : Evolution de la contrainte d’écoulemat avec l'inverse

de la racine carrée de la taille des grains

Ces simulations révélent que I'évolution de la @nte d’écoulement en fonction de
la taille des grains est gouvernée par le méoanid’émission et de pénétration des
dislocations qui méne & un comportement des jaletgrains relativement plus doux par

rapport & l'inclusion. Cette derniére devient pliisre lorsque la dimension des grains
diminue.
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Chapitre V Modélisation de I'émissite dislocation

On peut, en conclusion, dire que ce modéle maqieela chute de la loi de Hall-
Petch peut provenir du changement de comportenetatif des joints de grains qui d’une
part se comportent comme donneurs de dislocatibikaatre part qu’ils deviennent une

phase souple capable de supporter de grandes ddimns

Cependant, la pente de Hall Petch négative meaxgé&rimentalement ne peut pas
étre obtenue par ce modéle, car d'autres mécanipmegent étre mis en jeu comme le
prouvent les travaux de Warners et al. (2006) oquisuggéré que le glissement des joints de
grains seul, ne peut pas conduire au comportenietdrtbormal "de la loi de Hall Petch. Les
présents résultats obtenus par ce modele suggérentl’effet inverse de Hall-Petch obtenu
expérimentalement pourrait résulter de la comboradu mécanisme de glissement des joints
de grains et du mécanisme I'’émission/pénétratiandikdocations par le joint de grains. Ces

deux mécanismes peuvent aussi s'accommoder.

6. Analyse par éléments finis

Afin d'identifier le mécanisme provoquant l'invers de la pente Hall Petch, on
utilise une simulation par éléments finis. La figw/-13 présente la contrainte équivalente
de Von Mises a 5% de la déformation dans un agmegatuivre pur nanocristallin soumis a

un taux de déformation de 0.001/s.

Cette simulation par éléments finis vise a préldineiveau de la contrainte a une taille
de grains de 20 nm. Afin d'avoir des prédictionss péalistes, les cceurs de grains ont une
forme hexagonale. Les lois constitutives de lasghinclusionnaire et de la matrice
présentées précédemment sont implémentées dameusmprogramme utilisateur UMAT

pour décrire le comportement de I'ensemble graimtjde grains.

Le rapport (ojq /of)m est pris égal & 0.8 de telle maniere que le corapwnt de la

matrice dans cette simulation d'éléments finis doiix, comme on l'avait décrit dans le

modéele micromécanique.
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5, Misea
{mwe., crit.: 75%)

+1 . 817=+04
+1 . 7H7e+04

Figure V-13 : Contrainte de von Mises a 5% de la dérmation dans

le cuivre nanocristallin

La simulation révele une forte concentration dedatrainte aux lignes triples qui

pourrait augmenter inéluctablement I'émission ddodations dans le coeur de grains. En

outre et pour de trés petites tailles de gri’nbs 10nm) l'activité de dislocations cesse et la

déformation plastique résulterait du glissemenjoitit de grains ou de la rotation des grains.
On tiendra compte de la concentration de la canteadans le joint de grains dans le modéle
qgu'on développera au chapitre VI. On verra quéecebncentration de contraintes favorise

I'émission de dislocations par le joint de grains.

7. Conclusion

Dans le modéle développé dans ce chapitre, le desgrain subit une déformation

viscoplastique par l'intermédiaire du glissemees dislocations avec prise en compte de
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Chapitre V Modélisation de I'émissite dislocation

I'effet du joint de grains sur la résistance awssgiment a zéro Kelvin. L'émission des
dislocations par les joints de grains leurs petenétde se déformer par l'intermédiaire d'un
transfert de masse provoqué par la pénétratiordidéscations émises. Les prédictions du

modeéle sont complétées par des simulations paregéiéniinis.

Les simulations montrent que linversion de la pede Hall Petch, dans les
nanomatériaux, peut résulter de l'effet combin&éirission-pénétration de dislocations par
les joints de grains et du glissement du joint gtains. En effet, dans le domaine
nanocristallin, l'influence de la densité de dialimns dans les coeurs de grains est amoindrie.
Les champs de déformations locaux dans les jomtgrdins rendent plus « souple » la phase

des joints de grains, les favorisant ainsi a sepostar comme des donneurs de dislocations.

Les travaux de Van Swygenhoven (2002) et deesu#uteurs cités confortent le
modele que I'on a élaboré et démontrent que I'éanisde dislocations par le joint de grains
pourrait conduire au comportement inverse de Halt dans les matériaux a architectures
nanométriques. Notre modéle montre aussi lesdsridies modeéles d'écrouissage classiques

cherchant a capter I'effet de taille dans les ri@at&r nanocristallins.

La pénétration de dislocations dans le joint déngpaurrait également s'accommoder
avec le mécanisme de glissement du joint de gr&latte hypothése fera I'objet de I'étude
du chapitre VI. On prendra aussi en compte la auinagon de la contrainte dans les joints
de grains et les lignes triples, en s’appuyantlssirrésultats de nos simulations et en se
basant sur les travaux de Meyers et Ashworth (1982)considérent que le joint de grains
est une région ou il y a une forte densité de datlons et ou regne une concentration de

contraintes assez élevée.
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Chapitre VI

Glissement des joints de grains

Dans ce chapitre, nous allons développer un aubdeta afin de résoudre le probleme ou le
joint de grains subit un glissement par rapporceaur de grain. Nous considérons aussi le
mécanisme d’émission des dislocations par lesgaletgrains et nous démontrerons que son
couplage avec le mécanisme de glissement des jdmtgrains permet d’expliquer le
comportement des matériaux lorsque la taille desngrdevient nanométrique. Toutes les
études basées sur les simulations de dynamiquecutmie suggerent que ces deux
mécanismes jouent un rdle non négligeable danéftardation des matériaux nanocristallins.
Par conséquent, dans le modeéle présenté ci anés pnendrons en compte ces mécanismes.
L'interface grain/joint de grains sera imparfa{dm tiendra aussi compte de la concentration
de la contrainte dans les joints de grains efidess triples.
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Chapitre VI Glissement desjoints de grains

1. Mécanisme de glissement des joints de grains

1.1. Introduction

Dans les chapitres IV et V, nous avons tragéprbbléme lié au comportement dit
“anormal” de la loi de Hall Petch dans les maséx nanocristallins par I'utilisation d’'un
modéle micromécanique ou un effet de taille a éi#® en évidence par une méthode de
transition d’échelle. On avait analysé séparémeniécanisme de déformation plastique
basée sur le glissement des dislocations, le m&oanide diffusion de Coble dans la phase
intercristalline et le mécanisme d'émission epéeétration de dislocations par les joints de

grains.

Motivés par des simulations de dynamique molécailairggérant que le mécanisme
de glissement des joints de grains s’active esgauiétre opérationnel dans les matériaux
nanocristallins, nous avons été amenés a élargimvestigations et a étendre nos recherches
en considérant une autre approche basée sur canisde qui, d’aprés toutes les études,
joue un role important dans le processus de larohéfiion plastique lorsque la taille des

grains est inférieure a 15 ou 10 nm.

1.2. Mise en évidence du glissement du joint daig

Dans l'objectif de mieux comprendre et de modélise mécanisme dans les
matériaux nanocristallins, on a eu recours auxatra\et aux résultats obtenus notamment par

simulations de dynamique moléculaire. Nous en prtésens ici brievement quelques-uns.

Les simulations de dynamique moléculaire effectygmsVan Swygenhoven et al.
(1999) sur le nickel ont révélé le glissementoleg des joints de grains. Dans une autre
étude, Van Swygenhoven et al. (1998) ont mis eded\e le glissement des joints de grains
suivi d'une dislocation partielle traversant laigc Dans le modéle de Conrad et Narayan
(2000), le mécanisme de glissement des jointsrdag est thermiquement activé et il
devient important pour des tailles de grains natdgues. lls ont estimé que ce mécanisme
peut causer la chute de la loi de Hall Petch pesrtdilles de grains critiques comprises entre
10 nm et 50 nm (figure VI-1).
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Regime

Regime I
Hall-Petch

(i. B, Sliding

Hardness
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d= 1k 50 nm
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Figure VI-1 : Variation de la dureté en fonction de I'inverse de
la racine carrée de la taille degains
(Conrad et Narayan ,2000)

Zhang et al. (2002) ont étudié le mécanisme de roefion plastique dans les
matériaux a grains ultrafins (d >100 nm) et dangihe nanocristallin ou ils ont constaté la
domination du glissement des joints de grains damsocessus de la déformation plastique.
Dans des simulations de dynamique moléculaire ewuivre et le nickel nanocristallins,
Schiotz et al. (1998) ainsi que Van SwygenhoverDetlet (2001) ont montré que le
glissement des joints de grains peut s’accommodec & déformation plastique, pouvant

méme induire le glissement visqueux des grains feamsation de cavités ni de fissures.

Shiotz et al. (1998-1999) et Van Swygenhoven €t18197-1998) ont effectué d’autres
simulations basées sur les expériences de NietadsWbrth (1991) et de Siegel (1997). Les
deux équipes ont montré que le glissement dessjadiatgrains se manifeste a des tailles de
grains nanométriques et domine la déformationmlateriaux nanocristallins. Shiotz et al.
(1998), Shiotz et al. (1999) ont constaté que ceamiéme peut étre combiné avec la rotation

des grains.

Capolungo et al. (2006) avaient étudié le glissdéndes joints de grains quand il est
accommodé par la diffusion intercristalline, conaussi sous le nom du glissement de
Lifschitz. Le but était d’expliquer I'inversion da pente de Hall Petch. Les simulations ont
montré une chute de loi de Hall Petch d’'une mani@gaucoup plus prononcée que celles
mesurées expérimentalement. Ces auteurs en onit dge@ule mécanisme de glissement de
Lifschitz ne s’active pas dans les matériaux nastallins et ne peut donc pas mener a la
chute de la loi de Hall Petch.
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Dans l'approche de Fu et al. (2001), basée sumddéle de Meyers et Ashworth
(1982) et celui de Raj et Ashby (1971), le matésat modélisé par un composite constitué
du cceur de grain entouré d’'une couche dure queegbiht de grains ou il y a une forte
concentration de la contrainte. lls ont proposélangphénoménologique prévoyant l'effet de
la taille sur la contrainte d’écoulement pour deilets de grains allant jusqu’ au domaine
nanométrique. Fu et al. (2001) ont représenté issayhent du joint de grains par une loi

viscoplastique donnée par :

r,=(m+ns)y+e, VI-1

ou 7, est la viscosité du joint de graing, est la composante de diffusion

d’accommodation du processus, est la déformation plastique e&f est la contrainte de

cisaillement. L'expression de la vitesse de glisseimdu joint de grains tient compte de la

diffusion globale d’ensemble. Son expression eshde par:

D.
a:ETaQiDV(1+15_JJ VI-2

ou Q,9,4,h,D; et D, sont respectivement le volume atomique, I'épaisdeypint de grains,

la longueur d’onde spatiale, I'amplitude de lausiide, le volume et le coefficient de
diffusion de joint de grains. Fu et al. (2001) @onstaté que pour de grandes tailles de
grains, la courbe de Hall Petch a la forme habd#uehais la pente diminue graduellement

pour des tailles de grains nanométriques.

Wei et Anand (2005) ont modélisé le sgiment des joints de grains en se basant sur
I'nypothese qu'il s’agit d'un mécanisme contrdlé famcontrainte équivalente a l'interface.
Leur démarche est basée sur les deux premiergesdéila thermodynamique et sur la
plasticité cristalline. Dans ce modele, le glissetrdes joints de grains se produit lorsque la
contrainte équivalente a l'interface est supériearane valeur critique. Le modele a été
ensuite implémenté dans un code d'éléments fimp@iiqué au nickel nanocristallin obtenu

par la technique d’électrodéposition.
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La figure VI-3(A) montre la courbe de réponse macopique contrainte-déformation.
On observe l'effet inverse de Hall-Petch a partirpiint (c). La figure VI-3(B) ne montre
aucune déformation plastique a l'intérieur du graampoint (b) de la courbe(A) correspond a
la figure VI-3(C) ou on peut voir des traces deodéfations plastiques résiduelles dans les
lignes triples et les joints de grains.

2000

Rk b - - (&)

2 == ETa

@ 1000 T

= 1d

a e,

SO0+ F.....simulation for 50 grains -

— gxparimant Wang at al. (1987)
——axpenment yin et al. {2001)

o
o .o 0.02 003 .04 Q.05
Sirain

(B} |

(B} |7

Figure VI-3: (A)-courbe contrainte-déformation.
(B.C.D.E) déformation plastique équivalente
a quatre points différents, marquée (a) a (d), sula courbe de réponse(A)
(Wei et Anand, 2005)

Les figures VI-3(D) et VI-3(E) montrent une fissugai traverse les joints de grains
dont la propagation provoque une déformation fjastsubstantielle a l'intérieur des grains
jusqu’a la séparation de l'interface qui est repnéSe par la région “d” de la courbe (A). La
courbe de réponse macroscopique obtenue par legasioms de ces auteurs montre un effet
inverse de Hall Petch a une taille de grains dar8(figure VI-4). Wei et Anand (2005) ont
conclu que le glissement des joints de grains estnlécanisme responsable de
'adoucissement des matériaux nanocristallins.
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Figure VI-4: courbe contrainte-déformation a plusieurs tailles de grains
(Wei et Anand, 2005)

1.3. Choix de la démarche de modélisation du glesat des joints de grains

On va désormais décrire le choix de la démarcteiiere afin de modéliser le
glissement des joints de grains. Dans cette démaarhne tient pas compte du phénomene
de la diffusion ou de son accommodation avecigsgment des joints de grains. Rappelons a
cet égard que 'accommodation de ces deux mécasigstetoujours sujette a débat : les
simulations de dynamique moléculaire de Van Swygeeh et Caro (1997) ont montré
'accommodation du glissement des joints de grairex la diffusion des lacunes alors que les
essais expérimentaux réalisés par Kumar et al.3)2€r des matériaux de meilleure qualité
révelent la croissance de fissures menant a I'entigement du matériau suggérant ainsi la

non accommodation du glissement des joints de gi@iac les mécanismes de diffusions.

Dans le modéle micromécanique que nous allondaj@ver, I'interface grain/joint de
grain sera considérée imparfaite. En prendraoempte l'effet de l'interface dans le cas d’'un
glissement viscoplastique ainsi que la concentiadi® la contrainte dans les joints de grains
et les lignes triples. Le glissement du joint deimgg suit le mécanisme de stick-slip inspiré
des travaux de Warner et al. (2006). Une méthgpe Mori-Tanaka suivie de la méthode
autocohérente seront utilisées afin de capteretede taille et de vérifier le rble joué par le
mécanisme de glissement des joints de grains ccay#é le mécanisme d’émission des

dislocations par les joints de grains.
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2. Mécanisme de Stick-Slip

Le mécanisme de stick-slip conduit au mouvemeritimterface grain/joint de grains
ou encore au déplacement de I'un par rapport aréauConsidérons deux grains G1 et G2

qui glissent I'un par rapport a I'autre.

.‘ X Joint de
/ grain
G2

Figure VI-5 : Glissement des joints de grains

Les liaisons entre les atomes du coeur de graiewet du joint de grains se déplacent
dans le potentiel atomique de la surface. LegdigWI-5 et VI-6 schématisent plus en détalil
ce mécanisme: I'atome du grain qui glisse est giégé un puis du potentiel atomique (figure
VI-6 (a)). Le grain G1 se déplace vers la droitep€hdant I'atome de G1 qui est en contact
avec l'interface reste piégé dans le puis de pieteha force latérale augmente. Cette phase

correspond au "stick" ou encore "collage” (figurie6\b)).

(a) ; (b) ﬂT (c)
OT (@) (@) (@) (@) (@) (@) (@) (@) (@) (@) (@)

L'atome de G1 est piégé dans un puis de L’atome piégé saute dans le puis de

potentiel atomique, il y a collage (stick) potentiel suivant, il y a glissement (slip)
force force force
déplacemel déplacemel déplacemel

Figure VI-6: Schématisation du mécanisme du stickhg a I'échelle d'un atome
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Le déplacement se poursuit provoquant ainsi le seut'atome dans le puis de
potentiel suivant (figure VI-6 (c)). Cette phaseles'slip” c'est-a-dire le glissement, il y a une
diminution subite de la force latérale. On a donanouvement irrégulier di & une alternance

périodique d’adhésion (Stick) et de glissemenp{Sli

Pour un glissement d'une rangée atomique on agaaurbe en "toit d'usine" relatant

le mécanisme de stick-slip idéalisé (figure VI-7):

force

444

déplacemel

»

Figure VI-7: Mécanisme de stick-slip

Plusieurs études s’intéressent a ce mécanismeatented’expliquer son influence et
son effet dans les nanomatériaux. On pourra dégemodéle quasi continu de Warner et al.
(2006) (eéléments finis et dynamique moléculaire)eodomportement en cisaillement du joint
de grains est réminiscent et suit un mécanismdiskegient du type stick-slip ou on observe

une augmentation linéaire de la contrainte del@saént (figure VI-8).

28 T 1.8
onset of sliding ]
—_ 2k ]
&£ & 5 ] 16 |
o y& s ] =
g L 17 s’? ] o
S 1.5 - £
= r ] e
= 1 ] > 14
g : ] om
“§ T 4 ] L"cu’
g ‘ u
2 05: ?F‘i)nseT of sliding ] 12 migration of disorder
@ os| | S ——Y ]
r £27(552) sy ic tilt GB
—-—= —-- £9(221) symmetric tilt GB
| I T SR T TSN TR TR N N TN T TR SN [N S T 1 ] 10 :
o “o.02 0.0a 0.06 0.08 0.1 0 20 40 60 &0 100
Shear strain, v Grain displacement ( u/CSL diagonal in %)
Figure VI-8 : Evolution de la FigureVI-9: Evolution de
déformation en fonction de la I'énergie en fonction du
contrainte de cisaillement déplacement dans le germanium
(Warner et al., 2005) (Molteni , 2004)
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Molteni (2004) a effectué une série de simulatmsle germanium et I'aluminium en
tenant compte de la géométrie des joints et dedsepce de défauts. Dans le germanium, le
glissement se produit selon un mécanisme du typk-gfp ou I'énergie augmente d'une

maniere quasi élastique puis baisse commmdatre la figure VI-9.

Dans le modéle que nous allons présenté, linterfgeains/joint de grains est
imparfaite et le glissement est traduit par I'idwetion d’'un coefficient de glissemeat qui,

comme on le verra dans la suite de ce chapitiatera le mécanisme de stick slip.

3. Position du probleme de I'interface imparfaite

Il existe actuellement plusieurs modéles pourumles propriétés de l'interface
dans les composites. Le modele de glissement fbrenet un glissement tangentiel a
l'interface mais n’autorise pas de déplacement adrn€e modéle a été utilisé par
Ghahremani (1980), Mura et Furuhashi (1984), WdrBaenett (1985) et Jasiuk et al. (1987)
afin d’analyser les champs élastigues locaux etplegpriétés effectives des matériaux
composites. Hashin (1991) avait étudié I'effet @unterface imparfaite sur les propriétés
mécaniques d'un composite en considérant ['interfaomme étant une interphase fine

possédant des modules élastiques tres petits.

Dans notre modeéle, le vecteur contrainte est séppmasitinu a travers l'interface alors
que le champ de déplacement présente une disoibétile long de linterface. Cette
approche a fait I'objet de plusieurs études notantmear Aboudi (1987) et par Hashin
(1991). Qu (1993) et Wu et al. (2000) avaient é&uduiffet d'une interface imparfaite sur le
comportement élastique global d’'un composite. Eifdce imparfaite a été modélisée par
une interphase d'épaisseur infiniment petite. Lathode de Mori-Tanaka ainsi que le

principe de I'énergie minimum ont été utilisés.
4. Modélisation micromécanique du glissement dunjbde grains

Le schéma micromécanique qui sera développéaaakapitre prendra en compte le

saut de la vitesse de déformation a travers tiate grain/joints de grains qui sera
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imparfaite. Actuellement, I'extension des solutiomsistantes liées au probléeme d'une
inclusion avec une interface imparfaite s'imposapproche de Cherkaoui (1995,1994,1995)
reste la plus intéressante car elle est plus génét elle permet, comme on I'a déja vu, une
extension a des inclusions ellipsoidales et a degportements anisotropes. Eshelby (1957)
avait étudié les contraintes internes causéesgigehstrain dans une inclusion ellipsoidale
ou l'interface entre celle-ci et la matrice estfaée ce qui impose la continuité du vecteur
contrainte et du déplacement a travers cettefatter Rappelons que dans notre approche,
l'interface grain/joints de grains est imparfaitega’on introduira un coefficient de glissement

a inspiré de la loi de glissement proposée par \&faehal. (2006).

La modélisation se fera en deux étapes (figureV-13 premier schéma utilise la
méthode de Mori-Tanaka ou I'interface grain/joiet grains est imparfaite et sera décrite par
les équations du modele de Qu (1993) modifieé. Lexidgene schéma utilise la méthode
autocohérente ou l'interface homogénéisée seraitgarf.’objectif est de quantifier I'effet
gue le glissement du joint de grains pourra awoir le comportement des matériaux

nanocristallins.

e CORUT d€ grain

Joint de grain

Lignes triples

— Matrice : Joints de grains
+ lignes triples Grain/ joint e grains a interfac
imparfaite homogénéisée
— Inclusior : Cceur de gra

Figure VI-10: Etapes de modélisation
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L’'organigramme suivant décrit plus en détail Ilgapés de transition d’échelle

schématisées ci-dessus :

Equations de linterface imparfai i
Schéma de Mc-Tanaka d’'une

grain/joint de grains : Conditions sur . ) , .
inclusion noyée dans une matri¢ce

le saut du vecteur déplacement ) ) )
avec une interface imparfaite

Relation du glissement

Evaluation des relations ¢ Schéma autocohérent de
localisations dans le cas le l'inclusion enrobée homogénéisée
l'interface imparfaite avec interface parfaite

Y
Evaluation des relations (

localisations de l'inclusion

composite homogénéis

Tenseur de localisation de la déformation
dans le cas viscoplastique

Figure VI-11: Organigramme de transition d'échelle

4.1. Résolution du probleme de l'interface impartai

Le matériau sera modélisé par un composite biphiéisélusion qui constitue le coeur

du grain et la matrice qui constitue le joint daigr et les lignes triples.
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Chapitre VI Glissement desjoints de grains

4.1.1. Comportement de l'inclusion (coeur de grain

Rappelons que [linclusion correspond au cceur denged qu’elle subit une
déformation viscoplastique via le mécanisme desglisent des dislocations. Ce mécanisme
prendra en compte l'effet des contraintes exeraédistance par les joints de grains sur les

dislocations mobiles et la contrainte d'écoulendendro Kelvin (Wei et al., 2004).

Les détails concernant les équations et le compené des cceurs de grains sont
développés au chapitre V. On fera ici quelques ebppL’'expression de la vitesse de

déformation locale viscoplastique est donnée parloinpuissance du type Arrhenius :

o\
gt = (—qJ VI-3
oy
ou
O,=0,+0,+0g V-4
ou encore
o, =auMb./p + B VI-5
N

La loi de comportement viscoplastique de la phaskisionnaire est donnée par :

e =m:0' VI-6
Sachant qué =(m)_1, la relation VI-6 peut encore s’écrire :
o' =b":¢ V-7

ol b’ est le tenseur viscoplastique de l'inclusion.
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Chapitre VI Glissement desjoints de grains

4.1.2. Comportement des joints de grains et desdgtriples

La déformation plastique locale de la phase matseeproduit par le mécanisme
d’émission et de pénétration de dislocations eardints de grains. On prendra en compte
dans ce chapitre I'effet du glissement du jointgdains et les résultats des simulations par
éléments finis effectuées au chapitre V, qui onhim® une concentration de la contrainte

assez élevée dans les lignes triples.

Rappelons que le processus d’émission de dislosatst thermiqguement activé et
que la vitesse de déformation plastique équivaldates la matrice sera évaluée sous forme
d’un produit du taux d’activation prenant en comfgéet de la pénétration de la dislocation
par la probabilité que 'événement d’émission soitsucces. La signification des parameétres
est indiquée au chapitre V paragraphe 3.3.

La loi phénoménologique proposée par Capolungd.gR@06) sera modifiée par
lintroduction de I'effet de la concentration de dantrainte dans les joints de grains via le

facteurk . .

q

1 \™ c P
-’ (0] exp| ~ 200 (6s) (%j vi-g

Cr mis

avec g, et g, la contrainte critique d’émission et la contraigguivalente de von Mises

respectivement, p et g sont des paramétres sammsiom décrivant I'évolution de I'enthalpie

d’activation avec la contrainte localAG, est I'enthalpie libre d’activation. Le coefficient

K_ ou facteur de concentration de la contrainte arapéuté afin de tenir compte de

concentration de la contrainte localisée dans kxioea puisque les modeles micromécaniques
Eshelbien classiques n’en tiennent pas compte et spn introduction dans la loi de

comportement de la matrice ménera a des prévipiosgéalistes. Asaro et Suresh (2005) ont
montré dans leur étude qu’une concentration de@oié de I'ordre de 20% peut se produire

dans les joints de grains.
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Chapitre VI Glissement desjoints de grains

Meyers et Ashworth (1982) considerent que le jdmtgrain est une région ou il y a
une forte densité de dislocations et ou regne wmeentration de contrainte assez élevée.
Dans le cas du Ni, ils ont trouvé une contrairtdittonnelle égale a 1.37 fois la contrainte
normale appliquée. Dans une récente étude, Capwlah@l. (2006) et Benkassem et al.
(2007) ont montré a l'aide d’'une simulation parnédéts finis une concentration de la

contrainte assez élevée dans les joints de gediriss lignes triples. L’expression ¢ est

donnée par Capolungo et al. (2006) selon :

m,,0sind

W= VI-9
(

My + Mgy )K

4.1.3. Interface grains/ joint de grains

Lorsque la taille des grains diminue, la fractiaiwnique des joints des grains ainsi
que leur réle deviennent important. Nous allonsliétudans ce paragraphe la contribution de
l'interface grain/joint de grain a la déformatidtile sera considérée imparfaite. On introduira
un coefficient de glissement inspiré de la loi daésion des interfaces suggérée par Warner

et al. (2006) et induisant le mécanisme de stigk Si on désigne par S l'interface et par

le vecteur normal unitaire, la continuité du vecteentrainte :
Aogyn; =[0,(S") -0,(S)]n, =0 VI-10

ou aij(S+) et g, (S") désignent les valeurs de la traction lorsqu'opstache de l'interface

de I'extérieur et de I'intérieur de I'inclusion.

Figure VI-12 : Interface vue des deux régions 8t S
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Chapitre VI Glissement des joints de grains

La condition sur le saut de vecteur déplacememtaets I'interface grain/joint de

grain est donnée par Qu (1993) selon I'équatiovesite :
Ay, =u (S)-u(S) =n,0,N, VI-11

Au, représente le saut du vecteur déplacement adrbiveerface, u (S") et u(S)
sont les valeurs de (r) lorsquer se trouve proche de [linterface de I'extérietirde
lintérieur de l'inclusion, s, représente le tenseur des compliances de l'aderfqui sera

consideré symétrique et positif dans cette ét@te.remarque que lorsque; est nul
(/7”. :O), on retrouve le cas d’'une interface parfaite etdoe le tenseuy;; tend vers l'infini
(I7ij - ) on a une décohésion compléte de l'interface. Oteteadans cette étude le cas
ou 77, tend vers Zél’(ﬂij 0) qui correspond a une légere déviation par rappome

interface parfaite.

L'expression de tenseyr; a eté donnée par Qu (1993) selon:
n; =ao; +(B-a)nn, VI-12

ou g, est le symbole de Kroneckeg et B représentent ici les compliances dans les

directions tangentielles et normales a l'interface.

Dans cette étude, on ne traitera que le cagetD qui correspond a un mouvement

relatif, sans création de vide, du joint de graipmar rapport au cceur de grains. Les

expressions VI-11 et VI-12 deviendront alors :

Au =u(S)-u(S)= a9, —nn;)o,n, VI-13

n = 0’(5”- -n nj) VI-14
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Chapitre VI Glissement des joints de grains

Le coefficienta aura ici une estimation des propriétés adhésvésctionnelles de
l'interface grains/joints de grains. Son expressigera inspirée des récents travaux de
Warner et al.,(2006). Rappelons que ces auteurfairdes simulations sur un modéle quasi
continu, le cceur de grain suit une loi de plagticiistalline inspirée des équations d’Anand et
Kothari (1996) et Asaro et Needleman (1985). kliféce (joint de grains) obéit & une loi
donnant la contrainte adhésive en fonction de $adce de séparation suivant ainsi les
travaux de Rice (1992) et Nguyen et Ortiz (2002).

On adopte pour notre modele I'expression suivamedifiée dea , adoptée par
Warner et al. (2006) :

a :L VI-15

2.[u]

o.|1--

c

ou o, et [ui] sont respectivement le glissement critique etld sle déplacementr, est la

contrainte critique de glissement du joint de mgaielle tient compte de l'effet des lignes

triples qui devient non négligeable pour les pstitglles, a partir de 10 nm.

Etant donné que la contrainte critique totale dammatrice est partagée entre le joint

de grains et les lignes triples, on I'a expriméessiorme d’une loi des mélanges donnée par:

o=f o +f0C VI-16

c 9™ ig 4§y

f,, et f; désignent respectivement les fractions volumiglessjoints de grains et des lignes
triples,o, et g, représentent leurs contraintes critiques. Les Isitiams seront faites pour

un déplacement critique de 1 nm et sous une aatgrcritique dans les joints de grains

0, =2.45GPa. Cette valeur a été suggéree par Rice et Be®#24(l elle correspond a la

décohésion de deux plans atomiques dans le casvde @ température ambiante.
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Chapitre VI Glissement des joints de grains

D’'aprés les observations expérimentales faites fahuh et al. (2002) et
Ranganathan et al. (2001), les lignes triples dentrégions ou les atomes sont désordonnés,

on suppose donc amorphe cette région et on fixeotdrainte o; égale a la resistance

meécanique d’un matériau amorphe ayant la vale@0@#&iPa @, =800MPa).

Le terme Z[ui] représente la somme selon les trois directions veateur
i

déplacement a travers l'interface par rapporhaapére d’observation. Afin de mettre en
évidence les caractéristiques du glissement dut jdé grains a I'échelle atomique, on
suppose que le glissement ne devient effectif quedsangées atomiques. Dans le cas du
cuivre ou le diamétre de Il'atome est égal2b®.nm, cela correspond a une distance de

1.024 nm. On choisit a cet égard un deplaceméigue o, égal a 1 nm (figure VI-13).

d=0.256 nm
—

COCO

< 5
< >

1.024 nm

Figure VI-13 : Rangée atomique dans le cas du cuigr

Les équations VI-13 a VI-16 vont donc décrire lelpfeme du glissement du joint de
grains dans notre modéle a interface imparfaite.n@eléle vise a démontrer [I'effet du
glissement des joints de grains (interphase) sepieportement global lorsque la taille des

grains devient nanométrique, typiquement a pdei8Onm.

5. Estimation type Mori-Tanaka

Dans le modéle représenté ci-aprés, l'inclusiorprégente le cceur de grain et la
matrice représente le joint de grains et les lignetes réunis. L'interface inclusion/matrice
est imparfaite. On utilise une estimation du typeriM anaka ou I'on considere que le milieu

homogéene de référence est équivalent a la matrice.
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Chapitre VI Glissement desjoints de grains

Cette étape a pour but de modéliser I'effet dedliface imparfaite grain/joint de grain

lorsqu’il y a glissement de I'un par rapport a tieu

-C
&j
#-+—— Matrice : Joints de grains
+ lignes triples
QC
Inclusion : Ceeur de grain
R(+)

Figure VI-14 : Schématisation du modéle de Mori Taaka

a interface imparfaite

by

Le vecteur contrainte est supposé continu a tsavémterface alors que le
déplacement présente une discontinuité le longealle-ci, qui est proportionnelle a la

contrainte interfaciale et au coefficient de gliesata comme le montre I'équation VI-13.

5.1. Equations du modele

La matrice (joint de grains) étant le milieu deéréhce. On désigne pa‘© le tenseur

des modules viscoplastique de cette phase. Ldeloomportement local s’écrit :
&; (F) =My (F)okz (F) VI-17

Comme on lavait défini précédemment,m est le tenseur des compliances

viscoplastiques tel que

b=(m)" VI-18
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La relation de compatibilité s’écrit :

& (F)={w,; (F)+u;, (7)) VI-19

Le module viscoplastique locdi(r) peut étre décomposé en une partie uniforme et

une partie due aux fluctuations :
b(F) =b® +3b(7) VI-20
D’aprés I'équation VI-17 et VI-18 on peut écrire :
0; (F)=by (F)én (7) VI-21
ou encore en tenant compte de VI-20
0 (F) = (B + by (7)) &4 () VI-22
En tenant compte des équations VI-19 et VI-20,Uan VI-22 peut encore s’écrire :
b i, (F) = (b, by ) &4 (M) = VI-23

L’équation de Navier d’équilibre quasi statiquestjue les forces de volumes sont
négligées s’écrit :

o;;(7)=0 VI-24
A lintérieur du VER déja défini au chapitre IVt éaprés VI-23 et VI-24, le champ
de déplacement doit satisfaire I'équation d’égudibuivante :

blﬁd Uy (M) - (bfkl - b|jk| )gkl,j (r)=0 VI-25
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Chapitre VI Glissement des joints de grains

En utilisant la fonction de Green équivalente ddmscas d’'un comportement

viscoplastique, on aura :
B Gy (F,T) + 3, 0(F =) =0 VI-26

ou o(r) represente la distribution de Dirac&} est le symbole de Kronecker. En multipliant

I'equation précédente par la vitesse de déplacemén} et en l'intégrant sur le volume,

on obtient :

-u,(f) FOQ
[ 6B Gy (7, 7)AQ(T) = VI-27
0 roQ

En utilisant le théoreme de la divergence, I'intdgrdonnée par VI-27 s’écrira :

J.Q 4 (F)blfkl ka,u (r,r)dQ(r) =
VI-28
J<G ()b Gy (7 I, AS(F) = |, G (T Gy (77

Ici S représente la surface du volume et n la normale a la surface S. En

multipliant 'equation VI-25 paG,,(F',i") et en l'intégrant sur le volum@ on aura :

[ G (T By (NAQE) = [ G (1) (b ~bl ) &, (1)dQF)=0  VI-29

En utilisant le théoreme de la divergence, le peerterme de I'équation VI-29
pourra s’écrire :

Jo G P, (MAQ() =
VI-30
Jo Gl et (0, AS() = [ G 7., ()R
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A partir des équations VI-27, VI-28 et VI-30 ontielnt :

[ (G 70U (F) =, (7Y G (7, 7)) 1 AS(F)
U, (M) FOQ 31
=[G, (b ~ by ) &, (N)dQ(F) =
0 roQ

En utilisant a nouveau le théoreme de la divergeet en remarquant que d’apres

I'expression VI-25 on abju, () = (qjck, —by, )é‘k,’j (F), I'équation VI-31 deviendra :

1,15 [ G070t )= (= (5 ) B0 =01 7.7 )
VI-32
u,,(r) roQ
+ '[Q Gy, (F. 1) (bljckl by, )gm (MdQ(r) =
0 roQ

Dans le cas oir appartient a l'inclusion, on peut identifier ddiéuation VI-32

I'expression du vecteur vitesse de déplacemenpddinra donc écrire :

U, (1) = [ ({7, 7")0 =Bt (F)Giy (7, 7)) 1, AS()

VI-33
+~[Q| Gior:ml (F, F’)(Q?H _ijl )gm (F)dQ| ('7)
Dans le cas o@ se trouve en dehors @¢, on obtient la relation suivante :
[ (G (7.7 =Bt (1) (7, 7)) M dS() = O VI-34

L’équation VI-34 fait intervenir un terme e (). A partir des équations VI-33 et

VI-34 et en dérivant I'équation VI-11A( =u (S")-u(S7)), on obtient :
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Chapitre VI Glissement desjoints de grains

U (1) = [ (B AU (M1)3G, (7, 7)) n,dS(F)
VI-35
+[ Gy (7,7) (b5~ ) & (F)AV ()

En différenciant I'équation précédente et en sugpbBhomogénéité de la vitesse de

déformation dans l'inclusion, on peut écrire :
U (F) = [ (B AU (1) Gn (7 7)) nyAS() + [ G (7)) (B, —By )& V() VI-36

En injectant I'équation VI-36 dans la relation cEmpatibilité donnée par VI-19, on

aboutit a I'expression de la vitesse de déformadiams 'inclusion :

&) (1) =T () (B0~ ) & + [ BSsg A0, (7)o (F, )N AS(F) VI-37
ou T, estle tenseur d'interaction défini par :

Ti (B) :Jrijld (F-r)dr VI-38

Q

;e étant le tenseur de Green modifié défini par :

1
rijkl :_Z(Gik,jl +ij,i| +Gi|,jk +Gj|,ik) VI-39

On remarque que I'équation VI-37 fait intervenirdarivée du saut de déplacement
Au, qui fera intervenir a son tour, d'apres I'équatidal 1, la dérivée de la contraintg, . On

supposera négligeable; puisqu’il est de l'ordre de la dérivée seconde teoseur de

déformation.¢, = hjk,éjil ). On aura donc :
Au :I7ij0-jknk +”ijdjkn :/7ija-jknk VI-40
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Chapitre VI Glissement des joints de grains

En tenant compte des conditions interfacialesdtédjuation VI-40, 'équation VI-37

deviendra alors :

& (F) =T (B5pq ) (5as ~Blae ) &4 * [ Dol o (F, 7N AS(F) VI-41

Afin de poursuivre les développements analytiqoassuppose que I'état de contrainte

le long de linterface est constant et égal tatl'de contrainte dans linclusion. D’ou

finalement et aveo; =og; =by ¢, , on aura:

&) = T (0°) (05 ~Drs) €6 * Do Bleantls [ o en (7,7 INAS() VI-42

mnkl ~'pq

En prenant la valeur moyenne de I'expression VH48as le volume de l'inclusiof,

et en tenant compte des conditions aux limitegplession de la vitesse de déformati?;l'n

dans l'inclusion est donnée par :
A N (R (SO AN Ilrm(bc)j NeNndS(F)+&°  VI-43
En introduisant le tensew,,, modifie donnée par Qu (1993) on aura :

PreNaMn * oM + oy + 11,071, ) AS(F) VI-44

1
Rinpg :E s(

L’expression VI-43 deviendra alors :

z}jl ijpa (bc)((bqul _b;qul)"'bgqab P )‘9k| +‘9 VI-45
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Chapitre VI Glissement des joints de grains

5.2. Localisation

Sachant que & = A& et a partir de I'équation VI-45, on obtient le senr de
localisation de la déformation viscoplastiqﬂﬁf dans l'inclusion dans le cas ou l'interface

grains/joint de grains est imparfaite:
-1
;YE =|:Iijkl _Tiqu (bc)((bqul - b;l)qkl ) + bgqab mnbrl'mkl )] VI-46

L'effet de I'interface imparfaite est décrit a teas le terme contenant le tenserjy,

qui, rappelons le, dépend de la géométrie delligion et des propriétés de l'interface.

Le tenseur viscoplastiqtkaéfI du systeme (inclusion + matrice) est donnée par :
:ﬁ = (1_ f )Qﬁd + fh;mn Ivnpkl ViI-47

f est la fraction volumique du cceur de grain (isin). L'expression du tensel,, s’écrira

de la maniere suivante :

I%jkl :d(RjkI _Qijk|) VI1-48

On démontrera en annexe B cette expressioR,plet Q,, sont des tenseurs donnés par Qu

(1993)

6. Approximation autocohérente : interface imparfai

homogénéisée

En partant du modeéle précédent (figure VI-14), mitdra ici, par une approche

autocohérente, le cas de l'inclusion composite flggméisée. On appelle inclusion composite
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Chapitre VI Glissement des joints de grains

'ensemble « inclusion+matrice ».Cet ensemble spiengé dans le milieu homogéene

équivalent ou l'interface sera parfaite.

C
b “=—— Joint de grains + lignes triples

—— Cceur de grain

<=

Grain/ joint de grains a interface
imparfaite homogénéisée

b

Figure VI-15 : Schématisation du modéle autocohérén

de I'ensemble grain/ joint de grains a interfacemparfaite homogénéisée

En suivant le méme raisonnement et en prenant empteole caractere parfait de

I'interface, on obtient I'expression de la viteske déformation de l'inclusion composite. Le

milieu de référence edt®™ , il suffit donc de remplacer dans I'équation \1-%° par b™" et
de considérer quehu, =0, car l'interface ici est parfaite. En tenant ceenges conditions

aux limites, on aboutit & la relation :

57 = T (07 ) (b —b3

pakl pakd

)&s +E, VI-49
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Les champs de vitesses de déformations moyennake$odans l'inclusion composite

sont reliés a la vitesse de déformation globatdgpeelation de localisation donnée par :
£/° = APCE, VI-50

1)

On déduit des équations VI-49 et VI-50 I'expressitu tenseur de localisation de la
vitesse de déformation dans le cas d'une inclusiomposite homogénéisée a interface
parfaite :

-1
\jllgllc :(Iijkl ~Tipg (berf )(bﬁgkl _b;l)(;m )) VI-51
6.1. Vitesses de déformations et localisation

L'expression de la vitesse de déformation localensdd’inclusion composite

homogénéisée est donnée par:

fgijI +(@-f )Z.,C = Eijlc VI-52

. ] , -1 ; .
En multipliant I'équation VI-52 par( JY’k’,'C) et en tenant compte de I'équation

VI-50, on aura :
f(ARC) &+ @- f)(ANS) &S =(AnS) EC =E, VI-53

D’apres le schéma de Mori Tanaka, la vitesse derdeftion moyenne dans les joints

de grains est reliée a la vitesse de déformatioyenme dans le cceur de grain par :

o= (a2)5

La combinaison des équations VI-53 et VI-54 ndoisne :
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B, =(1-1)( jvkpllc)_l(Aiuvrfn)_lf}'mef( jvﬂ'c)_léi. VI-55

On obtient finalement d’apres VI-55 la relationvauite :

. -1 -1 1771
& :[(1“‘)( ne)(A) + 1 (ARS) ] E,, VI-56
La relation de localisation de la vitesse de dé&diom dans le cas général s’écrit :
“:u/ = A}kl Ekl VI-57

En identifiant les équations VI-56 et VI-57, on iebt I'expression du tenseur de

localisation générale, dans le cas du glissemejdidude grains, on aura donc :

Al =[(1‘f)( o) (A ) £ m‘c)'l}_l VI-58

6.2. Cas d'une inclusion sphérigue et d'un compartent isotrope et

incompressible

On rappelle que le comportement est incompressila. cherche a évaluer

I'expression du tenseud, dans le cas d’'une inclusion sphérique et d’'un artement

isotrope. Les expressions des modules des tensescsplastigues et des tenseurs
d’interactions dans ce cas ont été données altehdy. On démontrera en annexe B que

I'expression du tenseuR est donnée par :
Rjkl === Kijkl VI-59

Kest le tenseur correspondant a la partie sprerigésultant de la décomposition du

tenseur unitel tels quek, =%(6ﬂ<6ﬂ +6,6; ‘%5135“} ou §; est le symbole de Kronecker.
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Dans le cas d'un comportement isotrope et lesresgpons des tenseurs de

localisations données par les équations 1V-4¥1eb1 deviendront:

C
e |57 c6a VI-60
3T AT
5d
et
Y :%Kim ViI-61
3+

Le tenseur de localisatiod;,, donné par VI-58 deviendra alors :

_ 251°n°

(3n° +2nlc){37c + 27"+ 2f (n° —nI)—?nlncg( 1—f)}

avec 7°,n' et n® sont respectivement les coefficients de viscosftéctifs, de la

phase inclusionnaire et de la matrigg® est le coefficient de viscosité de linclusion

composite homogénéisée. L’expressionddeera donnée au paragraphe suivant.

Afin de vérifier la pertinence du tenseur de losation Aj, donné par I'expression
VI-62, on vérifie que dans le cas d’'une simpleusion plongée dans un milieu effectif et
d’un probléme sans glissemeny, =7° et @ =0, on retrouve le tenseur de localisation dans

le cas classique du self-consistent :

_ 5°
Ay = Kix VI-63
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7. Méthode numérique

Les lois de comportements sont programmées en deng®RTRAN a l'aide d’un
schéma explicite. La grandeur de pilotage imposée la vitesse de déformation
macroscopique. Le code est décomposé en plusiebrsugines de telle fagon qu’en un seul
calcul le programme détermine les réponses désp@astoutes les tailles de grains. Notons
enfin que le code développé peut étre modifié plesrsimulations sur des matériaux autres

gue le cuivre, a condition d’adapter les constamamériques et tous les parameétres

spécifigues du matériau en question. L'expresdio tenseurF?ijkI dépend de la géométrie

de l'inclusion et influe sur I'interface, son calse fait a chaque pas de temps.

7.1. Expression numérigue du glissement

Considérons que le joint de grains subit un déphece infinitésimal de l'instant a

instantt + At :

interface

Figure VI-16 : Glissement du joint de grains

Rappelons que la condition interfaciale sur le shuvecteur déplacement est donnée

par I'expression VI-11. On considére dans une peesnapproximation que le champ de

déplacement total\uy, est égal au déplacement moyAn le long de la surface S. Cette

supposition se traduit par la modification de I'aon VI-13 selon une intégrale de surface

donnée par:
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Au, = AU =éja(é’ij -nn,)o,ndS VI-64
S

On démontrera en annexe B que I'expressiom dest donnée par :

5o +3 .o (-
g2 20+ 0 o (-ax+a,) VI-65

2 Y0

c

ou J,et g, sont le glissement critique)( =1nm) et la contrainte critique de la phase matrice

donnée par I'équation VI-1§, est une intégrale double donnée par :

3 1 2n(
X=Z d2 J. j(6y _ninj)ojknkde D VI-66
0\0

i=1 7T

Le déplacementAl, deviendra alors:

2
o= ]

( [@-n nj)ajknkdé’jdcb VI-67
0

L'intégrale doubley est calculée par la méthode de la quadratureadsssLegendre.
On constate que la connaissance adeet de l'intégrale y permet d’évaluer le saut de

déplacement moyeAu, donné par :

AU =ay VI-68

7.2. Organigramme

A travers le modéle micromécanique et la démarcimeénique présentés ci-dessus, le
modeéle a été ensuite programmé selon l'organigrag@néral suivant ; seules les étapes les

plus importantes y figurent.
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Début

Initialisatior

FigureVI-17 : Organigramme général
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8. Résultats

8.1. Courbes de glissement

Le modele a été appliqué au cuivre. Les simulatsmm faites sur des tailles de grains
situées entre 10 um et 8 nm. On va dans un preemgrs présenter les simulations faites sur
le glissement du joint de grains. Les courbes dpsds VI-18 et VI-19 représentent la
déformation a 1 % en fonction du saut de déplacenpeur des tailles de grains
micrométriques égales a 10 um et 1 um. On conataefaible amplitude du saut qui ne
dépasse pas 0.4A pour d=10 pm et a peine 1.5A gout um. On en déduit que le
glissement du joint de grains n’est pas encoref attique la déformation plastique est
contrdlée, a ces tailles de grains, par le méoamidu glissement de dislocations dans le
cceur de grain. Le mécanisme de stick slip est fpiésent mais ne permet pas le glissement
du joint de grains puisque la fraction volumiquela@@hase matrice (joint de grains + lignes
triples) est encore trés négligeable, environ %.3Les liaisons atomiques de linterface
grain/joints de grains et les énergies d’adhésgumg fortes et les atomes de ces régions ne
peuvent pas se déplacer. La déformation globale desic complétement dominée par la

phase inclusionnaire (cceur de grains).
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o i
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déplacement [A]
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FigureVI-18 : Courbe de déformation-déplacement poud=10 pum
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d=1um
114 o eosf
<} e /\,O/
o e |& e o
ee ese see s o e/ /\ e
oo a \ \/ \\ \|®oes & ]
e /\// e ®
\®& & S e
— s o o
< o
+— 104 e
s | /"
o S
8 /
o
o e
o) /
T 94
)
8 : T r T T T : T T T
0.000 0.002 0.004 0.006 0.008 0.010

déformation

FigureVI-19 : Courbe déformation-déplacement pourd=1 pm

La courbe représentant le glissement du jointrdeng en fonction de la déformation

pour une taille de grains égale a 60 nm est dopaéta figure VI-20.
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FigureVI-20 : Courbe déformation-déplacement pourd=60 nm
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On observe au départ un saut de déplacement \dBstA. On n’a pas réellement de

glissement du joint de grains. Rappelons I'hypathéste au début de ce chapitre selon

laguelle le glissement n'est effectif que sur uaegueur d’'une rangée atomique, soit une
distance de 10A.

76 -

Les courbes VI-21 présentent les déplacementfisnetion de la déformation globale
a 1.E-5/s, 1.E-4/s et 1.E-3/s pour une taille rdéng d=30 nm.
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Chapitre VI Glissement des joints de grains

On constate qu'une augmentation de la vitesse fndétion a pour conséquence
'augmentation de 'amplitude des sauts de déphaces. L'interface est alors sollicitée plus
intensément lorsque les taux de déformations guas élevés. On enregistre un saut de
déplacement d’environ 6 A lorsque la vitesse éf@mnation est égale a 1.E-3/s (figure VI-
21 (c)). On vérifiera cette hypothése pour des dsmns de grains encore plus petites. Le

glissement désiré par le mécanisme de stick séipparait pas encore a cette taille de grains.

Les figures VI-22, VI-23 et VI-24 montrent lesurbes déformation- saut de
déplacement pour trois tailles de grains difféeeeri5 nm, 10 nm et 8 nm et pour un taux de

déformation égal a 1.E-3/s.
La figure VI-22 (d=15 nm) exhibe un saut de dépetaent d’'une amplitude de 8 A.
Le glissement attendu d’une distance de 10 A les¢wé sur les courbes VI-23 et

VI-24 pour des tailles de grains égales a 10 nBirem. La position des sauts dans chaque

cas coincide avec la phase d’adhérence ou de edB#gk).
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Figure VI-22 : Courbe déformation-déplacement a E-3/s pour d=15 nm
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Figure VI-23 : Courbe déformation-déplacement a E-3/s pour d=10 nm
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On constate qu'au fur et a mesure que la taillegtags diminue, 'amplitude des
sauts de déplacements tend & augmenter pour agtedngeine 1nm qui est la valeur du
glissement critique. Rappelons que le contactrdéefface grain/joint de grains est assuré par
des liaisons atomiques dont la force dépend deetitation ou d’'une maniére générale de la
géométrie des grains et des joints de grains etewts fractions volumiques. A la fin de la
phase du collage (stick), les atomes qui assueebhtact a l'interface glissent et peuvent se

réarranger, comme on I'a déja évoqué, avant dratteiune nouvelle phase de collage.

Dans ces simulations, on a le mécanisme d’émisdiale pénétrations de dislocations
par les joints de grains et le mécanisme de stipkemgendré par le glissement du joint de
grains qui, notons-le, n’est intervenu réellementa partir de la taille de grains de 10 nm.
Sachant que lorsque la taille des grains dimirauephtribution de la phase inclusionnaire a
la déformation diminue au bénéfice de la phase ioeaton suggére donc que ces deux

mécanismes opérent simultanément.

Cette suggestion est en effet en accord avecdeaux de Kumar et al. (2003) ainsi
gue Wang et al. (2003) ou le glissement du jointjdens peut s’accompagner par I'émission
de dislocations par les joints de grains. Farkagale{2006) ont fait des simulations de
dynamique moléculaire sur le nickel afin d’étudeemécanisme de la déformation plastique
gui se produit a I'échelle atomique. lls ont obgdrs de leurs essais une mobilité du joint de

grains qui est associée a I'émission de dislocation

8.2. Courbes contrainte-déformation

8.2.1. Comportement de l'inclusion avec glissarh du joint de grains

Les prédictions de la réponse macroscopique dérraa en traction uniaxiale sont
présentées par la figure VI-25. Quatre taillegdens sont simulées : 1 um, 100 nm, 15 nm

et 8 nm a un taux de déformation macroscopique s@pégal a 1.E-3/s. Le facteur de

concentration de la contrainte n’est pas pris enpte(Koc :1)
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Figure VI-25 : Réponse de la phase inclusionnair@ 1.E-3/s
pour d= 1000, 100, 15 et 8 nm

On constate d’aprées la courbe VI-25 que lorsdadaille des grains diminue, la
contrainte dans l'inclusion augmente. Cette ditmnude la taille des grains engendre d’'une
part la diminution du libre parcours moyen dedodistions qui a pour effet 'augmentation
de la contrainte nécessaire pour le glissementlidixcations et d’autre part l'augmentation
de la contrainte générée par les joints de graidstance.

On peut en effet remarquer que le deuxieme terme l'dguation VI-5 devient
important lorsque le diametre de grain diminue rxalque le premier terme devient
négligeable puisqu’on suppose dans cette étudergy’a plus de dislocations dans le cceur

de grain des matériaux nanocristallins.
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8.2.2. Comportement des joints de grains

L'effet de taille sur la matrice (joints de grainsyt présenté par la figure VI-26.
Quatre tailles de grains ont été simulées 1um,BP15 nm et 8 nm. On constate que la
réponse de la matrice exhibe un comportement oppaséui de I'inclusion car la diminution
de la taille des grains a pour effet la diminuti® la contrainte. Le comportement de la
matrice est donc assoupli. On explique cela pardeanisme d’émission et de pénétration de

dislocations par le joint de grains qui augmentsdoe la taille des grains diminue.

400 - d=1um
W— d=100nm
" —CT T d:15l"ln

T o d=8nn

o

=

Q

_‘é’ 300 +

o

IS

o

o

200 T T T T v T T T T 1
0.00 0.01 0.02 0.03 0.04 0.05

déformation

FigureVI-26 : Réponse de la phase matrice pour

différentes tailles de grains

On constate aussi que la déformation totale dempints de grains (matrice) diminue
lorsque la taille des grains diminue. On expligaei ar le mécanisme de stick slip engendré
par le glissement des joints de grains dont la @pmsnce est la rupture des liaisons
atomiques de linterface grain/joint de grain lareda taille des grains devient nanométrique.
En conclusion, on peut dire que le glissement diggs de grains, par le biais du mécanisme
de stick slip, tend a fragiliser le comportemens ¢lEints de grains puisque la déformation
gu’ils doivent supporter diminue lorsque la tatles grains diminue. On peut remarquer que

pour d= 8nm, la phase matrice est moins ductilepgue d=15 nm ou d=100nm.
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8.2.3. Comportement macroscopique global

Afin de mettre en évidence l'effet du glissementjdint de grains, on a simulé le
comportement en traction uniaxiale pour d=15 nm. @eut observer sur la figure VI-27 de
minuscules décrochements dont I'agrandissemeésepté par la figure VI-28 nous montre

bien le mécanisme de stick-slip tel qu’on l'avakpliqué auparavant.

Réponse macroscopique
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Figure VI-27 : Réponse macroscopique contrainte-défmation

avec prise en compte du glissement et pour d=15 nm

La figure VI-28 exhibe les séquences de « colldgsement-collage..» que subit
l'interface lors du glissement du joint de grairf@e mécanisme se manifeste par des
relaxations de la contrainte aprés chaque phaselldge (stick) qu’on pourra bien remarquer
dans la figure VI-29 ou on a simulé I'évolution ldecontrainte en fonction du temps sur une
durée denviron 2.5 minutes. Derlet et al. (2003}t @tudié le mécanisme atomique
responsable de I'émission des dislocations pasigiar les joints de grains. Ils ont observé

une activité atomique identifiée comme étant umradement des atomes localisé dans le
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joint de grains et un processus de relaxatiola dentrainte facilitant ainsi le glissement du
joint de grains. Notons que le mécanisme de ralaxates contraintes dans les interfaces est
un mécanisme complexe qui ne fait pas partie de éatde.

356

355 -

354 -

contrainte [MPa]
w
o
w

352 -

351 -

350

0 0.002 0.004 0.006 0.008 0.01 0.012

déformation

Figure VI-28 : Agrandissement de la courbe contraite déformation (d=15 nm)
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Figure VI-29 : Relaxation de la contrainte en fonabn du temps (d=15 nm)

189



Chapitre VI Glissement des joints de grains

9. Influence du facteur de concentration de la coainte

9.1. Courbe contrainte-déformation avec Kcc=1

On cherche a vérifier dans ce paragraphe, paals du paramétre X l'influence de
I'hétérogénéité de contrainte dans la matrice {ode grains + lignes triples). Pour se faire,
on a simulé le comportement macroscopique en idractiniaxiale a différentes tailles de
grains avec K =1 et K. =2. La figure VI-30 montre une simulation pourd<d avec un
taux de déformation égal a 1.E-3/s. On constate mweque la taille de grains diminue, le
matériau est de plus en plus écroui, celadéstcomme on l'avait déja évoqué, a la
diminution du libre parcours moyen des dislocatieha I'effet des joints de grains a distance
sur le champ de contrainte dans l'inclusion.

Un ralentissement de laugmentation de la conteaidiécoulement a partir de
d=10nm peut étre aussi constaté. On peut lire w@ildef variation de la contrainte
d’écoulement, de seulement 11MPa entre d=10 noh=8tnm.

Réponse macroscopique : Kcc=1
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Figure VI-30 : Réponse globale a k=1 et 1.E-3/s
pour d= 1000, 100, 10 et 8 nm
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Notons que lorsque le facteur de concentrationadeohtrainte est négligé dans le
modele (Kcc=1), le mécanisme d’émission de disloogtar le joint de grains est Iégérement
activé. On peut donc supposer que la déformatiscoplastique macroscopique du matériau

est une conséquence du mécanisme du glissemeiides de grains.

9.2. Courbes de Hall Petch pour Kcc=1

Afin de s’assurer de l'effet du glissement du fode grains et du mécanisme
d’émission et d’absorption des dislocations paijdéags de grains, on a simulé dans la figure
VI-31 la courbe de Hall Petch lorsque le factemicdncentration de la contrainte est négligé
(Kcc=1). Cette courbe donne I'évolution de la caimte d’écoulement a 0.2 % de la
déformation en fonction de l'inverse de la raciaerée de la taille des grains. Les tailles de

grains varient entre 10 um et 8 nm.
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Figure VI-31 : Evolution de la contrainte d’écoulenent en fonction de

l'inverse de la racine carrée de la taille des gins pour Kcc=1
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On constate, comme le prévoit la loi de Hall Petale augmentation linéaire de la
contrainte d’écoulement lorsque la taille des graiarie de 10 pm a environ 30 nm ou on
observe une chute de la réponse. Ce diamétreraile de 30 nm constitue donc la taille
critique pour laquelle on a la chute de la loiHiEEl Petch mais sans inversion de la pente.

Une augmentation du taux de déformation entraindirtanution de cette taille de grains
critique.

La pente de Hall Petch établie par nos simulatestsde 0.128 MPa/fit, en accord
avec la valeur expérimentale trouvée dans tkrditure scientifique pour le cuivre qui est
égale & 0.11 MPa/fiT.

9.3. Courbe contrainte-déformation avec Kcc=2

La figure VI-32 donne la réponse globale du matér@our quatre tailles de grains a
un taux de déformation égal a 1.E-3/s avec prisec@npte de la concentration de la

contrainte dans la matrice. (Kcc=2)

Réponse macroscopique: kcc=2
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Figure VI-32 : Réponse globale a k=2 et 1.E-3/s (d= 1000 ; 100 ; 10 et 8 nm)
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On observe la aussi un écrouissage plus prontorsue la taille de grains varie de
1um & 10 nm. En revanche, on assiste a un brusdpecissement de la réponse globale
lorsque la taille de grains passe de 10 nm a 8@menregistre en effet une baisse de la
contrainte d’écoulement de 2.5 MPa environ. Cetfisde est trés peu visible sur la figure

VI-32 mais on peut bien la voir sur la courbe38-ou on a simulé juste deux tailles de
grains 10 nm et 8 nm.
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Figure VI-33 : Réponse globale a k=2 et 1.E-3/s

pour d=10 nmet 8 nm

Afin de conforter notre hypothése de base, on aiter a titre de comparaison les
travaux de Van Swygenhoven et al. (1999) qui aritdes simulations sur le comportement
plastique de cuivre et du nickel nanocristallinanalyse du déplacement atomique a montré
gue la déformation plastique commence dans lesnedigtriples par le mécanisme du
glissement des joints de grains et qu’elle esduid@ suivie par la création intragranulaire de
dislocations partielles émises et absorbéeseguit de grains opposé laissant derriére
elles des défauts d’empilements dans les cceugraies. Dans le cas du cuivre, ces
défauts d’empilements se sont produits a 8 nm.
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9.4. Courbes de Hall Petch pour Kcc=2

Afin de voir I'influence du facteur Kcc, on a regipé dans la figure VI-34 les deux
courbes de Hall Petch avec et sans prise en codgta concentration de contrainte dans
'enrobage.
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Figure VI-34: Evolution de la contrainte d’écoulemet en fonction de I'inverse

de la racine carrée de la taille des grains poutcc=1 et Kcc=2

En prenant Kcc=2, la chute de Hall Petch s’estipite & une taille de grains critique
voisine de 30 nm avec une inversion de la répon8enan. Cette inversion est I'une des
conséguences importantes qui découlent de ce aéspliisqu’on a ici le couplage de deux
mécanismes qui opérent simultanément et qui pmnt s’Taccommoder : le mécanisme de
glissement des joints de grains et le mécanism@midsion et d’absorption des dislocations
par le joint de grains qui serait activé pardacentration de contrainte dans la matrice. On

note une baisse de la contrainte d’écoulementgmort au cas ou Kcc=1.
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A la fin de la simulation (d=8nm), on constate wegiation de la contrainte d’environ
60 MPa entre les deux courbes. En effet, et conmi&aaéja vu (figureV-26), le raffinement
de la taille des grains a pour conséquence d’addectomportement de la matrice par
rapport & [linclusion. Cela est di0 a la frantivolumique de la matrice qui devient
importante quand la taille des grains diminue. &kiucissement de la matrice a aussi pour
conséquence une réponse macroscopique plus doupeogaque a son tour une diminution
de la résistance mécanique a la déformation dori@équence est la chute de la loi de Hall

Petch comme l'avaient mis en évidence Shimokaveh ¢2005).

9.5. Effet de I'activité des dislocations

On a vu tout au long de ce manuscrit que l'aétidés dislocations est fortement
réduite dans les matériaux nanocristallins. Cepanlgs modéles existants n’expliquent pas
formellement ce phénoméne. Pour mettre en évidealze on a simulé la réponse de Hall
Petch avec annulation de l'activité des dislocai@n partir de 30 nm. La figure VI-35

regroupe deux réponses de Hall Petch : avec stasdivité de dislocations.
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Figure VI-35 : Evolution de la contrainte d’écoulenent en fonction de linverse

de la racine carrée de la taille des grains avet gans activité de dislocations
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Chapitre VI Glissement des joints de grains

Dans la figure VI-35, la courbe bleue traduit Igpadse du modele lorsque les
mécanismes de glissement des dislocations, ded&om de dislocations et du glissement de

joint de grains sont activés. Elle correspond dmmccourbes déja commentées.

La courbe verte correspond a l'arrét de toute aétidislocationelle dans le coeur de
grain a partir de 30 nm. Cela veut dire qu’audmelaage ou annihilation de dislocations ne
sont autorisés pour des tailles de grains inféeeudr 30 nm. On constate alors une baisse
brutale de la contrainte d’écoulement traduisantagoucissement de la phase inclusionnaire
qui est di aux deux mécanismes de déformationsmteste glissement des joints de grains et

I'émission de dislocations par les joints de gsain

Indépendamment de l'activité de dislocations quejoin réle prépondérant dans le
mécanisme de déformation du cceur de grains, labesule la figure VI-35 présentent des
pentes semblables mais des taux d’écrouissageéseatifs a partir de 30 nm. On en déduit
qu'a travers ce modele et a travers les mécanigmekformations choisis, I'inversion de la

loi de Hall Petch est bien vérifiée.

On citera & cet égard Markmann et al. (2003) andi effectué une étude sur le
Palladium nanométrique dont les résultats ordléégu’a partir d’'une taille de grains égale
a 30 nm, il y a existence simultanée de deux nigees : le glissement des joints de grains
et I'émission/pénétration des dislocations pardi@tjde grains. Van Swygenhoven et al.
(1999) ont mis en évidence par simulation de dygqamimoléculaire le glissement des joints

de grains suivi de dislocations partielles traget le grain.

10. Comparaison avec les expériences

On présentera enfin dans la figure VI-36 un graphiqui regroupe l'effet de taille sur
la contrainte d’écoulement a Kcc=2 et quelques lt#tsuexpérimentaux. (Sanders et al.,
1997 ; Chokshi et al., 1989 ; Youngdahl et al., 719%esterman et al., 1994). Les mesures

expérimentales sont représentées par des points.

Le modéle développé méne globalement a des résillian situés par rapport aux

résultats expérimentaux. On constate une augn@miatéaire quasi parfaite de la contrainte
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Chapitre VI Glissement des joints de grains

d’écoulement avec l'inverse de la racine carréadaille de grains jusqu’a l'inversion de la

pente de Hall Petch qui est égale dans ce ca28 MPa/nf->

Une comparaison des courbes VI-36 et V-12 traeée chapitre V, ou la loi de
comportement de la phase matrice ne prenait pasmpte le facteur de concentration de la
contrainte, nous donne la démonstration que, damse modele, 'ensemble grain/joint de
grains se déforme par le mécanisme de glissementjailets des grains qui est donc
responsable dans ce cas de la chute de la loialePetch puisqu’on n’a pas d’émission de
dislocations par les joints de grains a Kcc=1.
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Figure VI-36 : Evolution de la contrainte d’écoulenent en fonction de linverse

de laracine carrée de la taille des grains
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Chapitre VI Glissement des joints de grains

11. Carte de mécanisme de déformation

A travers toutes nos investigations et suite aenétude, qui avait pour objectif
d’analyser et de modéliser I'effet de tailles, ere\d’expliquer la loi de Hall Petch dans les
matériaux nanocristallins, nous sommes & présentmesure d’actualiser la carte de
déformation déja donnée au début du chapitre INinsiAa partir de 50 nm et lorsque les
tailles de grains sont comprises entre environeb@0 nm, les mécanismes de déformations
dus a l'activité des dislocations dans les coeurgrdims cessent progressivement au bénéfice
des mécanismes de diffusion ou d’émission de disilmes par les joints de grains. La taille

des grains imposera le mécanisme qui doit s’activer

On a aussi remarqué qu'a partir des taillesrdimg inférieures a environ 10 nm ou 8
nm, l'activité des dislocations dans les cceurs rdéng devient nulle. En supposant que le
mécanisme de diffusion n’est pas opérationnel &gers les simulations de dynamique
moléculaire trouvées dans la littérature, ain® tps résultats que nous avons obtenus au
chapitre IV, nous suggérons que dans ce domairdgftamation plastigue du nanomatériau
résulte du glissement des joints de grains et @wifsion des dislocations par les joints de

grains.

Les frontieres entre les trois régions données dansarte de déformation,
correspondent a des tailles de grains qui ne smfipes, mais qui dépendent fortement des
conditions de simulations et des expériences, sabber, comme cela a été dit dans I'état
de l'art, les défauts de fabrication des échamtdla tester, qui dépendent du procédé choisi.
Cette derniere question constitue a elle seulechamp vaste de recherche sur les procédés

de fabrication des nanomatériaux, qui ne sont lpuiadébut.
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Figure VI-37 : Carte des mécanismes de déformation

12. Discussion

Le modele élaboré dans ce chapitre nous a peral®mutir a des résultats qui, en
comparaison avec l'expérience, paraissent satsfesLes suggestions et les simulations de

dynamique moléculaire corroborent la pertinentd’aiginalité de notre démarche.

Cette étude a montré que la concentration de lgaiote dans les joints de grains et
les lignes triples favorise I'’émission de dislooas par les joints de grains. Nous avons aussi
expliqué l'effet inverse de Hall Petch qui se masié dans les nanomatériaux par le
couplage du mécanisme de glissement des jointsraleasget le mécanisme d’émission-
pénétration de dislocations par les joints de graious avons ainsi démontré que ces deux

mécanismes menent au comportement dit ” anormds matériaux nanocristallins.
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Ainsi, la déformation viscoplastique résulte dedanpétition de ces deux mécanismes

dont la contribution dépend notamment de la tdile grains et de la densité de dislocations.

Notons aussi que le glissement des joints de gmnansécessite pas un niveau de
contrainte élevée pour étre activé, il domineracdermécanisme d’émission des dislocations

par les joints de grains pour des tailles de graamométriques, typiguement 10 nm.

En effet, lorsque la taille des grains diminuen&canisme de glissement des joints de
grains s'active. La déformation supportée par ¢ést$ de grains diminue aussi. La ductilité
de cette phase baisse avec la taille des grainsis Bn avons déduit que ce mécanisme tend a
fragiliser le comportement des joints de grainssque des liaisons atomiques sont rompues
par le mécanisme de stick slip lors du glissem@eia nous a permis d’avoir une pente
négative de Hall Petch, ce que le mécanisme d®omse dislocations seul ne permettait

pas. Ce modeéle permettrait donc de décrire 'endagement du matériau.

200






Conclusion géneérale






Conclusigénérale et perspectives

Conclusion générale et perspectives

Le but principal de cette these était d’étudied’etentifier les principaux mécanismes
de déformations viscoplastiques opérationnels dassmatériaux nanocristallins, afin de
modéliser I'effet de taille et d’expliquer le comament dit "anormal” de ces matériaux. Il
s’agit d’examiner l'effet inverse de Hall Petch pae modélisation multiéchelle prenant en
compte la taille des grains.

L’étude bibliographique a révélé que la plupart adexléles, qui ont tenté d’expliquer
la problématique posée par la loi de Hall Petchrsdas matériaux nanocristallins sont sujets
a débats. Ainsi, les simulations de dynamique muéée restent 'un des meilleurs moyens
d’investigations, car elles permettent d’identifi#s paramétres, d’étudier et de prédire le
comportement mécanique de ces matériaux dans deslitions ou I'observation
expérimentale est trés délicate voire impossibletoNs tout de méme que les simulations de
dynamique moléculaire sont limitées a des tempds ré@s courts, de l'ordre de la
femtoseconde. Ceci peut se révéler comme un handdcar prédire des phénoménes
physigues qui nécessitent des temps de calcullphgs pour pouvoir étre identifiés. Une
autre limitation de ces simulations est liée a degrandes consommations d’espaces de

stockages et de ressources informatiques.

Concernant les démarches suivies dans ce travails ravons privilégié une
modélisation micromécanique, par I'utilisation daegils de la mécanique des matériaux, en
considérant le matériau comme un composite bépbasla phase inclusionnaire représente
les cceurs de grains et ou la matrice représenfjeitesde grains et les lignes triples réunis.
Le formalisme de l'inclusion enrobée a été appligaés le premier modele en considérant
que chaque inclusion est enrobée par les jointgrdms. L'ensemble est plongé dans le
milieu homogéne équivalent. La transition d'échedleété réalisée a l'aide d'un schéma
autocohérent généralisé. Le comportement de laepl@dusionnaire est décrit par le
mécanisme de glissement des dislocations eedardge de Coble dans les cceurs de grains

dont le comportement est supposé amorphe (élagiigagque parfait).
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Nos simulations révelent que la chute de la loHad#l Petch pourrait résulter de la
diffusion des lacunes dans les joints de grainesiAde modele combine le durcissement de
Hall Petch pour les grains de taille conventioreeli la diffusion des lacunes pour des tailles

de grains inférieures a une taille critique, ésiviron égale a 22 nm.

Afin de s’affranchir des limitations des modelessdat intervenir uniquement la
diffusion des lacunes, nous avons proposé une emexapproche, différente de la premiére.
Nous étions motivés par les résultas obtenus pasimulations de dynamique moléculaire et
par les essais expérimentaux qui suggéerent fortehaetivité du mécanisme d’émission des
dislocations par les joints de grains dans les miaabé nanocristallins. Nous avons supposé
que les dislocations émises traversent le graitierest finissent par pénétrer dans le joint de
grains opposé. Cette pénétration des dislocationses a été modélisée comme un choc mou
menant a une diffusion de masse localisée danzdees de pénétrations. La transition
d’échelle précédente a été reprise dans ce déwiupm. La loi de comportement de la
phase inclusionnaire de la premiére approche a névéifice et adoptée. Un terme
supplémentaire traduisant I'effet de la contraiscoulement a zéro Kelvin a été rajouté afin
de prendre en considération les contraintes exer@ékstance par les joints de grains sur les

dislocations mobiles.

Les simulations montrent un assouplissement d@ssjale grains par rapport aux
cceurs de grains et ménent a la chute de la loiadleRdtch. Nous avons donc prouvé par ce
modele, que les sources de dislocations intergaiesl pourraient conduire au comportement

dit "anormal”’ dans les matériaux nanocristallins

Toujours motivés par les récentes études baséeeswwimulations de dynamique
moléculaire, nous avons élargi nos investigatiamsngcanisme de glissement des joints de
grains. Nous avons présenté un modeéle ou le commpertt des cceurs de grains reste
inchangé par rapport au modele précédent, maijsilgs de grains et les lignes triples sont
réunis en une phase ou regne une forte concemtrdéocontraintes comme le montre nos
simulations par éléments finis. La contributionl’deerface grain/joint de grain a été prise en
compte par lintroduction d’'un coefficient de ggement inspiré d’'une loi de cohésion des
interfaces et induisant le mécanisme de stick dlig. transition d’échelle utilise une
estimation du type Mori Tanaka suivie de la méthadmcohérente. Ce choix se justifie par

le fait que l'interface grain/joint de grain esinsidérée imparfaite. Le grain joue le role de
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l'inclusion plongée dans le milieu de référenceegt’la matrice (joint de grains + lignes

triples ).

Les simulations effectuées ont permis de montrerlgwconcentration de la contrainte
dans les joints de grains et les lignes triple®fige I'émission de dislocations par les joints
de grains. Nous avons aussi montré que I'effetrsevele Hall Petch peut se manifester dans
les nanomatériaux par le couplage du mécanismglisgement des joints de grains et le
mécanisme d’émission-pénétration de dislocationslgs joints de grains. Ce couplage a
pour effet un changement de caractere des joinggaies lorsque la taille des grains diminue.
Autrement dit, en diminuant la taille des grailes,phase des joints de grains devient de
moins en moins ductile et supportera donc moingléfermations. Cette baisse de ductilité
avec la taille des grains nous I'avons expliquédg@aécanisme de stick slip, engendré par le
glissement des joints de grains, qui tend a fregille comportement des joints de grains,
puisque des liaisons atomiques sont rompues lorstidk slip. Ce comportement nous a
permis d’avoir une pente négative de Hall Petch,que le mécanisme d’émission de

dislocations seul ne permettait pas.

Nous avons aussi observé que le glissement das @& grains ne nécessite pas une
contrainte élevée a lintérieur des joints de ggapour étre activé. Par conséquent, ce
mécanisme doit dominer le mécanisme d’émissiondidecations par les joints de grains
pour des tailles de grains nanométriques, typigumeri® nm. En somme, ce modéle qui
couple la modélisation micromécanique de plusieotsveaux mécanismes, s'avere étre plus
complet pour capter 'effet de taille et permetsaid’expliquer I'évolution de la contrainte
d’écoulement en fonction de la taille des grains. permettrait aussi de décrire

'endommagement du nanomatériau.

Une carte de mécanisme de déformations a été étafiolie. Elle montre l'allure de la
courbe de Hall Petch ainsi que le mécanisme deméton qui prédomine pour une taille de
grains ou a un domaine de taille de grains doningsiApour des tailles de grains supérieures
a environ 50 nm, la loi de Hall Petch est vérifidepartir de 50 nm et lorsque les tailles de
grains sont comprises entre environ 50 et 30 amtmdcanisme de glissement des dislocations
responsable de la déformation intragranulaire devjEgogressivement négligeable et les
mécanismes de diffusion ou d’émission de disloaatipar les joints de grains s’activent. La

taille des grains imposera le mécanisme qui déd@miner.
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Pour des tailles de grains inférieures a envirom®B I'activité des dislocations dans
les coeurs de grains devient nulle et c’est priheipant les mécanismes de glissement des
joints de grains et d’émission des dislocations fesr joints de grains qui deviennent
opérationnels. Les limites entre les régions, @&abldans la carte de déformations,
correspondent a des tailles de grains qui peuvariervet qui dépendent fortement des

conditions de simulations et des expériences messi @u procédé de fabrication.

L’ensemble de ces travaux laisse entrevoir quelgeespectives notamment la prise
en compte de la distribution de la taille des gra@t I'orientation des grains. En effet,
I'orientation des grains joue un role importanbhslée mécanisme d’émission des dislocations
par les joints de grains et sa prise en compte gr@étiorer le modéle et mettre en évidence
la compétition qui existe entre le mécanisme desghent des joints de grains et le
mécanisme d'émission de dislocations par les goide grains dans les domaines

nanocristallins.

Cependant, d’autres perspectives se profilent, gemou a long terme, qui consiste a
prendre en compte dans les modéles développés & Mmn principales contraintes
industrielles liées aux procédés de fabrication d’étaboration des nanomatériaux. Nous
pourrons en effet introduire un code de calcul gl@ments finis qui permettrait de mieux
comprendre et donc de prévoir le comportement den@ériaux. Nous serons donc capable
d’optimiser et de sélectionner les meilleurs présecdhfin d’obtenir des échantillons
nanocristallins “propres” pour I'expérimentatiau pour un éventuel usage industriel.

Enfin, une perspective immédiate s’ouvre a ce trada thése, puisqu’il peut

s’appliquer a d’autres matériaux moyennant une tatiap adéquate.
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Annexe A

Relation de compatibilité d’Hadamard

On considére une surfagequi se déplace.

O
%n

2z
Les conditions de compatibilités d’Hadamard poue unterface parfaiteZ qui

présente une discontinuité de la vitesse de déplewedes particules,sont données par

I'équation :

[vi] = —[ui,j]njwana (A-1)

ou w, est la vitesse de propagation de l'interfacgar rapport a la matiere (les particules) qui
se déplace a la vitessg, n est la normale a la surfake

On cherche a démontrer cette relation .On adoptgpdithese d'interface parfaite (pas de

glissement, pas de formation de vide). De ce llaitecteur déplacement est continu:

[ui] =0 , u,-u =0 Ot (A-2)

L'équation aux dérivées partielles du déplacemente part et d’autre de la surface

> s'écrit dans ces conditions :
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dut, = 2% dr + 0% gy (A-3)

oot 0x; J

D’apres (2) on doit avoidu, =0. D’ou

du, _du, du, dx;
oy | oup OX;

—t=—1 =0 A-4
dt ot ox; dt (A-4)
Ou encore :
ou. ou. dxj
=t J A'5
ot Ox. dt (A-5)

ou,
=1 A-6
= (A-6)
Et celle de I'interfacee par :
dx
w, =3 (A7)
dt

On un pointx, de l'interface, les conditions de compatibilitépwsent pour le saut du

gradient de vitesse I'équation suivante :

[ui,j}dxj = (uij —uf].)dxj =0 (A-8)
Avec
ou.
= (A-9)

A partir des équations (5),(6),(7) et (9),on pehdwdir a I'équation :

[u]={u (A-10)

Sachant quer;n; =1 on aura finalement I'expression de compatibilitéatiamard :
[vi] = —[ui,j]njwana (A-11)
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Annexe B

Intégration numérigue du tenseur R

Le tenseurR,,, est donnée par :

1 . . .
Rﬂnpq 4Q s J (”mpnqnn H gl 1y Mg * /g,

n,)ds(y) (B-1)

si I'on note:
,71' :,7(1-) et ,7i+1 :/7(t +At) 6_
Alors:
= B-3
oy =~ (8-3)
d’ou
) ,71+1 —17 ,71+1 I7i ,71+1 I7 I71+1 _,7
R =—(|Zmw mp o, g fma TImg oy fw Tp o, TIng Ting “qndS
mnpq 4QJ.S( At q n At p'n At q m A mj (Y)
(B-4)
On obtient alors :
Hl+1 Hl )
1 ( mnpq mnpq
mnpq - At (B_5)
ou le tenseur d’ordre quatrél , est défini par Qu, (1992) :
1
Hm“pq :4_QJS (”mpnqnn +I7mqnpnn +I7npanlm +I7nqnpnm)ds(y) (8'6)
Le tenseur,H , est défini dans le cas général par :
H, =aP, +(B _a)Qijkl (B-7)
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ou
_ 3 n| pem A A A ~~\dé| .
Py = T6770 [L (Jiknjnl +5jkninl +5ilnjnk +5jlnink)7:l51n¢d¢ (B-8)
7l cen AN .
Qijkl:i U — Idé’}smwdw (B-9)
47770 | Jo n

A= (smwcose’ smwsmﬁ, cost (B-10)

a, a, a,

Le repérage se fait en coordonnées sphériqﬁe(sﬁr,ﬁg,ﬁ(D) :

Dans ce cas, les expressions des tendéyrst Q,, s'écrivent (Qu,1993) :
_1 _1
Pijkl _EIijkl et Qijkl _5_a(2Iijkl +51']'51<l) (B‘ll)

Dans le cas ou le glissement n’entraine pas lg¢iorédu vide 8 =0, et I'on obtient :

Ry =0 ( P —anpq) (B-12)
D’ou
_3a 1
Rmnpq _S_a(lijkl _gdljdldj (B-13)

9; est le symbole de Kronecker.
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Sachant que J, :§6ij6,d et I =dJy +Ky,, 'expression du tenseur R devient alors :

_6a

Rijkl - E d

Ky (B-14)

otid est la taille du graifd =2a)
Calcul ded et deAy,

On suppose en premiere approximation que le changéglacement totahu, est

égal au déplacement moyéi le long de la surface S.

Au, = AT = é [a(8;-nn))o,nds (B-15)
S

L’expression générale de est :

a=— % (B-16)

Les équations (B-15) et (B-16) conduisent a uneatgn du second degré

d’'inconnueaq
az—ia+ o =0 (B-17)
X X0,
avec :
3
X=X (B-18)

ou y; estune intégrale double donnée par :
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Xi= ﬂ;z jU(é’ -nn;)o knkde}f (B-19)

o

L’équation du second degré (B-17) admet des swiatréelles si le discriminamt
est positif. On obtient la condition suivante :

A>0 soit y<Ze (B-20)
4

Un simple calcul conduit a I'expression de:

2X0,

On peut alors calculer a chaque instant et ainsi éval@é et par conséquence

connaitre le tenseuR .

Si on désigne par l'indice « n » la valeur dedaiable X au pas de temps « n » et par
At I'incrément de temps, on obtient la valeur de a¥ pas de temps « n+1 » & partir de sa

dérivée par rapport au temps a l'aide de I'expogssi

X = X At+ X (B-22)
D’ou I'expression dear :
g =G~ (B-23)
At

Les sauts des déplacemenits, sont donnés par :

Au, = ay, (B-24)
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Méthode de calcul de l'integralg,

lls sont calculés en utilisant la méthode de quadeade Gauss-Legendre :

Nx Ny

g(x.y)dxdy = [ [G(&n)dédn =YY ww,G(&.n;) (B-25)

-1-1 i=1 j=1

!

O e,

(&;,17;) sont les couples de points de Gausssont les poids associed], et N, sont

les nombres de points de Gauss respectifs utilidéas les directionsxet y.
L'expérimentation numérique a montré que 20 posus chaque axe sont suffisants pour

approximer lesy;.
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