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Chapitre I. Introduction générale

La récente apparition des nanotechnologies (NTsait® un intérét profond dans la communauté
scientifique tout comme dans l'industrie, durarg dex derniéres années. Les NT sont déja percuameo
précurseurs d’'une probable révolution technologidmamment car elles pourraient mener a la cnéatio
de nouveaux matériaux ayant des propriétés remblegiée.g. limite d'élasticité, conductivité) pertaat
la réduction du volume et de la masse de systemeplexes. Ce qui représente évidemment un enjeu

économique non négligeable.

Définissons tout d’abord ce que lI'on entend parotechnologie:toute machine, cellule, ou
matériau ayant une longueur caractéristique de I'odre de plusieurs nanomeétres (1.E-9m) peut étre
apparenté a la famille des nanotechnologiedl est tres important de se représenter la pegtesu
nanometre. Réalisons qu’une balle de ping-pongreston cent millions de fois plus grande qu'unbése

de diameétre 1 nanometre.

Si les NT sont récentes, le concept de NT datelduplus de 40 ans. Richard Feynman en 1959,
dans un discours intitulé « There is plenty of romnthe bottom » présenté lors d’'un meeting andadh
société de physique américaine, discutait de lasipitig® d'inscrire et de lire les 24 volumes de

I'Encyclopedia Brittanica sur une téte d’épingle.

Bien que tres peu d'applications technologiquegéssur les NT n'aient encore été développées,
certaines avancées encourageantes ont déja étgéesalDans le domaine de la médecine, citons par
exemple les travaux de Vogel (Vogel 2005) sur lesnlanomoteurs, qui sont des protéines ou des
groupements de protéines assurant certaines fasctidales pour les cellules humaines telle que la
reproduction (voir (Figure I-1a)). De méme, desdétua I'échelle nanométrique ont déja permis de
visualiser et de modéliser I'exocitose durant ldiguene cellule porteuse d’un neurotransmetteursiraet
ce dernier & une cellule réceptrice. Dans un dosntint autre, le stockage de données aussi (vQuréi
I-1b) ), pourrait étre trés fortement amélioré alsetechnique de nanoindentation par microscoparce f
atomique avec poutre cantilever (se référer auatra de King et al. (King et al. 2002)). Enfin, de
nombreux nanomatériaux présentant des caractéestigxceptionnelles ont été produits lors de cette
derniére décade. Citons les excellentes propriaggmétiques de nano particules d’oxyde de fer pireslu
par Wang et al. (Wang et al. 2004) ou les propsié@écaniques et électriques remarquables des hasotu
de carbone (NTC) (Omata et al.)



_ c) Extrait de Omata et al|,
a) Extrait de Vogel, 200% b) Extrait de King et al., 200
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Figure I-1: a) Bio-nanomoteurs, b) Substrat polymenanoindenté, c) Nanotube de carbone

Avec la découverte des NT, de nombreux problemesdrEs théoriques et technologiques sont
apparus. Reprenons I'exemple des NTC, pour lesquelsapporte des valeurs du module d'Young de
I'ordre de plusieurs Terra Pascal (cette propidé&ggend évidemment du type de nanotube, i.e. le rodd
couches, la chiralité...), ce qui a donné lieu a dmlreux projets d'envergure, le plus connu étant le
« space elevator » fondé par la NASA qui considebéiquer des poutres en NTC de plusieurs kiloesetr
de longueur qui serviraient de rampe d'ascenseatiggement, avec les procédés de fabrication Bctue
les NTC ne dépassent que tres rarement plus dgupgemicrométres de longueur (Li et al. 2005¢et |
concaténation n’est pas encore réalisable. De lg@sqrédictions théoriques du module d’Young,iséals
pour la plupart par simulation de dynamique molgéceal(DM), surestiment largement les valeurs mesauré
expérimentalement. Ainsi, dans le cas des NTC fiant€onséquent doit étre apporté si bien d’'umpdie
vue expérimental que d’'un point de vue théoriquan® maniere générale, c’'est le cas de la majeantgep

des nano machines et nanomatériaux.

De plus, des phénomenes physiques ne se manifegtandans le domaine du « nano » ont été
découverts. Et pour la plupart, les modéles déypdspusqu’alors ne sont plus applicables. C’esakedu
phénoméne de croissance anormale des grains désamatpolycristallins a grains nanométriques (Moel
et al. 1995). Ici encore, la compréhension de sesgaux phénomenes nécessite le développement de

modéles théoriques.

Concentrons nous désormais sur le cas des nandamatéNM). Comme décrit par H.Gleiter,
pionnier dans le domaine, les NM peuvent étre ifl@sen 12 catégories en fonction de leur comjmwsit

chimique et de la forme de leur cristaux (Gleit@0@). Dans le cadre de ce travail de these, seals |




matériaux purs composes de cristaux a structurgueltface centrée (C.F.C.) orientés de maniére- equi

axiale seront étudiés. On se référe a ces matéec@mre étant nanocristallins (NC).

A.Problématique

Les matériaux polycristallins a tailles de graieswentionnels (de I'ordre du micron) connaissent

une évolution de leur limite d’élasticités;’, en fonction de la taille de grain, décrite paildi empirique

de Hall et Petch ((Hall 1951; Petch 1953)) donree p

HP
SyZSO +W (111)

Ici, s,estun terme de frictiond”’ définit la taille de grain etk """ est la pente de Hall Petch. Cette derniere

dépend de l'interaction entre dislocations immabilkinsi, une diminution de la taille de grain @itie une

augmentation de la limite d’élasticité.

Quatre types de conceptualisations ont été dévétomour modéliser la loi de Hall et Petch.
Chacune d’entre elles tient compte de linteracti@s dislocations sessiles avec les joints de graia
premiére approche fat introduite par Petch et se Bar la propagation inter grains des contralntzgdisées
au niveau des joints de grains, jouant un roleipdssbarriéere au mouvement de dislocations, dudesa
empilements de dislocations (Petch 1953). Cepend&nimodele se révéle invalidé par le fait que les
matériaux a structure cubique centrée obéissersi auta loi de Hall et Petch alors que le mécanisme

d’empilement de dislocations n’est pas actif dag/pe de structure.

En 1963, Li, supposant l'indépendance de la denstéedges (dont le concept sera introduit dans
I'état de 'art) par rapport a la taille de gragnproposé un modeéle basé sur le champ de congditiaisé a
proximité des joints de grains et causé par lestfode dislocations de Taylor induites par I'énoissile
dislocations par les ledges (Li 1963). Dans ce hayda densité de ledges est liée a I'angle d'iraiton
entre les deux cristaux définissant le joint dargr@et angle d’inclinaison est lui-méme lié a kEndité de
dislocations stockées dans les forets de type TaMarr et de Venkatesh ont investigué la validig
modele proposé par Li et, bien gu'une forte déproelale la limite d'élasticité a la densité de ledfe
révélée par le biais de mesures par microscop&@hégue conventionnel (MEC), il fat aussi montigeda
présence et le nombre de ledges dans le maténmundeént fortement du procédé de fabrication et daps
moindre mesure de la taille de grain, invalidanseie model de Li. Notons tout de méme que ce theoae

permis de découvrir le mécanisme d’émission deckdions par les joints de grain. Ce qui fOt aobservé




par Murr et Venkatesh (Murr 1981). Malheureusemidmtxiste relativement peu de travaux consacrés a

mécanisme.

Enfin, la loi de Hall et Petch peut aussi étre uetée par le raisonnement de Ashby (Ashby 1970),
dans lequel la limite d’élasticité dépend de lasiténde dislocations immobiles, relation donnéeTagylor
(Taylor 1934), qui est reliée a la taille de gramutilisant le concept de similitude introduit garhiman-
Wisdorf (Kuhiman-Wilsdorf 1962). Dans ce dernien établit des relations de proportionnalité entes d
longueurs caractéristiques du matériau, telle guite parcours moyen des dislocations et I'égaissies

murs des cellules localisées dans les grains.

Les développements les plus récents, basés suadiiegt de déformation due a la présence de
dislocations géométriguement nécessaires dansitgs e grains, permettent aussi de prédire aveces

la dépendance de la contrainte d’écoulement avigdlliande grain (Gao et al. 1999b; Gao et al. 99

Vers la fin des années 1980, de nouvelles techsiguegmettant la fabrication de matériaux
polycristallins composés de cristaux de dimensimférieures & 100 nm ont été mises au point (e.g.
cristallisation a partir d’'un verre métallique...)véc la loi de Hall et Petch, suggérant une podsibil
d’augmentation notable de la limite d'élasticit@itnle désir de raffiner la structure des matéridur
phénomeéne tres intéressant fat alors observé expptalement. Lorsque la taille de grain est intéaea
une taille critique, généralement située dans fedérens de 20 a 30 nm (Weertman 1993; Conrad et al.
2000), la loi de Hall et Petch ne s’applique plusan observe une diminution de la pente de HalPetch
qui peut méme devenir négative (Schuh et al. 2a@¥2)parle alors de la ‘chute’ de la loi de HallRsttch
(voir Figure 1-2). La contrainte d’écoulement plgae n’étant pas une propriété intrinseque du rizatér
elle dépend par exemple de I'histoire du chargerdanhatériau, la chute de la loi de Hall et Petaijggre
gu’'un mécanisme autre que ceux opérant dans lefrimat conventionnels devient alors actif lorscae |

taille de grains est nanométrique, ou que la mitrotire connait une dépendance avec la tailleala.g

v

1/4/d

d~25 nm

Figure 1-2: Schéma de I'évolution de la limité d'éhsticité avec la taille de grain




Les modéles décrivant la loi de Hall et Petch citédessus ne permettent pas de prédire ce
phénomene. Tenant compte des nombreuses difficids a la fabrication de matériaux nanocristallin
(présence de fissures, cohésion des grains...), alisgéalors la nécessité de développer des modéles
adaptés, permettant de prédire I'effet de taillasdee comportement des matériaux NC qui se maaifest

notamment par la chute de la loi de Hall et Petch.

Eliminons dés a présent I'hypothese qui fat foeutians les premiéres études sur les matériaux

NC. L’épaisseur des joints de grains ne varie pas & taille de grains, typiquement des valeuesidiron

1 nm sont rapportées (Kim et al. 2000). Ainsi, diminution de la taille de grain entraine une augpakion

de la fraction volumique de joints de grains etligaes triples. Il fat alors suggéré, notamment ks
travaux de Birringer (Birringer 1989), que le compment ‘anormal’ des matériaux NC est lié a un
changement de la structure des joints de grairissegaient alors amorphes. Cette hypothése fljetate
nombreuses études expérimentales et simulatiodgradamique et de statique moléculaire (DM et SM)n(Va
Swygenhoven et al. 2001; Kumar et al. 2003). Eatrre, il fat conclu que bien que les lignes tsple
présentent un désordre atomique important, latsireicles joints de grains ne peut étre considénéepe.
Ces derniers présentent le plus souvent des stesciufacettes ou les distances interatomiquesidépede

la taille de grain. Ainsi, les plus récentes étudesconsacrent désormais a l'investigation de renwwe

mécanismes de déformation pouvant apparaitre damadtériaux NC.

La recherche sur les matériaux NC évolue tres eapioht. Un nombre important de publications
parait chaque année traitant de la structure, @esmsmes de déformation ou méme de la modélisdtion
comportement des matériaux NC. Il existe par aileencore un grand nombre de sujets de débats,
notamment sur la diffusion de lacune a laquellesnoansacrerons un chapitre, et peu de concepts

communément admis. Il s’avére donc nécessaire premdre les subtilités de chaque type d’étude.

B.Outils d’études

Nous caractériserons avec précision dans les precichapitres les différents outils permettant

I'étude des nanomatériaux. Nous présentons icvément leur limitations et principes.

Trois approches complémentaires sont nécessail@s@mprehension de l'effet de taille dans le
comportement des matériaux polycristallins : (Bxpérimentation, (2) les modélisations numériques,
notamment via la DM et SM qui s’avérent crucialesfdit des caracteres trés locaux des phénoménes

observés, et (3) les modéles analytiques.




L’expérience fournit évidement la base sur laquigllemodeéles numériques et analytiques vont se
fonder. Cependant, de nombreuses difficultés sées la la fabrication, a I'observation, et a la unesiu
comportement des matériaux NC. Dans le cas deétacédion, les 5 procédés les plus couramment mis e
oeuvre, produisent tous un matériau contenant éesits qui sont propres au procédé de fabricateui
a une grande influence sur le comportement du reaté&t nuit par conséquent a la reproductibilité de
résultats. De plus, les échantillons sont de tedgs dimensions, typiquement on obtient des dydia de
10 mm de diametre et 15 mm de longueur (Khan eR@00), ce qui nécessite souvent la fabrication
d’'outillage adapté pour la mesure du comportementmatériau. Enfin, I'observation microstructurale,
réalisée le plus souvent par MEC est limitée paradture méme du microscope. En effet, dans le gas d
MEC, la procédure repose sur I'émission d'électrgus sont diffractés par les atomes de la matiere
investiguée et permettent d’obtenir une figure iieadttion. Cette derniére correspond a la transfog de
Fourier de l'interaction inter atomique décrite par potentiel supposé connu, et I'image du matériau
s'obtient donc par transformé de Fourier inversdadiggure de diffraction. Bien que le MEC soit aatil
extrémement performant dans la mesure ou il petmetobservation du matériau a I'échelle atomique,
cette méthode est elle aussi limitée. En effet,memappelé ci-dessus, aucune observation n’esioss
'on ne peut obtenir de figure de diffraction. Aingpaisseur des échantillons est limitée par digie
nécessaire aux électrons pour traverser le matéfigpiquement les échantillons ont une épaisseur
inférieure & 30 nm ce qui peut engendrer des phénesde relaxations limitant la caractérisation du
matériau. Ainsi, en vue des arguments présentdessius, un grand soin doit étre apporté a I'étude d

résultats expérimentaux qui présentent le plusestiies différences conséquentes.

Dans le cas des simulations numériques, l'augmentate la puissance des processeurs et de
'espace de stockage permet désormais de simuleorteortement d'un nombre fini d’atomes par des
calculs de DM et SM. Ainsi, on peut observer d’'unaniere dynamique le mouvement des atomes d'un
cristal et visualiser par exemple un glissementdddocation. La DM et SM souffrent de limitations
conséguentes liées a leurs grandes consommationsesd®urces informatiques. Entre autres, les
simulations de dynamique et de statigue moléculaérgeuvent prendre en compte qu’un nombre limité
d’atomes, avec un maximum d’environ 500 000 atormé&sne si des conditions de périodicité peuvent étre
appliguées aux limites. Dans le cas de la DM, dfittenir une modélisation permettant de caracédes
comportements plastiques, il est nécessaire d’iepdes chargements irréalistes, tels que des taux d
déformation de l'ordre de 1.E7/s ou des contraimtesplusieurs GPa., et I'on ne peut simuler plus de
guelques picosecondes de temps réel (~200 ps amora). Ces limitations résultent du fait que le das
temps de calcul doit étre inférieur a la périodevitheation des atomes (de I'ordre de la femtoseedpdur
ne pas engendrer de collision d’atomes. Comme warka dans un prochain chapitre, le calcul desnpisa
de contrainte a partir du théoréme de Virial pogiedussi un probleme fondamental. De plus, les
simulations ne peuvent étre opérées qu’'a températuvitesse de déformation constante, ce qui itoast

des cas limites. Enfin, la complexité des micragtites réelles est telle qu’il devient délicat vmiéme




impossible de les recréer numériquement. Il sel@iic avisé de considérer la DM et la SM comme des
outils de calcul puissants mais dangereux, darseihs ou les prédictions de DM peuvent révéler des

phénoménes qui ne sont pas caractéristiques duoctengent du matériau modélise.

Extrait de (McDowell 2000)

Figure 1-3: Schéma des échelles de résolution deptasticité/viscoplasticité

Les études expérimentales et les simulations naogsi nous fournissent des informations a
I'échelle atomique sur les mécanismes de déformstjgastiques. Cependant, comme rappelé par Mc
Dowell (McDowell 2000), la seconde difficulté réwuldu changement d’échelle nécessaire a la
quantification de I'effet macroscopiques de ces anéxnes (voir Figure I-3). La transition d’échefie
peut se réaliser qu’a partir de modéle analytigiets,que la micromécanique, ou de l'utilisationcdee de
calcul par éléments finis. Et ces deux techniquestrdnsition d’échelle connaissent elles aussi des

limitations connues.

C.Obijectifs et stratégie

Dans ce travail de thése, I'effet de taille sucéenportement élasto-viscoplastique des matériaux
polycristallins purs a structure cubique face cEmtest étudié. Nous restreignons cette étude aux
comportements quasi-statique, I'effet de la termpéeasera brievement étudié ainsi que le comporieme

en fluage.

Nous poursuivons ici deux objectifs (Figure I-4);dremier étant l'identification et la modélisation
des mécanismes de déformation engendrant le coempemt dit anormal des nanomatériaux. L’'étape
d’identification des mécanismes de déformation af@nnels dans les matériaux NC est entieremetdtebas
sur I'analyse et la discussion de travaux expérimenet de simulations numériques disponibles dans
littérature. Grace a cette premiere étape de neatiEdn des mécanismes, une carte de déformatiamapou

étre établie. Le second objectif de ce travail loesé consiste lui a développer des outils numéique
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puissants et adaptable a de futurs travaux de neehepermettant de modéliser de fagon la plusstéde

comportement des matériaux NC.

Etant donné le peu de connaissances communémeigesddans le domaine des matériaux NC,
nous privilégions une approche prudente qui comgldine part & modéliser séparément les phénomenes
supposés actifs dans les nanomatériaux et d’ap&igsa augmenter graduellement le raffinementsade n

approches. Ce travail de these est organisé comitne s

L'état de l'art, qui sera I'objet du chapitre Isteconsacré principalement a la présentation tigail
des connaissances actuelles sur les matériaux mstains et, dans une moindre mesure, a la ptéden

des mécanismes de déformation plastique des matérigventionnels a structure CFC .

Le chapitre Il présente une réflexion portant lms mécanismes de déformation supposés actifs
dans les matériaux NC. Le fruit de ce chapitreusst premiere carte des mécanismes de déformation
(fluage de Coble, fluage de Nabarro Herring, glisset des joints de grains..) qui est étudiée damssite

de ce travail de thése.

Dans le chapitre suivant, nous proposons une preraigproche permettant d’évaluer I'effet des
mécanismes de diffusions sur le comportement de@rimax NC. Dans un premier temps nous ne
considérons que le mécanisme de fluage de CoblbldA®63), décrivant le mouvement de lacunes en
régime établi le long des interfaces grains/joti@gyrains. L'activité du mécanisme de fluage del€aleté
suggérée par les toutes premieres études expéaleesur les matériaux NC. Ce premier modéle est ba
sur une approche composite a deux phases. La piassionnaire représente les coeurs de grains. Ces
derniers ont un comportement élasto-viscoplastigagendré par le glissement des dislocations, td@@c
le formalisme développé par Kim et al. (Kim et2000). La phase matrice est décrite d’'une manierpls
a l'aide d'une loi de comportement élastique ptpmti parfait. Ce choix étant motivé par le peu
d’'informations alors disponibles concernant le cormgment des joints de grains. Cette approche est
ensuite étendue au cas du mécanisme de glissemdrifsdhitz, traduisant du glissement des joints de
grains accommodé par mouvements de lacunes. Tautneole mécanisme de fluage de Coble le
mécanisme de glissement des joints de grains eolitérvé expérimentalement et a fait I'objet de
nombreuses discussions portant notamment sur tlgd&l soit ol non accommodé par des transfert de
masse dans les joints de grains. La transitionh@lée est réalisée a l'aide d’'un schéma autocohétan

type Kroner.

Le chapitre V est dédié a la modélisation de Ieffe 'émission de dislocations pas les joints de
grain. Bien qu’introduit il y a plus de 40 ans, mécanisme n'a été que tres peu étudié et il nexsis

encore de modele prédisant I'effet macroscopiquiédession de dislocations. Motivés par de nombesu




simulations de DM récentes, suggérant que le méeend’émission de dislocations soit opérationnakda
les matériaux NC, nous proposons une loi de corapmmt traduisant I'effet combiné de I'émission de
dislocations par les joints de grains et de la patién de dislocations dans les joints de grdiesmodéle

est le fruit d’'une réflexion de fond justifiant €tvité des sources intergranulaires dans les maatéiNC.
Dans un premier temps les constantes nécessainésesttimées a partir de modeles théoriques et de
simulations numeériques. Dans un second temps lestaes du modéle sont évaluées a partir de
simulations de DM. Ces derniéres révélent que fegipales sources de dislocation intergranulasest

des ledges, que I'on pourra définir comme des ptBaomes supplémentaires présent dans les joats d
grain et définissant des marches. Enfin les sinaulatrévélent aussi que contrairement a I’hypotlaski,

les ledges ne sont pas de simples donneurs deatisios mais de véritables sources de dislocations.
L'effet macroscopique des mécanismes d’émissiodeepénétration des dislocations est obtenu a l'aide
d'une approche composite a deux phases. La phas&eneprésente les joints de grains et les lignes
triples et tiens compte du mécanisme d'émissiondidéocations par les joints de grains. La phase
inclusionnaire représente les coeur des grainsldaiformation plastique est engendré par le ghisse

des dislocations. Le formalisme typique décrivaitrbuissage (Kocks et al. 1975; Mecking et al.1t98
Kocks et al. 2003) est modifié afin de prendre empute |'effet des contraintes a distances exerpéaetes
joints de grain sur les ligne triples. Le modélenpet d’évaluer l'effet de taille, I'effet du tauxed
déformation et de la température sur le comportémeriraction simple du matériau. Nous y démontrons
entre autre que I'émission et le pénétration dechisions dans les joints de grains peuvent égparesable

de la chute de la loi de Hall et Petch. De plusgdmportement en fluage du matériau est simulé. Les
résultats sont en accords avec les résultats expéraux les plus récents. Ces derniers révelentegue
matériaux NC ont un comportement en fluage semblabk matériaux conventionnels. Enfin le chapitre
est conclu par I'implémentation des lois de comgroents développées précédemment dans un code de
calcul par éléments finis (Abaqus). Les simulatidestraction révélent I'importance de I'orientatidas

joints de grains mais aussi que les lignes triptes sujettes a de trés fortes concentrations nleaiotes.

Afin de décrire avec plus de précision le mécanistiémission de dislocations par les joints de
grain et le mécanisme de pénétration de dislocatians les joints de grain, un modele basé suastigté
cristalline est présenté au chapitre IV. Ainsi,glaea modéle raffiné nous différencions les contiiims des
dislocations géométriquement nécessaires de cedlss dislocations statistiquement présentes. Cette
modélisation permettra d’évaluer I'effet de I'oriation relative des joints de grains ainsi queféefle
texture dans les matériaux NC. Ces derniers polammeffet présenter une forte texture suivant tedadé
de fabrication. Seul le formalisme du modéle eés@nté et son implémentation fera I'objet de ltesce

travail de thése.




I. Modélisation de I'effet de taille
Objectifs
II. Développements d’outils adatpés
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Figure I-4: Objectifs et stratégie de recherche.

Nomenclature : L.C.C. : loi de comportement des cstaux, L.C.JG : loi de comportement de joints de @ins,

T.T.E. technique de transition d’échelle, DM : dynanique moléculaire, E.F. : éléments finis
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Chapitl‘e ll. Etat de rartEquation Chapter 2 Section 1

Ce chapitre de revue de la littérature comportex dmgetions. Dans un premier temps, nous nous
consacrerons aux matériaux conventionnels et rnapseterons brievement la signification physique des
formalismes d’écriture des mécanismes thermiqueraetinés, et le rdle des mécanismes de stockage et
d’annihilation des dislocations. La seconde seatierce chapitre est quant a elle dédiée au mateNau
Nous y décrirons les procédés de fabrication (@gdensation par gaz inertes, broyage a bouletka..),
structure des matériaux NC ainsi que leurs compuate. Par la suite, nous présenterons les différent
types de modéles disponibles permettant de ddarsucture des joints de grains (e.g modele dt& e
dislocations, modele des unités de désinclinaisqusfomme nous 'avons suggéré au chapitre prétéde
ont une importance capitale dans les matériaux 8ifite a cela, nous présenterons dans le détail les
meécanismes de déformations pouvant étre respondabt®mportement « anormal » des matériaux NC,
tels que le mécanisme de fluage de Nabarro HerEnfin, ce chapitre sera conclu par une critique de

modeles existant.

A.Les matériaux conventionnels.

Le comportement élasto-viscoplastique des matériaomventionnels a été I'objet d’études
approfondies dés les années 1900 (W. 1898; Los§; 19Bhikawa et al. 1920). Ainsi, le niveau de
connaissances acquises en la matiere dépassarggément le cadre de cette breve revue de laalitié.
Nous nous contenterons de décrire brievement lesam®mes de déformations actifs a température

ambiante et dans le régime quasi statique.

Si la déformation élastique des matériaux polyalliss a structure C.F.C n’engendre pas de
mouvement irréversible d'atomes, car aucun lieariatomique n’est rompu dans le régime élastidue i
est tout autre dans le régime plastique. Le corapwht plastique résulte de la compétition simuktashe
plusieurs mécanismes dont la contribution relaévelue, par exemple, avec la température, le taux d
déformation et la structure du matériau. Bien queégime plastigue puisse se décrire graphiquement
comme la succession de quatre zones plastiquesurmhaétant représentative d’un mécanisme de
déformation, il est important de concevoir que tsmécanismes sont opérationnels dans chaque zone

plastique bien que leur contribution puisse étigligéable.
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Le glissement des dislocations mobiles et leuwesactions avec les dislocations sessiles et agec |
joints de grains, que l'on peut considérer comme mone a tres forte concentration de dislocations
géométriquement nécessaires (Zhonghao et al. 1885)responsable du comportement plastique. Le
mécanisme de glissement de dislocations est theemignt activé, notamment a cause des interactems d
boucles de dislocations avec les atomes les emards. Avant de décrire avec plus de précision les
différentes interactions inter dislocations, rappsl brievement la description typique des mécargisme

thermiquement activés.

1. L’activation thermique

On décrit communément les mécanismes thermiqueraetivés comme le produit d'une
probabilité de fluctuations par I'effet moyen qu’@vénement a I'échelle mesoscopique. On peut donc

écrire d’une maniéere générale (Kocks et al. 1975):
g=gP (2.1.1)

Ici g correspond au taux de déformation engendré paeri@ment considérég, est la déformation
moyenne engendrée par I'événemenketst le taux d'activation. Notons que I'événemeneise n’est pas

pris en compte dans I'expression (2.1.1).

Le taux d’activation dépend de la fréquence detdiation, que I'on peut se représenter d'une
maniere simple dans le cas du glissement d'unedaditbn comme la fréquence a laquelle une dislocati
‘tente’ de franchir un obstacle, et de la prob#bitjue I'énergie de I'une de ces fluctuations dépam
seuil critique. La fréquence de fluctuation peutvaluer par deux approches différentes; I'approche
cinétique et I'approche statistique (Kocks et 8i75). Dans la premiére, on suppose connue la conédo
de réaction et on évalue les chemins de réactiossiles, alors que dans la seconde on considésdds
chemins de réaction et on évalue la coordonné@algtion. Si I'on adopte une distribution de Boltnma
pour la description de la probabilité d’obtenir mergie de fluctuation supérieure a une valeunéerde
DG, I'enthalpie d’'activation, a température donnéepbtient alors une loi d’Arrhenius s’écrivant comm

Suit :

DG
= = 2.1.2
p=exp -~ - ( )
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‘ p’ représente la probabilité de succe®G" est I'enthalpie d’activation, K 'est la constante de Boltzmann

et ‘T’ correspond a la température. On remarque airisi eathalpie constante, la probabilité de succes

augmente avec la température.

Prenons I'exemple du glissement d’'une dislocationschéma d’'un diagramme de résistance au
glissement est présenté dans la Figure II-1. L'd@e abscisses représente la distance parcourda par
dislocation et, I'axe des ordonnées représenteol@yit de la contrainte appliquée sur une dislocagar le
vecteur de Burger. La courbe représente ainsitldeacontrainte que subit une dislocation lors de s
mouvement. Ce dernier est du, entres autres, awedode Nabarro Peierls exercées par les atomes
environnant la dislocation. Le glissement de ldoda&tion est favorable si cette derniere passeed’un
position stable, que I'on note ‘a’ dans la Figukd.,la une configuration instable avec énergie ioetr
positive, notée ‘b’. Lorsque cette configuration aeinte, la dislocation continue son mouveme@émm

sans apport d’énergie.

Détaillons désormais la signification de I'enthalfbre d’activation. Si I'on impose une contrant
constanter a la dislocation, lorsque cette derniere se déptieea’ jusqu'a ‘b’ on lui a fourni un
travailDW , si la contrainte appliquée est inférieure a latinte maximale sur le diagramme de résistance,
la dislocation ne peut alors se mouvoir sans appt@mergie. Cet apport d’énergie se produit par
fluctuations thermiques et représente I'enthalpaetd/ationDG . Notons ici, comme I'ont fait remarquer
Kocks et Ashby (Kocks et al. 1975), que cette narfetare ne correspond a celle utilisée classiquéeren

thermodynamique que lorsque aucun autre termeadailtn’est présent.

Figure II-1: Schéma du diagramme de résistance adigsement de dislocations

Il nest pas toujours possible d’évaluer I'enthalpiactivation, on a souvent recours a des loisigques

de la forme suivante :
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DG »F, 1- > (2.1.3)
S

Ici, Fyreprésente I'énergie libre de Helmholtz, c’est dbéoergie qu'il faut fournir & la dislocation pour

avoir glissement a zéro Kelvifi.est la contrainte maximale sur le diagramme destafste au glissement
des dislocations. Les paramétres ‘r' et ‘I' décnivia ‘forme’ du diagramme de résistance. On letseab
typiqguement grace a des raisonnements cinémati@geplus, les conditions suivantes sont imposées su

ret’:
O<r<l et 1<I<2 (2.1.4)

Dans le cas du glissement des dislocations, uneessipn simplifiée, exprimée sous la forme d'urie lo
puissance, est souvent préférée a la forme exgeherfkKocks 1976; Estrin et al. 1984; Estrin 1988cks
et al. 2003). Cependant, dans la plupart des easakimum de la contrainte de résistance au mouveme
de dislocations dépend de la densité de dislocatiomobiles. Cette contrainte peut étre considéoéame

la limite d’écoulement a zéro Kelvin et est donpéela relation suivante (Taylor 1934):
$§ =abMG{r (2.1.5)

Ici, b est le vecteur de Burger, M le facteur dgldia G le module de cisaillement et représente la

densité de dislocations immobiles (ou stockéesjodoque cette relation n’est valable que lors¢ue |
considéere uniqguement l'effet des interactions imfisiocations. Notons aussi que les développenieats
plus raffinés font la différence entre dislocatiag@ométriguement nécessaires et dislocations stecké
statistiguement (Ashby 1970) ainsi qu’entre lewsposantes vis et coin (Cheong et al. 2004). Qare I
décrive I'écrouissage a I'aide de modéles basémqlasticité cristalline, ou chaque systéme desgment
est considéré, ou que l'on choisisse une approcbimsnraffinée, c’est I'évolution de la densité de
dislocation avec le temps ou avec I'état de déftionajui gouverne le comportement du matériau (dans

cadre d’étude précisé ci-dessus).

L’évolution de la densité de dislocation avec éodmation peut étre considérée comme résultant
de I'évolution de la contribution relative de depixénoménes antagonistes : (1) le stockage de diiglnc
et (2) l'annihilation de dislocations stockées. @esix mécanismes sont présentés dans la suitettde ce

section.

2. Le stockage des dislocations

-16 -



Typiquement, on traite le stockage de dislocatidse maniere statistique. Expérimentalement,
mis & part la dépendance des constantes élastgeesla température, le stockage des dislocatiast n
pas influencé par cette derniére. On en concluelguaécanisme n’est pas thermiqguement activé. On
considére alors que le stockage de dislocationsaiest une diminution du libre parcours moyen des

dislocations mobiles, générant ainsi I'écrouissage.

Les dislocations mobiles s'immobilisent a I'encentf' obstacles tels que les dislocations stockées
et les joints de grains, qui jouent ici un rolegibde phase dure et agissent comme barriere anvenmant
des dislocations. Avec l'augmentation de la dergitd@lislocations sessiles et la relation (2.1.8)olotient
I'écrouissage du matériau. Le lien entre la derditdislocations stockées et le libre parcours mags
dislocations mobiles est obtenu par [I'utilisatiam ebncept de similitude introduit par Kuhiman-Wist
(Kuhlman-Wilsdorf 1962).

Notons que les approches «simples» ne difféerahciias le type de dislocations (e.g.
statistiguement stockées, géométriguement nécessajr telles que l'approche de Kocks et Mecking
(Kocks 1976; Mecking et al. 1981), ainsi que leasosbreuses évolutions (Estrin et al. 1984; Estéia81
Kim et al. 2001; Kocks et al. 2003) ne permettest de prédire la loi de Hall et Petch. Les apmsch
basées sur le gradient de déformation due auxcdistms géométriguement nécessaires peuvent quant a
elles prédire la loi de Hall et Petch. De plustésues approches prédisent des libres parcoursmsdy0 a

30 fois supérieurs aux mesures expérimentales.

3. L’annihilation des dislocations

Bien que découvert il y a plus de 50 ans avecréestx de Stokes et Cottrel (Stokes et al. 1954),
un consensus n'a pas encore été trouve quant pré'esion de I'adoucissement dynamique (Nes 1997).
L’annihilation de dislocations stockées est thermigent activée et se produit localement au niveau d
sites de recouvrement, lorsque des dislocationara@ct&re vis ou coin de signes opposés se renobntre

(voir Figure 1I-2).
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Extrait de Nes 1997
Figure 1I-2: Schéma de I'annihilation de dislocatims, cas a) par glissement et monté de dislocation

coin, cas b) par déviation de dislocations de typds

Les modeles décrivant le recouvrage dynamiquersambreux et sujets a débat portant notamment
sur le mécanisme contrélant l'annihilation de disliions. Dans son modéle de lannihilation de
dislocations, Nes propose de prendre en comptesdetx thermiquement activée des segments vis des
dislocations (Nes 1997), alors que Kocks et Meckingposent un modele basé sur le réarrangement des
dislocations immobiles (Kocks et al. 2003). Notange ces derniers auteurs ont proposé auparavant de
nombreuses modélisations du phénomene de recoudyagenique ou la montée des dislocation était alors

considérée comme le mécanisme contrélant le taannéhilation (Kocks et al. 1975; Kocks 1976).
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B.Les matériaux nanocristallins

Dans la suite de ce chapitre, la nomenclature i@éfiar Kumar et al. sera utilisée (Kumar et al.
2003). Ainsi, on référera aux matériaux polycrigialayant des tailles de grains variant de 1 mi&d.00
nm comme ayant des tailles de grains ultra fines),(l@t aux polycristaux ayant des tailles de grains

inférieures a 100 nm comme étant nanocristallirG)(N

Dans les régimes UF et NC, la diminution de lddaile grains entraine une augmentation de la
fraction volumique de joints de grain et de ligtegles. Comme précisé dans l'introduction génerkde
comportement anormal des matériaux NC ne peuta#thibué qu’'a un changement de structure des joints
de grains. Il apparait donc raisonnable de suppgpserdans le domaine NC, la contribution relative d
mécanisme de glissement des dislocations, qui comappelé dans la section précédente domine le
comportement des matériaux conventionnels, dimawudénéfice d’'un autre mécanisme de déformation.
Ce dernier n'a pas encore été identifié bien quaatabreux modeles ait été développé pour décrire la
chute de la loi de Hall et Petch et plus génératéneecomportement en plasticité des matériaux REZmi
les hypotheses formulées figure I'activation de naméénes de diffusion, typiquement actifs a haute
température dans le cas de comportements sup@pksstles mouvements de corps solides des geips (
rotation, glissement) et le changement de I'agides joints de grains. Si ces derniers ont un pasif
dans les matériaux conventionnels, ils pourraigams les domaines UF et NC, contribuer activemdat a

déformation plastique notamment en émettant déscdibons dans les cceurs de grains.

Cette section traite des procédés de fabricatiom rnomatériaux, de la microstructure des
matériaux NC et UF. Nous nous attacherons a dél@irenodélisations des joints de grains puis nous
présenterons une revue des différents travaux iem@étaux, numériques et théoriques traitant des
matériaux NC et UF. Enfin, les mécanismes de dé&tian suspectés d’avoir un effet sur le comportemen

plastique sont présentés.

1. Procédés de fabrication

Suivant le procédé de fabrication, I'échantilloegentera un comportement fortement différent, lié
aux types et quantité de défauts initialement pitesians la microstructure (e.g., impuretés, lacunes
cohérence des interfaces, distribution de la taile grains). Par exemple, les échantillons fabsquar
dévitrification d’'un verre métallique amorphe, pkdé ne permettant de fabriquer gu’'un nombre restrei

d’alliages (d ~10 nm) par des recuits a des tenn&s supérieures a la température de transitioauge
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(Koster et al. 1991), peuvent présenter des pagumetsphes localisés dans les lignes triples etgale

grains, ce n'est donc plus un procédé de fabriegiréférentiellement utilisé.

De méme, les échantillons produits par électrodéposcontiennent typiquement des impuretés
telles que la présence d'atomes de carbone et gemey et la présence de soufre (Nieh et al. 20@5), ¢
dernier étant un facteur limitant la ductilité datériau. De plus, les échantillons électrodéposgsine
texture fortement prononcée et la présence de masletres souvent observée dans ces matériauxafkKum
et al. 2003), alors que les matériaux produitskpayage puis compaction n’exhibent pas de textuses m
sont sujets a des problemes de porosité et dergiispale la taille de grain (Cheng et al. 2005) niveau
d’ordre atomique dans les joints de grains dépesdialu procédé de fabrication. Il apparait doit@ae
de faire un choix éduqué du procédé de fabricatiofonction des propriétés désirées du matériasiclog

méthodes de fabrication d’échantillons UF et NGauides sont les plus utilisées:

- L'électrodéposition (Dalla Torre et al. 2002).

- Lacondensation a partir d'un gaz inerte (Sandeat 997).

- Le broyage a boulets (de I'anglais ball milling)h@h et al. 2000).
- Laforte déformation plastique (Wang et al. 2003).

- Lacristallisation & partir d'un verre métalliqumarphe (Lu et al. 1993).

Considérant les trés larges différences microstrattes qui peuvent exister entre deux échantillons
fabriqués avec des procédés différents, on s'atidacs & obtenir des réponses largement dispersées.
Sanders et al. rapportent une limite d’élasticéé385 MPa. et une déformation maximale a la ruplerd%
sur un échantillon de cuivre de taille de graimg®produit par condensation d’'un gaz inerte (Sandeal.
1997). Les essais de traction sur un échantillocudere de taille de grain 30 nm produit par leqéaé
SMAT (« surface mechanical attrition treatmentpspche du procédé de broyage a boulet et compaction
rapportent une limite d'élasticité quasiment doutke 760MPa. et une faible ductilité de 3%, alore qu
I’échantillon de cuivre de taille de grain 62 nnoghuit par broyage et compaction a une limite dtidaé de
688 MPa. et une ductilité relativement haute de {2%eng et al. 2005).

Au vu des quelques résultats expérimentaux présearitdessus, il s'avere aisé de juger de la
difficulté de validation des modeles théoriquesp&mlant, avec les progrés accomplis ces derniaress,
la qualité des matériaux est meilleure, notammenteme de densité, ce qui nous permet de tirdgges
conclusions qui seront présentées a la fin de settton. Présentons désormais les méthodes dedfidms

les plus employées.

a) Condensatiorpar gaz inertes (CGl)
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La condensation par gaz inerte est un procédé sipgnl lequel on produit des particules de taille
nanométrique. La création de particules s’effegtaecondensation des atomes du matériau source alor
I'état gazeux sur un doigt froid (de I'anglais 4dctinger ») refroidit par nitrogene liquide. Leidbfroid est
équipé d’'un racleur permettant de récupérer leticpées avant de la compacter sous forte pressaos dne
chambre a vide a atmosphere d’Argon ou d’HéliumhfHet al. 1989).

Le matériau source peut étre transformé a I'étaega par deux procédés : I'évaporation par
chauffage par effet joule ou la pulvérisation pécttairge magnétron (Hahn et al. 1989). Cette dereigr
déja couramment utilisée pour la fabrication dendilfins. Le procédé par effet Joule fut le premier
développé, mais n'est désormais quasiment pluséutiar il souffre de nombreuses limitations tetjas le
manque de reproductibilité du a I'hétérogénéitéaddistribution de la température du métal fonda.us,
le procédé de pulvérisation permet de produire s grand nombre d'alliages différents avec une
meilleure reproductibilité, qui émane du controke [@vaporation par le courant du plasma, ce qduiin
gu’'en regle générale les échantillons sont moingarninés. La qualité des particules est tres laegem
influencée par la distance entre le magnétron eloigt froid, la pression dans la chambre a vidéeet
courant du plasma (Haas et al. 1992). Notons quar@sédé de fabrication présente I'inconvénientrd’é

relativement lent. En effet, on ne produit généralet que 100 mg de particules en environ 2000 skeson

Les travaux expérimentaux de Haas et Birringerrémélé que le processus de condensation des
particules ne dépend pas de la méthode d’évappratilisée (Haas et al. 1992). Les répartitiondadiille
de grain semblent suggérer que le modele de GratdefvBuhrman, ou la croissance des particules se
produit par coalescence, puisse étre approprié géarire la formation des particules (Grangvistakt
1976).

Bien que ce procédé permette de produire des pstigar ayant des tailles de grain trés petites (~5
nm), le contréle de la taille de grain n’est padgi En, effet, on observe une distribution logrmal de la
taille de grains (Haas et al. 1992). De plus, Esence de pores et de fissures, due a |'étapendgaction,
n'est pas négligeable dans les matériaux prodait<Csl. Ainsi, les matériaux NC affichent le plusigent
une densité faible variant de 82 a 96% (Nieman. dt989) bien que les matériaux les plus récerfishaint

des densité nettement plus haute.

b) Broyage a boulets

Le procédé de broyage a boulets permet lui aussipmduire des poudres constituées de
nanoparticules (Khan et al. 2000). Ce procédé ptédamvantage d'étre beaucoup plus rapide queGa C
La taille de grain obtenue et le temps de fabcatiépendent de nombreux parametres tels que dedgp

broyeur, le nombre et la taille des boulets, lajdence de rotation du broyeur et la quantité dedgsou
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initiale. A partir de cristaux de tailles variamitee 50 et 100 microns, on peut alors obtenir de®grains
de taille minimum comprise entre 2 et 20 nm. Dansds des matériaux C.F.C. la taille des nanogrens
peut étre réduite a l'infini. En effet, comme lemr@nt les travaux expérimentaux de Khan et al atteint
une saturation de la taille de grain minimale &ipdifun temps limite de broyage. Pour éviter leidage
autogéne des cristaux, il est courant d’ajoutefaitdes quantités d’acide stéarique (<2%) lors chyage

des cristaux.

L'échantillon est le plus souvent produit par coatipa a froid dans une atmosphére d’Argon suivi
d'un trempage a chaud. La température de la trexnfeetemps de trempage sont des parameétres imgsrta
qui permettent de contréler la taille de grainedt extrémement délicat d’obtenir un matériau dénsae
taille de grain désirée car le matériau compaaétpas stable en température et les grains otariers a

croitre.

Les travaux de Huang (Huang et al. 1995) ont &gék la distribution de la taille de grains ess tr
large. De plus, la présence de macles est souvesnege dans la structure initiale des cceurs dasgra
(Huang et al. 1995). Les joints de grains sont ligs psouvent bien ordonnés bien que l'on observe
occasionnellement des joints de grain a faibledeand'inclinaison. Ici encore I'étape de compaction

engendre souvent des microfissures au niveau dies ffe grains et lignes triples.

Notons que de nouveaux procédés de compactioropedage a froid (cryo-compaction) permettent
d’'obtenir des échantillons ou la présence de pestselativement faible et la distribution de ldl¢ade
grain est plus fine (Youssef et al. 2004). Ces #étillans présentent une ductilité beaucoup plusdague
tout autres échantillons. De plus, comme le mobhtentravaux expérimentaux de Cheng et al., lardgqu
matériau subit un laminage a froid, la ductilittupétre encore améliorée (Cheng et al. 2005). Eién
procédé permet de créer des échantillons ou lardéfmn initiale du réseau cristallin est fortemegduite

(environ 0.1%).

c) Forte déformation plastique

Les procédés de fabrication basés sur la forterdéftion plastique permettent de produire
directement des échantillons polycristallins ayded tailles de grain UF voir méme NC. Ces procémés
'avantage de créer des matériaux de grande p(¥6&%) et densité. De plus, la mise en oeuvre de ce
procédés de fabrication est relativement simplelsare nécessitent pas d’étape de consolidaticxiste

trois techniques de fabrication différentes :

- le procédé ECAP (« equal channel angular presging »

- le procédé HPT (« high pressure torsion »)
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- le procédé CCDC (« cyclic channel die compress)on »

Nous ne présenterons que les deux méthodes dediatmi par forte déformation plastique les plusdtes
gue sont L'ECAP et le HPT.

(1) ECAP

La méthode ECAP, introduite par Segal et al.(Setal. 1981), est désormais la plus utilisée. Elle
consiste a extruder une piece dans un moule nggtalltomprenant deux canaux de dimensions égales et
formant un angle non nul. En répétant I'opératioexulusion, on modifie la structure du matériau, en

particulier la taille de grains du polycristal.

a) Extrait de (Kim et al. 2001) b) Extrait de (Iwahashi et al. 1997)

Figure 11-3: Schéma a) du procédé ECAP, b) des défentes routes de fabrication

Généralement, ce procédé ne permet pas de prodesranatériaux ayant des tailles de grains
inférieures & ~100 nm (Furukawa et al. 1996). A&st'ailleurs la principale limitation de cette théde.
La structure du matériau obtenu dépend de I'anglmé par les canaux et de la route choisie pour les
passes. On définit la route de fabrication panvetpment de I'échantillon & 0, 90 ou 180 degréesdeux

passes consécutives.

Les effets du hombre de passes, de la route éamigld formé par les canaux ont été le sujet de

nombreuses études. On remarque alors que suitepeeaieére passe, le matériau subit une tres forte
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réduction de la taille de ses cristaux. Les gradeptent alors une forme laminaire et globalement |
matériau a texture trés prononceée (lwahashi et37). En répétant I'opération d’extrusion, laléaidle
grain finale diminue quasiment indépendamment dedg choisie. Cependant, les travaux expérimentau
de Iwahashi et al. ont démontré qu’'un nombre dsgsaplus important est requis pour obtenir un rizatér
avec le moins de texture possible dans le cas @chdntillon n'est pas pivoté entre deux passes
consécutives. Les observations de Vinogradov ebratl.démontré que la route d’extrusion n'a qu'une
influence minimale sur la contrainte a la ruptw@égradov et al. 2005), alors qu’elle a une fanftuence

sur le comportement en fatigue cycligue.

Il fut aussi démontré que I'angle formé par lesataninfluence directement la taille de grain
minimale atteignable. Lorsque les canaux formenamgle droit, la taille de grains est la plus fortat
réduite aprés chaque extrusion (Nakashima et 88)1Enfin, la température d’extrusion conditioriae
taille de grain obtenu aprés chaque passe aindaggteucture des joints de grains (Yamashita.e2@00).

En effet, une augmentation de la température disiin diminue la réduction de la taille de graiDs.
plus, I'angle d’inclinaison entre les cristaux estluit avec une augmentation de température aloes
température ambiante les joints de grains formeajortairement de larges angles (lwahashi et é9719
Les observations des figures de diffractions demayX de Zhang et al. (Zhang et al. 1997) démontren
aussi que le réseau cristallin obtenu (avec urle @& grain moyenne d’environ 150 nm) connait des
différences notables en comparaison au réseau desiaux polycristallins conventionnels en terme de
densité de dislocations, qui est nettement plugélians le matériau UF, et de microdéformationsigh

et al. 1997).

(2) HPT

Le procédé HPT consiste a fixer un disque du naiédiésiré dans des butées et a le soumettre
simultanément & de tres fortes pressions, parais diun poussoir, de I'ordre de plusieurs GPa des
fortes déformations en torsion (Zhilyaev et al. PO@Ce procédé permet de réduire considérablenaent |
taille de grain des polycristaux. La taille de graiinimale, qui dépend évidemment du matériau censi
est de I'ordre de ~100 nm. Ce procédé est pluopeant que 'ECAP dans le sens ou & partir d’'un ;mém
matériau, on atteint le plus souvent un plus greaifinement de la structure par le procédé HPT. Par
exemple, a partir d'un alliage Al-3% Mg, le procd8EAP permet d’atteindre une taille de grain miriena
de ~270 nm (lwahashi et al. 1998), alors que legaé HPT permet de réduire la taille de grain jizsqu
~90 nm (Horita et al. 1996).

Des observations au MEC et des mesures de miaigdsur des échantillons de Nickel ont révélé
gue le matériau est d'autant plus homogene quedssipn appliquée est élevée. De méme, on améliore

fortement 'homogénéité du matériau en augmentmombre de rotations, et donc la déformation, que
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subit le matériau. Notons que la dureté du matésiplus élevée a la périphérie du disque (Sdkal. e
2005) bien que cette différence s'atténue avec augmentation de la déformation et de la pression
imposées . Deux hypotheses s'imposent quant a libatiopn de la différence de dureté mesurée
expérimentalement entre la zone intérieure du disgghantillon et sa zone périphérique : (1) le naié
est plus écroui dans la région périphérique etlgZpille de grains des polycristaux est plus finda

périphérie. Des observations MEC et XRD (diffractaes rayons X) ont confirmé ces deux hypotheses.

De plus, il faut aussi noter que la concentratierjaints de grains a faible degré d’inclinaison est
plus élevée dans les échantillons UF (Sakai @0fl5; Yang et al. 2005). Les travaux de Zhilyaealebnt
montré qu'aprés déformation, les joints de graintgee S1,S3,S5- 30 (notation CSL de l'anglais
« coincident site lattice ») représentent respentiant environ 18,2% ,~3% et 13.5% des joints di gha
matériau (Zhilyaev et al. 2003). Ceci suggére dgue la distribution des joints de grains ne petg ét
qualifiée d’aléatoire. Au cas échéant, la proportaes joints de grains a faible CSL serait largegmen
moindre. Enfin, la taille moyenne des grains direiravec une augmentation de la pression appliquée et

augmente avec une augmentation de la températel@berger et al. 2005).

d) Electrodéposition

L'électrodéposition est une technique utilisée ddasnombreux domaines, notamment dans le
secteur automobile ou de fines couches de chrome &ectrodéposées sur des pieces meétalliques afin
d’améliorer leur résistance a la corrosion. Ce @décconsiste a plonger une anode (constituée dal mét
déposer) et une cathode dans un bain électrolytmprgenant des ions de métal & déposer, et a sibeme
'anode et la cathode & un courant. Par une simgdetion d’oxydation de I'anode on dépose ainsi les
atomes de métal de I'anode sur la cathode (supdteahouveauté réside dans le fait que ce propéd@et
aussi de produire des matériaux NC a trés pefite the grain, le plus souvent de I'ordre de ~20 &mn

taux de déposition relativement rapide, de I'omize~100 microns par heure (Cheung et al. 1995).

On contréle la taille de grain en ajustant les petaes expérimentaux (e.g. composition du bain,
pH, température, intensité du courant) de sortel’qndavorise la création de nouveaux grains glaude la
croissance de grains existant (Erb 1995). Par ebegrigs travaux de Ebrahimi et al. sur I'effet dd gur la
taille de grains de Ni NC, ont révélé que la tadles cristaux diminue avec une augmentation du pH
(Ebrahimi et al. 1999). Le substrat influence audasiaille de grain, par exemple, un échantillonMle
déposé sur un substrat de Cu laminé a froid seratitwé de cristaux de plus grande taille que widle

cristaux de Nickel déposés sur un substrat de €uitrgebrahimi et al. 2003).

Typiquement la distribution de la taille des cnistast relativement fine et le matériau déposéea un
forte texture ( (100) dans le cas du Nickel) (Chlipah al. 1995). Cette derniére tend a s’atténuec d&
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diminution de la taille de grain bien gu’elle respeit de méme marquée lorsque les cristaux somtéde
petite taille (Ebrahimi et al. 1999). Il en est de&éme de la structure columnaire des cristaux.
Expérimentalement, les joints de grains ne présepi@s de différence majeure avec ceux que l'oergbs
dans les matériaux conventionnels. Les matériaagyits par électrodéposition souffrent le plus smiv
d’une pureté moindre due a la présence d’atomeg/géme et de soufre dans les joints de grainsuceuit

au comportement ductile du matériau.

Enfin, les échantillons obtenus présentent degréiffces majeures avec leurs équivalents préparés
par des méthodes de consolidation (Erb et al. 1%%f)exemple, les matériaux électrodéposés nernisig
pas de changement notable du module d'Young pg@orapaux matériaux conventionnels alors que dans le
cas des matériaux préparés par consolidation, ulaal’Young peut étre réduit de 80% dans les ess |
plus extrémes. Les mesures de dureté ne differentrgs peu suivant le procédé de fabrication éErdl.
1997).

2. Structure et observations

Les matériaux polycristallins sont constitués aéstentités ayant des microstructures différentes :
(1) les cceurs de grains, (2) les joints de grain8)eles lignes triples. Ces derniéres sont dg®ons du
matériau ou trois grains se rencontrent. Bien ¢ue parle ici de trois entités différentes, il faaissi
considérer les joints de grains et les lignesddpgiomme étant des zones d'intersections desotisPar
exemple, dans le cas des joints de grain, les atde®econstituants appartiennent encore aux cxistau
Ainsi, la structure des réseaux cristallins desrscde grains influencera tres largement la strectes

joints de grains.

(Zhou et al. 2003)

Figure 1I-4: Evolution de la fraction volumique de joints de grains et de lignes triples avec la taél de

grain.
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Comme précisé ci-dessus, la fraction volumiqueladue entité évolue avec la taille de grains. En
supposant une forme de grains tetracaidecahedaguabtient I'évolution présentée dans la Figurd Il-
(Zhou et al. 2003). On observe alors que la fractidumique des joints triples ne devient non rg&gible
que lorsque la taille de grains est inférieure &J1Cette derniere augmente continuellement avec une
diminution de la taille de grains. Dans le cas jde#s de grains, ils ne représentent que 20% didnaa
lorsque la taille de grain atteint 40 nm et leaccfion volumique augmente jusqu’a un taille derggd& nm
ou ils représentent ~40 % du matériau. Enfin, latrifoution des joints de grains diminue au proétaklle
des lignes triples lorsque la taille de grain efrieure a 5 nm. Il est donc important de note¥ bien que
la contribution des joints de grains et ligneslégpcroisse avec une diminution de la taille dengries

cristaux jouent toujours une part importante dasslomaines UF et NC.

a) Les cristaux

Il n'y a pas d’effet de taille majeur sur la midregture des cristaux constituant les matériaux NC
et UF. Ainsi, le réseau cristallin est pur et s¥étgusqu’aux joints de grains et lignes triplest Bantre,
I'activité des dislocations semble diminuer avedd#le de grain jusqu'a ce qu’elle s’éteigne lorsda
taille de grain est inférieure a ~10 nm.

Contrairement aux matériaux conventionnels, on miessouvent la présence de macles dans la
structure initiale des cristaux (voir Figure II-&)omme précisé ci-dessus, la densité de maclésresnent
liée au procédé de fabrication (Kumar et al. 2003).

Les observations in situ n'ont pas révélé la présate débris de dislocations. Ce qui révele que
I'activité des dislocations est complete. On entpadla que chaque dislocation partielle de Sclyokkt
suivie d’'une seconde dislocation partielle afiméepas créer de défauts d’empilements permanenssiela

matériau.
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(Kumar et al. 2003)

Figure II-5: Image « STEM » sur échantillons de Nikel NC préparés par électrodéposition

b) Les joints de grains et lignes triples

La structure des joints de grains et des ligngdesia pu étre caractérisée a I'aide d’observations
réalisées par MEC. Comme le révelent les obsensitie Ranganathan, les lignes triples ont un caeact
tres changeant dans le matériau (Ranganathan 22G0). Dans la Figure II-6 on observe; une régien
désordonnée localisée au niveau d’'une ligne tripdgge ‘d', un joint de grain parfait entre lestiix A et
B, un joint de grain désordonné entre les crisawet E, et un joint de grain a caractére changeainé les
cristaux B et C. Malgré le caractére changeantjaiess de grains, on ne peut toutefois considées ¢
derniers comme ayant une structure amorphe, csigpifierait alors que I'ensemble des joints deinga
serait désordonné. Les simulations de DM de I'égaip Van Swygenhoven et de Spearot et al., réglisée
en trois dimensions, ont aussi contribué a réfilitkre d’'une structure de type gaz dans les jaietgrains
(Van Swygenhoven et al. 2001; Spearot et al. 208fisi, une grande partie des joints de grainsuore
structure a facettes comme dans le cas des jointgralns des matériaux conventionnels qui peut étre
décrite par les modeéles d'unités structurelles. dhes, au regard de la présentation des procédés de
fabrication, la plupart des joints de grains préseinde grands angles d'inclinaison, ce qui esindice

permettant d’'identifier les possibles sources didation localisées dans les zones intergranslaire

Bien gu’aucun travail expérimental n’ait encorerpisr d’observer I'émission de dislocations par
les joints de grains et lignes triples, ce mécaeisnété fortement suggéré par les résultats de neocisdés
simulations de DM, 2D columnaires (Yamakov et &0D) et 3D (Derlet et al. 2002). De surcroit, les
travaux expérimentaux de Kumar et al. sur des ditloaus de Ni électrodéposés ayant une taille dengr
de 30 nm, suggerent que les mécanismes d’émissidialesorption de dislocations par les joints gsain

soient actifs dans le régime NC (Kumar et al. 20Q@&ci sous entend que les joints de grains ombign

-28 -



actif, non limité a celui de barriére aux glissetra#s dislocations, dans le régime NC. Notons enapre
le mécanisme d’émission de dislocations par lestgaile grains fut proposé par Li dés 1963, biemtava
I'existence de matériaux NC et UF (Li 1963). Enfies travaux expérimentaux de Murr et Venkatesh

suggeérent aussi que les joints de grain puisseetténdes dislocation dans les cristaux (Murr 1981)

Les défauts telles que les porosités, les atomesngsrs et les nano fissures sont trés
majoritairement localisés dans les régions intenglares. De plus, les échantillons NC sont sousejets
a la rupture fragile alors que dans les échansllof, on observe la présence de ce qui sembledésre
bandes de glissements dans les facies de rupgmgrdrant qu'une déformation plastique s’est prigdui
(voir Figure II-6). Deux hypothéses s’opposent quanli’explication de l'occurrence de déformation
plastiqgue dans les matériaux NC. La premiéere hygsatrest celle défendue par Kumar et al. et Waag et
qui imputent le manque de déformation plastiquefaiti que le glissement et la multiplication des
dislocations n’ont pas lieu dans les matériaux Ni@si le comportement plastique ne peut se prodmiree
par le biais de mouvements de corps solide desgr&i ce mouvement n'est pas accommodé par des
phénomeénes de diffusion, on observera alors |d&ioréde fissures au niveau des joints de graingeeb
triples. La seconde hypothese repose sur le fat lguprésence d’atomes d'impuretés et de fissures

initialements présents dans le matériau nuisembeportement plastique.

c) Extrait de (Ranganathan et al. 2000)

Extrait de (Kumar et al. 2003; Wang et al. 2003)

Figure 11-6: Micrographie « SEM » du faciés de rupure de Cu NC produit par SMAT, a) et de Cu
UF b) et, c) Image MEC d'un film fin de Palladium NC fabriqué par électrodéposition
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3. Comportement des matériaux NC

Présentons désormais avec plus de détails le coenpemt des matériaux UF et NC. En
conséquence aux différentes microstructures rédaltades différents procédés de fabrication, ort peu
s’attendre a obtenir des réponses sensiblemesdtrelities du comportement des matériaux. On remarquer
par exemple gu’un échantillon produit par broyad®alets et compaction (Cheng et al. 2005) exhite u
plus forte ductilité qu’'un échantillon produit pélectrodéposition (voir Figure II-7 et Figure ll-8anders
et al. 1997). Remarquons que les résultats expgtaue de Cheng et al. indiquent qu'il est incoatelst
que les matériaux purs NC peuvent se déformerigleshent. Ce sujet était encore propice au délyasil
quelques années. La faible ductilité des échansllaroduis par électrodéposition est probablemeatadix

impureté présentes dans les régions inter cristalli

Les essais de sauts de taux de déformation régime<heng et al. ont mis en exergue une
caractéristique trés intéressante du comportementnthtériaux NC. Si I'on décrit I'écrouissage adka

d’une loi puissance, le coefficient d’écrouissagee I'on définira ici commem={Ine/fIn s (ou e est le

taux de déformation normal etest la contrainte normale), est alors sensibletailla de grains. Dans le
cas des matériaux conventionnels m est de I'ordre280 alors que dans le cas des matériaux NC GHeng
al. reportent une valeur de ~37 (Dans la Figurg, lla convention pour le coefficient d’écrouissaggt
inversée). Ceci signifie donc que le volume d'aiimn du glissement des dislocations connait une

dépendance vis-a-vis de la taille de grain (Wei.€2004).

Bien que de nombreux essais de fluages aient figétues, les différences de comportements
reportées sont telles qu’on ne peut pas encoreri@pmiz conclusion quant a la nature du comportémen
fluage des matériaux NC. Cai et al. ont effectué dssais de fluages a faibles températures sur des
échantillons de Cu électrodéposés ayant des taiflagains de ~30 nm, les auteurs rapportent desda
déformation de l'ordre de 1.E-7/s (voir Figure )€t concluent, en estimant I'énergie d’activatiqoe le
fluage des matériaux NC est la résultante de fagiifn de lacunes dans les zones intercristallffiesge de
Coble) (Cai et al. 2000). Les travaux de Yin etsal. des échantillons a faible porosité de Ni ébeldposés
sont en accord avec les travaux de Cai et al (Yal. 001). A l'inverse, les expériences de Samdar des
échantillons de NC Ni produits par CGIl des tauxddéormation en fluage sensiblement inférieurs a ceu
reportés par Cai et al.(Sanders et al. 1997). s, dli et al., ont effectué des essais de fluages e
compression sur les méme échantillons que ceuisadilpar Cai et al. et ont rapporté des taux de
déformation semblables aux valeur généralementtégmdans le cas des matériaux conventionnelgt (Li
al. 2004).
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(Sanders et al. 1997) (Cheng et al. 2005)

Figure 1I-7: Essai de traction sur des Figure 1I-8: Essai de traction sur NC Cu
échantillons de Cu a différente tailles de grains| (d=62 nm) produit par broyage a froid et
résultat des essais de sauts de taux de

déformation (en encadré)

(Cai et al. 2000)

Figure 11-9: Essai de fluage a faible température wr des échantillons de NC Cu a faible température

4. Discussion:

En résumé, deux approches peuvent étre suivies fadmiquer des échantillons NC et UF:
'approche permettant de produire directement desdycpdstaux (forte déformations plastiques,

électrodéposition), et I'approche nécessitant uape2de compaction (broyage a boulets et condensati
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d'un gaz inerte). Les approches nécessitant unge étl®e compaction ménent les plus souvent a des
matériaux de plus faible densité. L'électrodéponitpermet de produire des polycristaux raffinésezme

de taille des cristaux, cependant les échantibonsfrent le plus souvent de problémes de puret¢&tgbent

une texture prononcée ce qui pourrait avoir uni@émice sur leur comportement. Les matériaux pregat
fortes déformations plastiques ont aussi une texppononcée mais une plus forte densité et undemes!
pureté. Toutefois, ce procédé engendre une fomsitdede dislocations initiales et ne permet gés tr

rarement d’atteindre le domaine NC.

En régle générale, les joints de grains présemtergrands angles d’inclinaison, bien que certains
procédés telle que la torsion sous haute pressimendrent une densité de joints de grains a qegite
d’inclinaison légérement supérieure. Les impuretésorosités se logent majoritairement dans ledgaie
grain et lignes triples. Les cristaux sont le pBmuvent purs, mais présentent suivant le procédé de
fabrication une orientation préférentielle (for&formations plastiques, électrodéposition). Orersode

méme que la présence de macles dépend du procéaléridation.

Bien que les différents procédés de fabricationeanta des matériaux ayant des microstructures
plus ou moins semblables, on peut tout de mémergeraa certaines informations communes a chaque

méthode :

(1) Indépendamment du procédé de fabrication, laeclde la loi de Hall et Petch est

toujours observeée. La taille de grain critique d&péu matériaux et se situe entre ~15 et ~30 nm.

(2) Le coefficient d'écrouissage, semble étre ddpahde la taille de grains, ce qui a été
observé dans des essais de traction sur des dicmentle Ni électrodéposés (Dalla Torre et al.
2002), et sur des échantillons de Cu consolidésriGlet al. 2005).

(3) L'activité des dislocations décroit dans landine NC jusqu’'a disparaitre lorsque les

cristaux ont des tailles inférieures a ~10 nm (Kal.€1995).
(4) Dans les joints de grains, seules les distimter-atomique dépendent de la taille de

grain. (Kumar et al. 2003) Des zones de plus grat@sordre atomiques sont le plus souvent

observées au niveau des lignes triples (Ranganattan2000).

C.Modélisation des joints de grains.
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Les résultats expérimentaux présentés ci-dessiguantt que les joints de grains pourraient avoir
une influence non négligeable sur le comportemesg thatériaux UF et NC. Nous présentons ici
brievement les différents types de modéles permtetidécrire les joints grains en terme de géoentetut
comme en terme d’énergie de surface. Ce rappeBre utile dans un chapitre prochain ou nous

proposerons I'utilisation de la DM pour la desddptdu mécanisme d’émission de dislocations par les
joints de grains.

Une interface formée par un bicristal est uniquenagfinie par 5 degrés de liberté. 3 degrés de
liberté sont nécessaires pour décrire I'orientatielative des deux cristaux et, 2 degrés sont sages
pour définir de maniére unique Il'orientation deslarface par rapport aux grains. Comme le montre la
Figure 11-10, ou l'influence d'un unique degré ibetté est étudiée par DM, I'énergie de linterfalégpend
directement de ces degrés de libertés. Une intenfaliant deux grains ayant des orientations redati
différentes peut étre décrite géométriquement &ld'a’enchainements particuliers de défauts a une
dimension, telles que les dislocations ou les d#smisons, assurant la désorientation entre cex de
cristaux. Dans les cas simples dans lesquelsne giei grains peut se décrire en deux dimensiom) @i
seul I'angle d'inclinaison entre les joints de st variable et les autres degrés de libertéfs@s a zéro,
trois types de modeles ont été développés pouirdd@nergie de l'interface : (1) le modéle base es
dislocations, (2) les modeéles basés sur les urstéscturelles et (3) les modéles basés sur les

désinclinaisons. Ces derniers sont une évolutisrddex types de modele précédents.

(Spearot et al. 2005)

Figure 11-10: Evolution de I'énergie d'une interface a un degré de liberté en fonction de I'angle de

d’inclinaison (réalisé par DM)

1. Modele basé sur les dislocations.

-33-



En 1950, Read et Shockley ont introduit la preeggsproche permettant de décrire I'énergie d’'une
interface. Comme précisé par les auteurs, 'apgrast développée en 2-D. Cependant elle pourrait ét

étendue dans un cas tridimensionnel.

Les auteurs considérent que I'énergie d’un jomgdain résulte de la contribution de deux termes.
Un premier terme représentant I'énergie du coeurjalets de grains qui est localisée dans la zone fi
d’intersection des deux grains, et un second teepeesentant I'énergie de déformation élastiquewadu
cceur du joint de grain. Dans I'hypothése des petigles de déformations I'expression de I'énergie d
cceur de grain est la méme que celle de I'énergdéfirmation élastique. Cependant, comme précisé pa
les auteurs, dans le cas plus général ou les atfifieinaison peuvent étre grands, le calcul éadrgie du
cceur de grain devrait étre effectuée a I'échetenigiue. Présentons désormais I'approche de Read et
Shockley.

L'interface est décrite par deux axes (I'axe dest Xaxe des y), on évalue les densités de
dislocations dans les directions x et y en conaiutéies plans cristallins comme des lignes de flux.
L’énergie de l'interface est évaluée en considéiaunt d'abord une unique dislocation 'y' et enwudaltt les
travaux effectués sur son plan de glissement gadikocations X' et 'y'. Bien que chacun des ¢sruafe
travail soit divergeant, la somme des deux ternm@mme des valeurs finies. Les termes de travail sont
évalués en multipliant une demie fois la constaeteéseau par 'intégrale de la contrainte de |lt@saent
sur le plan de glissement. En supposant I'indéperelae I'énergie générée par les dislocationsux’la
dislocation 'y’ considérée, avec la position deliglocation 'y’ et le jeu de dislocations ‘x’, I'éngie de
l'interface par unité de longueur est simplemensdanme sur les deux types de plans de glissement de
I'énergie d'un plan de glissement multiplié pamiembre de plans de glissements (le résultat estwssi

dans le cas opposé). Finalement les auteurs obtieliaxpression suivante de I'énergie de I'intedfa

E, = Eg(A- Ing) (2.3.1)

Ou g définit 'angle d'inclinaison entre les deux cristaLes terme<, et Asont définits comme suit :

_ a - ..
=~ a1 (co - ) o
et
ao p_SING sinj n(siyi ) +ops xif fos) (2.3.3)
= 2 sin/ + sin -

G,/ ,aen représentent respectivement le module de cisailigniangle d’orientation du joint de grain,

l'inverse de la densité de flux de plans et le ficieht de Poisson. Le termg, est donné par :
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—1n 2 2.3.4
A nzp ( )

fo

Ici, ryest la borne d’intégration inférieure de la comi@ide cisaillement. Pour étre rigoureux la borne

inférieure d'intégration devrait correspondre adlatance minimale a laquelle le matériau est déform

élastiquement, notég, et I'énergie a des distances inférieurasdevrait étre calculée au niveau atomique.

Cependant, dans le cas d'interfaces a faible adglelésorientation, ou I'énergie de désorientatisin e

indépendante de la distance entre les dislocatli@xpression de I'énergie entng etr,est la méme qu'a

des distances supérieure,a

Bien que le modele de Read et Shockley soit baapt& au calcul des énergies des interfaces
présentant de faibles angles d'inclinaisons, leateoderd de son pouvoir prédictif dans le cas dasds
angles d'inclinaisons, notamment par le fait géree¥gie de coeur de l'interface ne peut plus épraimeée
a partir de I'énergie de déformation élastique wuttu coeur de linterface mais aussi par le fag qu
l'interaction des dislocations constituant le jomk grain n'est pas prise en compte (une discussion
approfondie du modeéle de Read et Shockley poureacénsultée dans le travail de Gleiter (Gleite2)9.

Pour remédier a cette limitation, les modéles bagekes unités structurelles ont été développés.

2. Modele des unités structurelles

Une extension du modele de Read et Shockley bagékes unités structurelles, introduites par
Sutton et Vitek (Sutton et al. 1980; Sutton et1880; Sutton et al. 1981; Sutton et al. 1982),uetls
modéele de Balluffi (Balluffi et al. 1984) fut propée par Wang et al. (Gui-Jin Wang et al. 1986).

Présentons tout d'abord le concept d’'unités strelbds. Le modéle des unités structurelles est basé
sur des simulations de SM et se limite au cas @lassjde grains ayant pour seul degré de libeatégle
d’inclinaison entre les grains (les autres degrédilitrté sont supposé nuls). On suppose que, @Wans
domaine d’angles d'inclinaisons donné, tout leat@ide grains ayant un méme plan moyen définideant
joint de grains, sont composés d’'une combinaisonlalex €léments structurels qui correspondent a une
organisation particuliere d'atomes (Sutton et @80). Par exemple, on observera dans la Figuré Hels
unités de type C et D. Les deux unités structwsalenstituant le joint de grain permettent de d@éfies
joints de grains ‘limites’ constitués d'un seul ¢yg'unité structurelle. Tout autre joint de graes
composé d’'une combinaison des deux unités strdlesiravec la condition que la séquence d'unités
structurelles la moins présente doit étre le plogg@é possible d’'une séquence semblable (Suttai. et

1981). Par exemple, en utilisant la notation CSijaints de grainS11(310) n’est composé que d’unités
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structurelles de type A, ces derniere ayant étéduoites par Sutton et Vitek (Sutton et al. 198@)joint de
grain de typeS27(115) est composé uniquement d’unités structureieype B alors q'un joint de grain de

type S89(229) est composé de la série BBBA.

(Spearot et al. 2005)

Figure 1l-11: Joints de grain constitué d'unité stiucturelle de type C et D (construit numériquement
par DM).

Suite aux travaux de Sutton et Vitek, Balluffi etoBman ont proposé une méthode simple,
permettant de déterminer certaines propriétés arg<des joints de grains, telle que leur énengikear
diffusivité (Balluffi et al. 1984; Balluffi et al1984). La conceptualisation de Balluffi et Brokm##montre
gu'a l'aide d'un nombre fini de propriétés évaluged'échelle moléculaire sur chaque type d’unité
structurelle, on peut prédire la propriété de foutt de grain constitué de ce type d’'unité strueites.
Motivés par les travaux de Sutton, Vitek, Ballugli Brokman, Wang et al. ont développé un modéle
puissant applicable aux grands angles d’'inclinaigansi, si E dénote I'énergie du joint de grain, on peut
alors écrire cette derniere comme étant la somnig&mnlergie due aux champs de déformation élastifjue

joints de grain, donné par Read et Shockley etenBfg et de I'énergie du cceur des joints de graigs

Ainsi on obtient :
E=E,+E (2.3.5)
L'énergie du cceur du joint de grains est calculéeautlisant le modéle de Baluffi et Brokman.

Ainsi, en supposant un joint de grain constitué ndeunités structurelles de type et de n unités

structurelles de typeb avec m>n, et en tenant compte de linteractionecids deux types d'unités

structurelles, I'énergie du cceur du joint de gga@trit comme suit :
Ec=El+d, (B - B! (2.3.6)

Oud,,l, EZ, E¥ représentent respectivement la longueur d’'uneeségup , la distance moyenne entre

deux dislocations dans le joint de grains, donrggelapformule de Frank, I'’énergie d'une séquenaeet
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I'énergie d’'une séquenced . En introduisant la formule de Frank dans (2.816¢n combinant le résultat

avec (2.3.5), on obtient I'expression de I'énetgiale du joint de grain.

E=E+E 0 d, (8- E) (2.3.7)

Notons qu’ici encore I'expression de I'énergie dépelu rayon du cceur du joint de grain. Cette litiute

provient logiquement de I'utilisation du modéleRlead et Shockley.

Les prédictions du modele sont comparées d'uneguexr prédictions réalisées par simulations

numériques Figure II-12 a), ou les triangles cqoeslent aux points utilisés pour détermigeet d'autre

part aux mesures expérimentales Figure II-12 bmbdéle de Wang et al. est en accord quasi-paait
les simulations numériques. Notamment les chutadyit de I'anglais « cusp ») de I'énergie de Eifiace,
qui correspondent aux cas ou la distance intepahsions n'est pas un multiple entier de la distanc
interatomique, peuvent étre reproduit. Enfin, ledéle prédit des valeurs du rapport de I'énergisutéace
ayant pour axe inclinaison I'axe (100) sur cells dgerfaces d’axe d’inclinaison (310).tres procldes

mesures expérimentales.

a) b)

Figure II-12: Comparaison des prédictions du modélele Wang et al. avec les prédictions

numeériques a), et avec les mesures expérimentalés(Gui-Jin Wang et al. 1986).
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Les modeles basés sur les unités structurellesceotes plus puissants que la premiere approche
proposée par Read et Shockley mais ils souffrentaaissi de limitations. Notamment l'intégration de
mécanismes tels que I'émission de dislocationgepgoints de grains qui sera présentée dans wobagine
section. Aussi, de nouveaux modeéles basés sumigssude désinclinaisons sont apparus (Hurtadd. et a
1995).

3. Modeéle basé sur les désinclinaisons

a) Rappel

Les désinclinaisons sont des défauts linéairesotigion reliant la surface d’'une "entaille” a un
milieu continu (Volterra 1907). On suppose queféees non déformées du volume considéré (on travail
sur un cylindre) connaissent un déplacemerdd a une rotation d’angle w autour d’'un axe fiReur se
représenter plus aisément le concept de désirainaon peut considérer que de la matiere estésgjau
retirée au niveau de "la coupure” du milieu coniwoir Figure 11-13 d) et e)). On parle de désinalson
positive lorsque la matiere est retirée au milieatinu et de désinclinaison négative dans le casraioe.
Comme dans le cas des dislocations, les désirstingigénérent des champs de déformation & longue
distance. Si I'on décrit la "force" d’'une disloaatipar son vecteur de Burger, on décrit une désaisbn
par son vecteur de Frank (noté). Le déplacement u des faces non déformées esedusr (De Wit
1973):

u=w (r-r,) (2.3.8)

Ici, r est le rayon du coeur e}est la distance entre I'axe de rotation et I'axetreéde du cylindre de
matiere considérée. Comme dans le cas des diglosatu I'on différencie les dislocations vis (lig
11-13 b)) des dislocations coins (Figure II-13 d)existe deux types de désinclinaisons : lesradisiaisons

cales (wedge) (Figure II-13 d)) et les désinclioags«twist» (terminologie anglaise) (Figure 11-)3 e
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(Romanov 2003)

Figure 1I-13: Schéma d’un cylindre de matiere, d'ure dislocation vis b), d'une dislocation coin c),

d'une désinclinaison cale d), d'une désinclinaisamist e)

Toute désinclinaison peut étre géomeétriquementvatgrite a un arrangement particulier de dislocation
On peut par exemple se représenter une désindimaiale négative comme un mur de dislocations.
Cependant, les modeles basés sur les désinclisaimBont équivalents & ceux basés sur les disinsat
gu'en termes de champ de contraintes ou de défmmmsat Comme précisé par Li, un mur de
désinclinaisons ne peut pas avoir un unique chaengédormation pour un mur de dislocations équivialen

donnant le méme champ de contraintes (Li 1972).

b) Champ de contraintes associées a une désinclinaigien

Dans un souci de simplicité, nous ne présentercinguie les résultats traitant de des champs de
contraintes liés aux désinclinaison cales. Le chaepontraintes associé a une désinclinaison dle e
donné par (Huang et al. 1995):

. Gw 1 R
E(sxx +s )= o) 2 In Ty -1 (2.3.9)
o Gw 1 ¥- ¥
E(sxx—syy)— 1) 2 In 1y (2.3.10)
P L (2.3.11)

20(1-n) x> + y2

Ou Gest le module de cisaillemenyest I'angle de rotation eR est le rayon du cylindre comprenant le

désinclinaison de type cale,ety désignent les coordonnées des points considé¥@) (correspond au
centre du cylindre de matiere incluant la désimatian). s, (j=xx,yy,xy) sont les composantes du tenseur

des contraintes. L’'amplitude du champ de contraisntest donné par:

4p(1- n)
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Comme prédit par les équations (2.3.9)-(2.3.113, désinclinaisons possédent de trés grands
champs de contraintes internes et des énergiesmegit supérieures a celle d’un cristal parfait.€depnt
I'énergie d’ensembles particuliers de désinclinassdels que les dipbles de désinclinaisons, d&ment

plus faible (Romanov 2003).

c) Les modeles

Comme le démontrent les deux premier types de rasdwésenté ci-dessus, la difficulté majeure dans |
modélisation de I'énergie des joints de grain peavidu calcul de I'énergie du cceur des joints déngrqui
peut étre désormais calculée a l'aide de simulatimmériques a I'échelle atomique. Le calcul dedigie

de déformation élastiqueg, , a I'aide d’'une modélisation basée sur les digiona est lui limité par le fait

gu’'une distance critique d’intégration, correspanda la dimension du cceur du joint de grain, doit é
introduite. Les modeles basés sur les désinclingipermettent de s’affranchir de cette difficuldnsi,
Les modéles de Li et Shih et Li déterminent I'éinegjastique de joint de grain a un seul degrélomté
(Li 1972; Shih et al. 1975). Cette derniere estra@npar:

£, =—OWN () (2.3.12)

¢ 320%(1-n)

Ou G est le module de cisaillementyest la «force » du joint de grain constitué deblip de

désinclinaison de type A et B par exemple (Icide#és de type B sont les plus nombreuses dajainte

de grain ).n est le coefficient de Poissoh,est la période du mur de désinclinaisong etp—rI;B ou L, est

la longueur des segments constitué d'unités B (lre&s les plus présentes dans le joint de graim).

fonction f est donnée par :
£(/)=-16 ( v )In|2sin |d (2.3.13)

Comme le discutent Nazarov et al., les modelessbasgles désinclinaisons donnent dans tous leeaas
méme dans le cas de joints de grains dit « spéeipdgs valeurs de I'énergie des joints de grajasiaune
signification physique (Nazarov et al. 2000). Efegfles modéles basés sur les unités structurdies
dislocations peuvent dans certains cas prédirevdiesirs négatives de I'énergie élastique des jailets
grains ce qui n'a pas de signification physique.dDecroit, comme nous l'avons précisé auparavast, |
modeles basés sur les unités structurelles dediésiisons sont beaucoup plus performants danadale
joints de grains présentant de larges angles dimisbn. De nombreuses évolutions du modele de &hih

al. ont été proposées. On pourra se reporterrauaux de Hurtado et al, incluant les effets duanéine
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d’émission de dislocations sur I' énergie des pide grains et aux travaux de Mikaleyan décrivant

I'énergie des joints de grain de longueur fini (tddo et al. 1995; Mikaelyan et al. 2000).

D.Mécanismes de déformation

Dans cette section, nous présentons les difféeraétainismes de déformation supposés actifs dans
les domaine UF et NC. Nous discutons des mécanisteefuage de Coble, de Nabarro Herring, de
glissement des joints de grains, d’émission ddsedisions par les joints de grains. Enfin, nousctamons
cette section par une discussion traitant de teféetaille dans I'activité des dislocations dags doeurs de

grains.

1. Lien avec la superplasticité

Comme précisé dans la section dédiée au comportetiesnmatériaux UF et NC, de nombreux
travaux expérimentaux et théoriques suggerent qutains mécanismes opérant typiguement dans le dans
le cas de comportements en fluage, tel que le eglieat des joints de grains, puissent engendrer
'adoucissement du comportement en plasticité ewctibn/compression uni axiale et en fluage des
matériaux NC. Par exemple, Yin et al. ont rappddsé taux de déformation en fluage de I'ordre dé&-11.
10/s, a des températures comprises entre 290 &€&vid, suggérant que le mécanisme de fluage ddeCo
puisse étre actif a température ambiante (Yin e2@01). Il pourrait donc exister un lien intéredsa
nécessitant le développements de modeles adapbépif@ 3), entre des mécanismes menant le plus
souvent a des comportements superplastiques etdesiaux UF et NC. Cependant, il est tres déligat

justifier ce lien avec la superplasticité a I'aitien raisonnement physique rigoureux.

Typiquement, dans le cas de comportements en fllaganécanismes basés sur la diffusion de
lacune, et ceux basés sur le mouvement de corpie stés grains sont actifs sous des conditions de
déformations et de température sensiblement diftésea celles ou soumises aux matériaux NC. Dans le
cas des matériaux conventionnels, une carte derrdéfion représentant les domaines ou chaque
meécanisme est actif et dominant a pu étre étalles domaines sont fonctions de la contrainte de
cisaillement normalisée et de la température nasélpar rapport a la température de fusion (vigare
[I-14). On remarquera par exemple qu’'a faible terapuge normalisée et faible contrainte de cisadetn
normalisée, le mécanisme de fluage de Coble doteicemportement en fluage du matériau (a une taille
de grain de 10 microns). A une méme températuria, sontrainte normalisée est de I'ordre de 1.E3,

meécanisme de glissement des joints de grains é@gssta diffusion de lacune dans les joints déngrast
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dominant. Ainsi, en comparant les résultats de ione carte de déformation correspondant au méme

matériau, on pourrait s’attendre a ce que le méoanie glissement de dislocations soit actif.

Généralement les mécanismes de fluage, qui dépedds paramétres structurels et des conditions
d'essais (e.g. température, taille de grain etramté) ont une expression phénoménologique seléorine

suivante :

p n
e=ABEXD TS (2.4.1)

Ici A est une constante numérique dépendent dédangtrie, D est le coefficient de diffusion, G kst
module de cisaillement, b est la norme du vecteuBuarger, k est la constante de Boltzmann, T reptés
la température, d est la taille de graissest la contrainte appliquée, p est I'exposant dke tat n est
'exposant de contrainte. On identifie le mécanisirefluage actif grace a I'évaluation des exposdets
taille et de contrainte. Par exemple, si I'exposintontrainte est égal a 1 et I'exposant de tasteegal a

2, on supposera que le mécanisme de déformatiinage est le fluage de Nabarro Herring.

Figure 1I-14: Carte de déformation de Luthy (Luthy et al. 1979)

Les mécanismes de fluage de Nabarro Herring €adide se basent sur la diffusion de lacunes, en
régime établi, le long de chemins préférentielsn©k cas du fluage de Nabarro Herring, les lacunes
traversent les grains, engendrant une déformatiaridtal a I'échelle macroscopique, alors que damss
du fluage de Coble, les lacunes se déplacent damsnle inter granulaire. Présentons maintenant léans

détail les développements de Herring et de Cobéjiés des travaux de Nabarro (Figure II-15).
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(Shah et al. 1998)

Figure II-15:Chemin des lacunes dans les mécanismde diffusion de Coble et de Nabarro Herring

2. Fluage de Nabarro Herring

Le développement de Herring, introduit dans ledmutationaliser le comportement quasi visqueux
de fils métalliques en traction a faibles chargea température élevée, relate du transport decreapiar
diffusion dans les cristaux. L’auteur suppose qudlux de matiere est engendré par le gradient d'un
potentiel chimique. Ce dernier dépend du gradierladconcentration de lacunes et du gradient desjone.

Le flux de matiére, notéj", s'écrit comme suit :

n D

e N(m rm) (2.4.2)

j:-

Ou n_,D,k,T, etN(m n)représentent respectivement, le nombre de sitesupaé de volume, le

coefficient d’autodiffusion de la matiere, la carge de Boltzmann, la température et le travail gpame,
nécessaire a l'apport d'une faible quantité deemeatiu cristal. Afin d'assurer une concentratiotadenes
constantes, le gradient du flux de matiére dod étrl, il suffit alors de déterminer la conditiomxdimites
sur(/m ). Cette derniére est obtenue par la minimisatior'@eergie libre du cristal par rapport au
transfert d’atomes entre la surface et le volumgcadt. En supposant I'équilibre surface volume

mentionné ci-dessus, on obtient I'expression suévdn travail a fournir :
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Ou m, p,, etW,représentent respectivement le potentiel chimigeelad source d’atomes, la traction

normale et le volume atomique. Enfin, dans le eagrdins sphériques, la composante normale duwecte
traction est proportionnelle a I'inverse du careéla taille du cristal. Herring traitent de deus chstincts;
le cas ou la contrainte de cisaillement n’est paoee relaxée au niveau des joints de grains, guinera

lieu & des taux de déformation plus élevés, easeon cette contrainte est relaxée. On obtient E@nsas

respectifs :
W,
m m= @ d—g 5 % (2.4.4)
i
Wo 22
m = GFIF ,g((x- y) (2.4.5)

Ou x. r=i,j sont les coordonnées des points considdrésest la taille de grain. Enfin, la loi de fluage est

obtenue en considérant la relation entre le taugdéggacement, le taux de déformation et le fluxmredy

donnée par :
dr 1 .

i
Typiquement, on écrit la loi de fluage de Nabaresrithg de la maniére suivante :

o, =AwDGb b * s
NH KT d G

(2.4.7)
Ici, s estla contrainte appliquéd est la taille de grainG est le module de cisaillement, est la norme du

vecteur de BurgerD, est le coefficient de diffusion des cristakest la constante de Boltzmarnest la

température en Kelvind,, est une constante numeérique.

3. Fluage de Coble

Le modele de fluage de Coble, dont le développerasnsemblable a celui de Herring, suppose
que la diffusion de lacunes s'effectue le longidesfaces grain/joint de grain. D’apres le raisement de
Herring, la déformation du matériau est due a [@edéance de la concentration de vides a I'équibiver

la contrainte et la température. L'expression dadgmt de concentration de lacunes a I'équilibneédeit a
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_Cyxs xV
kT

DC (2.4.8)

Ou C,,s,W,k etTreprésentent respectivement la concentration imitla lacunes a I'équilibre, la contrainte

normale au joint de grain, le volume atomique dastante de Boltzmann et la température.

On impose aux joints de grains de conserver la ménmeatation au cours de la déformation afin
d'assurer la conservation de volume des régiores ittistallines et la non-continuité des contrainte
localisées a l'intersection des facettes du cri€ette condition est respectée dans le cas owehacstal a
un taux de génération de lacune uniforme sur upe &mtiere. Dans le cas de cristaux sphériques, on
suppose alors les taux de génération et d'anrihilate lacunes uniformes et égaux. Ainsi, les ailes
sources et puits de lacunes sont égaux afin diohteae déformation a volume constant. Cette coniditie
réalise a 60 degrés sur un hémisphére. Il s’agit dbiévaluer le gradient de concentration a cefeang

précis. En régime établi et en appliquant la loFaE on obtient I'expression du flux de matiérendé par :
J= D\,Nw% dsin 60 (2.4.9)
D

Ici, w est I'eépaisseur moyenne des joints de gralbgs,est le coefficient de diffusion. Enfin, avec la

relation entre le changement de volume et le flexrditiére, on obtient I'expression du fluage del€ob

exprimé comme suit :

dd 7.4D,swas
Jad =pd?— =7.40,wDC 2.4.10)e=—"5>"0 2.4.11
% =pd*y =740WDCE  (24.100=" "0 (2.4.11)
Discussion :

Il est important de rappeler ici que l'activité dedcanismes de diffusion dans les matériaux NC est
encore sujette a débat. Aussi, un nouveau mécardenfeiage basé sur la diffusion de lacunes par les

lignes triples a récemment été introduit (Wang.€1205). Son expression est la suivante :

Dy x Ws W

=TT @

(2.4.12)
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Ici K, est une constante numerique, est le coefficient de diffusion des lignes tripMsgest le volume

atomique, west I'épaisseur moyenne des joints de graksest la constante de Boltzmans,est la

contrainte appliquée at est la température en Kelvin.

D’aprés les expressions du fluage de Nabarro etigerdu fluage de Coble et du fluage par les
lignes triples, si les résultats expérimentauxtagliade la capacité des matériaux ne sont pasdaymr la
présence de défauts dans les échantillons, oemstaétiors a ce que chacun des trois mécanismésade$
domine dans un domaine de tailles de grain diftérdPar exemple le fluage des lignes triples pduétee

dominant lorsque les tailles de grains sont intége a ~20 nm.

L’effet macroscopique des mécanismes de diffusépedd du type de diffusion actif mais aussi de
la frequence a laquelle les phénoménes considén@oduisent. Dans le cas du fluage par les ligi@ss,
on peut aisément admettre que cette fréquence déjpenombre de ligne triples, fréquence qui ellen@é
dépend de la taille de grain. Il faut donc relatvil'effet de ces mécanismes de fluages vis-aeisa

fraction volumique de joints de grains, lignesl&get cristaux.

4. Glissement des joints de grains

Tout comme dans le cas des mécanismes de diffusi@anété suggéré que le mécanisme de
glissement des joints de grains puisse étre aati§ des matériaux UF et NC, notamment dans lessedsa
fluages réalisés par Cai et al. sur des écharditenCu produit par électrodéposition (d=30nm) @ail.
2001) et dans le essais de traction de Kumar(&uahar et al.2003).

Dans les matériaux conventionnels, le fluage pssgment des joints de grains peut étre assisté pa
des mécanismes de diffusion de lacunes inter linst@u intra cristallin, ce mécanisme est conaussle
nom de glissement de Lifschitz. Les expressions@mé&nologiques des mécanismes de fluages sont les

suivantes :

- Dans le cas de 'accommodation par diffusion ictéstalline :

3 2
Gb b" s
e]'g » 2E5XD]g ﬁ H _G (2413)

- Dans le cas de 'accommodation par diffusion ictratalline :
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2 2
e »8.E6><Dc(k3—_|l_) l; g (2.4.14)

Ici, e, D, r=jg, ¢ dénotent respectivement les taux de défaomanoyen viscoplastiques et le coefficient

de diffusion dans les joints de grains et dansdears de graing est la norme du vecteur de Burgkr,est
la constante de Boltzmanf, est la température en Kelvin est la taille de graiigg est le module de
cisaillement, ets est la contrainte appliquée. Notons les similarigtgre I'expression (2.4.13) et

I'expression du fluage de Coble et entre I'expras$R.4.14) et I'expression du fluage de Nabarraidg.
Discussion :

Nous rappelons ici encore que I'activité des méraas de diffusion dans les matériaux NC est
toujours sujette a débat. En effet, les premiéxpgrences de fluages rapportent pour la plupartaiex de
déformation indiquant que les mécanismes de ddfuspient actifs dans les joints de grains. Cesurass
s’expliqueraient alors d’'une part par le fait gadfriaction de volumique de joints de grains devéenon
négligeable dans le régime NC et d’autres part$epi@it que les distances interatomiques danpiets de
grains soient plus élevées dans le régime NC. @ecgs mesures qui nous ont motivé a évaluer t'elifie
mécanisme de fluage de Coble. Cependant, des erpés de fluage plus récentes réalisées sur des
matériaux de meilleure qualité, ne comportant gamitrofissure dans leurs structures initialespoaient
elles des taux de déformation en fluage du mémeeoriie celle observées dans les matériaux
conventionnels. Ainsi, ces mesures expérimentalggésent que les mécanismes de diffusions ne soient
pas actifs dans le régime NC. De plus, d'autregigexpérimentaux, tels que ceux réalisés par Ketnal:
(Kumar et al., 2003) révélent la croissance deufess menant a I'endommagement du matériau durant de
essais de traction. Ici encore, cela tend a démoqgtre les mécanismes de diffusions de lacunesiants

pas actifs.

5. Emission de dislocations par les joints de grains:

Comme précisé précédemment, de récentes simulat@obdv si bien 2D columnaires que 3D ont
montré que le mécanisme d’émission de dislocatiandes joints de grains puisse mené a I'adoucisaem
du comportement viscoplastigue des matériaux NE€n Rjue les simulations de DM puisse ne pas étre
représentatives du comportement en régime qudgijtgta car les conditions ont limites ont des osdie
grandeurs nettement supérieurs au cas quasi-gatigaest tout de méme probable que ce mécanisme
d’émission de dislocation soit actif dans le cas N&. Notamment car les expérience du Kumar et al.
(Kumar et al., 2003) sur des échantillons de NiaKectrodéposé suggérent elles aussi I'activitcale

mécanisme.
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Le mécanisme d’émission fut suggéré dans les tradau_i dés les années 1960. Cependant, peu
de travaux on été consacré au role de source eation des joints de grains. Ainsi, il n’existaspencore
de loi de comportement permettant d’évaluer I'effietcroscopique de ce mécanisme. C’est d’ailleuss po
cette raison que nous proposons une nouvelle laiogportement a cet effet (Chapitre V). De plus, il
existe encore de nombreuses incertitude squantn@canisme, telle que la nature des sources pailesip

de dislocations localisées dans les joints de grain

Il existe trois types de sources de dislocationeriaristallines: les désinclinaisons, les joines d
grains a faibles angles d'inclinaisons qui sontldabies aux sources de Frank et Read (Hirth etS&i2),
et les ledges. Ces derniers sont des plans d’atsom@émentaires localisés a l'interface graint§oite

grains que I'on pourra se représenter comme deschres!'.

Bien que les joints de grains a faibles anglesctifiaison puissent émettre des dislocations dans le
cceurs de grains, ce type de source peut étre dégligr leur concentration est faible dans les raatér
NC. Rappelons que la concentration de joints dimga faibles angles d'inclinaison dépend du préai

fabrication.

Deés 1963, dans les travaux de Li déja mentionnparauant, il a été supposé que les « ledges »
puissent agir comme des donneurs de dislocations: & Venkatesh ont consacré de nombreux travaux a
I'étude expérimentale des ledges (Venkatesh e¥ahkatesh et al. 1976; Murr et al. 1978; Venkattsil.
1978; Murr 1981), il fut observé entres autres esapue, dans les matériaux conventionnels tres lesrs
ledges peuvent effectivement émettre des dislatatidans les cceurs de grains. De plus, le fait egsie |
sources de dislocations soient actives dans ldeasatériaux conventionnels de grande pureté segyar
l'activité de ces sources de dislocations dépenthdiensité de dislocations stockées dans les saur
grains, dans le sens ou ces dernieres génererodégintes aux joints de grains limitant I'émisside

dislocations.

Enfin, comme le prédisent les modéles des jointgrdins basés sur les unités de désinclinaisons,
un joint de grain a fort angle d’inclinaison peuit Aussi émettre des dislocations suite au mouvedien
dipble de désinclinaison par exemple. Les modekesdrtin et al. (Gutkin et al. 2003), basés sur les
différences d’énergies du systéme pré et post énisgémontrent que I'émission de dislocations @t

favorable dans de nombreuses configurations enifonde I'angle d’inclinaison et de I'angle d'émitms.

L'émission de dislocations par les joints de graiest étre modélisée grace a la représentation des
joints de grains basée sur les unités de désimtinaHurtado et al. proposent deux approches pour
modeéliser I'émission de dislocations (Hurtado etl&95). Dans une premiére approche on considée qu

I'émission d’une dislocation engendre la créatiamd désinclinaison négative. Cependant cette appro
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meéne & un joint de grain instable. Pour remédiela, on suppose par la suite que I'émission errgelad

création d’une dislocation négative localisée agai du site d’émission.

De nombreux travaux de DM et DS ont été consacrééndission de dislocations. Suite aux
premieres simulations de DM sur des nanocristawx a@mensions columnaires d’aluminium de tailles
comprises entre 20 et 70 nm (Yamakov et al. 20@jission de dislocations partielles par les jpide
grains fut mise en exergue. L’équipe de GleitaNetf montra alors que la seconde dislocation plietide
Shockley est émise si la taille de grain est sepéei a la distance de séparation entre les delocai®ns
partielles. Cette distance critique dépend de fgiredes défauts d’empilement (Hirth et al. 1982¢ci
suggeére que lorsque la taille de grain est tratepemne seule dislocation partielle peut étre émiséant un
défaut d’empilement permanant derriere son pas€ages attendrait alors a ce que I'émission d'undese
dislocation de Shockley n'ait pas lieu dans lesématix a forte énergie de défaut d’empilement ted g
aluminium. Les simulations tridimensionnelles sles nanocristaux de cuivre et de nickel de taide
grain variant de 5 a 12 nm montrent elles aussiiféion de dislocations partielles par les joirgsgdain
(Derlet et al. 2002). Cependant, il fut argumentisaque la non émission de la seconde dislocation
partielle peut étre due a relaxation du joint darg par mouvement d’atomes accompagnant I'énmisigo
la premiére dislocation partielle. Dans des travplus récents, I'équipe de Van Swygenhoven révise s
premiere hypothése et suggeére alors que le faitla@M ne permette pas de prédire dans tous les cas
I'émission de la seconde dislocation partielle deckley peut étre lié aux limitations des simulasiale
DM. En effet, pour les raisons mentionnées damdgrdiduction générale, les simulations de DM sont
limitées a des temps réels trés courts, de I'odérguelques dizaines de picosecondes. Ainsi dgsstem
calcul plus longs pourraient révéler I'émissionlaleeconde dislocation partielle. Enfin les desteavaux
publiés de I'équipe de Van Swygenhoven suggéreai@uapport de I'énergie stable et instable dézsute
d’empilement peut étre un critere de prédictiol'@mission de la seconde dislocation partielle getb et
al. 2004).

Dans le but d'investiguer l'effet de I'’émission déslocations sur les joints de grain, quelques
travaux de DM se sont focalisés sur I'étude deidimnx. Les simulations de traction de Spearotlet a
montrent que I'émission d'un boucle complete déodadion par l'interface généere un ledge localisi& a
source de dislocation (Spearot et al. 2005; Spedirak 2005). Dans la Figure 1l-16, on observanibsion
de dislocations par les interfaces, les atomes @motés avec la convention de la symétrie cenfisdels
les atomes n'appartenant pas a une structurellomstsont représentés). On observe notammentd%ari
d'une boucle complete de dislocation. Les simuletiale DM révélent que, comme dans le cas du
glissement des dislocations dans les cceurs desgriis joints de grains émettent des dislocations
uniquement sur les systemes de glissement favortdatre part, les simulations de Spearot et al.les
interfaces dissociés montrent aussi que la distante les facettes intrinseques de défaut d’emmgite: est

un facteur critique pour I'émission de dislocatiqSpearot et al. 2005). Ces derniéres pouvant irelgen
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dislocation émise. Enfin, le modeéle quasi contiélérients finis et DM) de Sansoz et Molinari réwéain
mouvement d’atomes peut se produire avant I'émisd@dislocations dans le cas ou les joints dengrsi
constitué d’'unité structurelles de type E et ou comtrainte de cisaillement pure est appliquée solace
(Sansoz et al. 2005).

(Spearot et al. 2005)

Figure 11-16: Simulation de DM de I'émission de di®cations

6. Modeles

Un nombre conséquents de modeles, ayant pour lgeicicipal de prédire la chute de la loi de
Hall et Petch, ont été développés lors de cettrig@er décennie. Pour la plupart, les développemsnts
basent sur des modéles composites a deux phasphlata inclusionnaire représente les coeurs desgein
la phase matrice représente les joints de graingymes triples (Kim et al. 2000). Le comportement
macroscopigue du matériau est le plus souvent hén#gg a I'aide de simples lois des mélanges (Kim e
al. 2000) (Carsley et al. 1995; Konstantinidisletl898). Ceci présente I'avantage de mener a deeles
simples d’'un point de vue numérique, mais relateenimprécis. De plus, conséquemment aux premieres
hypotheses sur la structure des joints de grairm ghanque de connaissance de leur comportement, le
joints de grains sont tres souvent considérés amsr(Kim et al. 2001; Kim et al. 2001; Jiang et2&l04;
Capolungo et al. 2005).
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Notons que le modele de Jiang et al. présentegii@iité d'étre basé sur un schéma
micromécanique plus complexe, faisant appel aueldgpements de Christensen et Lo (Christensen et al
1979) et de Luo et Weng (Luo et al. 1987) ou le rcdeugrain et son joint de grain adjacent son pésng
dans un milieu effectif. Les prédictions du modadesont pénalisées que par le manque de préciasinla

description des mécanismes de déformations actifs.

Enfin, suite aux premiers résultats expérimentauxesfluage des matériaux NC, ou il fut observé
gue les matériaux NC peuvent fluer a températureiaante, nombreux sont les modéles incorporant des
mécanismes de déformations typiguement observéldanas des comportements superplastiqgues (Hahn et
al. 1997) (Hahn et al. 1997). L'objectif de cettetion n’étant pas de faire une liste exhaustiwermedeles
ayant été développé jusqu’alors, seuls les mog#ies souvent cités dans la littérature seront ptése
Une discussion approfondie du fondement de cesepbnalisations sera présentée dans la suite de ce

document.

a) Modeles de Kim et al.

Kim et al. ont développés et approfondit une sdeganodeles viscoplastiques composites a deux
phase ou le comportement de la phase inclusiontiaine compte du glissement des dislocations, dont
I'expression est basée sur les travaux de Estah @Estrin et al. 1984), et des phénoménes diesitins de
lacunes inter et intra granulaire, représentédgsamécanismes de fluages de Nabarro Herring Eotde
(Kim et al. 2000; Kim et al. 2001; Kim et al. 2008)otons que dans les deux premiers modeéles, tesrau
basent leur développement sur une densité de diglacnormalisée. De plus, une fonction de Heaweysid
est introduite dans la description de I'évoluti@nld densité de dislocations. Ainsi, lorsque |letaie grain
est inférieure a 10 nm, la densité de dislocatisincenstante. Cette hypothése se fonde sur |eydait

I'activité des dislocations est supposé nulle loesd< 10 nm.

Dans le cas des deux premiers modéles, le commpentede la phase représentant les joints de
grains et lignes triples est pseudo amorphe. Lerdgucontrainte locale est supérieure a 900 MRs., |
auteurs supposent alors la contrainte locale cotestéEn dessous de cette limite, le comportement

viscoplastique résulte d’'un transfert de masseégime établie dont I'expression est donnée par :

sd
_ 2WS Dpg (2.4.15)

% =T g2
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Oou W,,k,T,D,d ets représentent respectivement le volume atomiqus kgjoint de grains, la constante

de Boltzmann, la température, le coefficient d'diffasion dans le joint de grains, la taille deigrat la

contrainte locale.

La Figure 11-17 a) et b) présente les prédictidnamodéle de Kim et al. (2005). Les prédictions de
I'évolution de la contrainte a 5% de déformation fenction de linverse de la taille de grain (Figur
[I-17a)) sont globalement en accord avec les résulexpérimentaux dans le sens ou la contrainte
d’écoulement augmente d’'une maniere quasi lingaggu’a une taille de grain critique, qui croit aume
augmentation du taux de déformation, ou I'on obsenv chute de la loi de Hall et Petch. La chutéadei
de Hall et Petch émerge de la domination du mégende glissement de dislocations par les phénomenes
de diffusion (Figure II-17 b)).

a) b)

Figure II-17: Prédiction du model de Kim et al.: a)Evolution de la contrainte a 5% de déformation
avec la taille de grain et, b) Evolution des conthutions des mécanismes de diffusions et de

glissements des dislocations avec la taille de gnai(Kim et al. 2005).

Cependant les modeles de Kim et al. ne sont pasceord avec la majorité des mesures
expérimentales et peuvent méme mener a des pofdict’ayant pas de sens physique. Par exemple,
lorsqu’un taux de déformation de 1.E-5/s est impamsématériau, la taille de grain critique se sibue
environs de 100 nm, ce qui correspond a une diaocsd de plus de 300% par rapport aux mesures
expérimentales. De plus, on observe aussi qu'defaiaux de déformation et tres petite taille dargfd<
20 nm), le modéle peut prédire une contrainte dikuent de I'ordre de 0 MPa., ce qui ne semble piouv
trouver une quelconque explication physique. Cesiltd@ts peuvent étre issu du fait que la loi de
comportement des joints de grains n’est pas api@mpEn effet, les auteurs fondent leur raisonnérsen
un transfert de masse en régime établi, ce qui daressai de traction quasi statique ne saurd#tdiési

rapidement. De plus, le mécanisme de déformatienjalats de grains se base sur un transfert deemass
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localisé dans les joints de grains, ce qui peeta@ussi interprété comme un transfert de lacunegection
opposé du transfert de masse (effet Kirkendall).|©transfert de lacunes est déja pris en comptdes
meécanismes de Coble et de Nabarro Herring, d'adlde développement de Kim et al. s’appuie

globalement sur le méme développement de Coble.
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Chapitre Ill. Réfléxions

Dans ce chapitre nous proposons une discussiotartrade I'activité des mécanismes de
déformations présentés au chapitre précédent. Batre, nous rationalisons la contribution de chades
mécanismes en fonction de la taille de grain. Eeteil semble important de comprendre quels sest |
raisons pour lesquels 'activité des dislocatione &ble des joints de grains change en fonctiefadaille
de grain. Cette réflexion nous permet d’établir pnemiere carte des déformations qui fera par i@ su
I'objet de nos investigations. Dans un premier tem@us nous consacrerons a l'activité des disloestét

dans un second temps a l'activité des autres ns&oaside déformation.

A.L’activité des dislocations

Traitons désormais de l'activité des dislocatidbsmme nous l'avons précisé auparavant, dans le
domaine NC I'activité des dislocations pourrait gliner avec une diminution de la taille de grairsguia

ce qu’une taille de grain critique (d~10 nm) sdtieimte ou I'activité des dislocations deviendraitle.

Dans le cas des matériaux conventionnels, I'éssagie est une conséquence directe de l'activité
des dislocations dont la densité évolue par lesanismes de stockage et d’annihilation, et, damsiseou
seules les interactions dislocation-dislocationt qmises en compte, il est généralement admis gue |

contrainte d’écoulement a zéro Kelvin est donnédgpformule de Taylor que I'on rappel ici :

§ =abMGyr (3.1.1)

Ainsi, suite a une augmentation de la densité @éoahtions immobiles, la contrainte critique
augmente, ce qui engendre I'écrouissage. Les didtors peuvent étre produites par différentes ssrc
telles que les joints de grains et les sourcesraekFet Read. Traitons tout d’abord de ces deriésid’on
applique une contrainte supérieure a la contrdiimiée de création de dislocations sur une sou&mnk
et Read, que I'on peut se représenter d'une masierple comme une boucle de dislocation ancrée en
deux points différents du cristal, la source déodetion devient alors active et produit des diatmns. La
contrainte critique d’émission de dislocation est¢ralement donnée par le modéle de ligne en tefd®

l'anglais « line tension ») comme sulit :
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L (3.1.2)

Ou mreprésente le module de cisaillememténote la norme du vecteur de BurgeL eist la longueur de

la source de dislocation. Ainsi, en diminuant ldldade grains, les sources de Frank et Read seront
confinées. Plus précisément, on peut aisément goinague la longueur de la source sera réduite &vec
taille de grain. Dans le cas limite, la source dank et Read ne peut excéder la taille de grain. La
diminution de la longueur de la source engendreauggnentation de sa contrainte critique d’activation
s'attend donc a ce que I'activité des dislocatisois moindre avec une diminution de la taille daigra

contrainte appliquée équivalente).

La diminution de I'activité des dislocations pewtssi étre rationalisée en terme d’énergies. Qin et
al. (Qin et al. 1999b), proposent un modele traithnla stabilité des dislocations dans les maitgriae
raisonnement suivi est simple et basé sur les chamgontraintes, localisés au niveau des jointgaes,
engendrés par I'expansion de volume relatif lodalenatériau (comparativement au volume d’un cristal
parfait) mesurée expérimentalement sur des écluastiproduits par différents procédés (Van Petegem
al. 2003). A I'équilibre, les contraintes appligaégar les joints de grains sont égales aux comdside
Peierls, on démontre alors qu’en diminuant ladadé grains, le rapport de la surface ou une ditlot

peut étre a I'équilibre sur la surface totale dimair{Qin et al. 2002) (voir Figure 111-1).

Dans la conceptualisation de Qin et al. (Qin etl@P9a), le module d’élasticité volumique, qui
dépend de I'excés de volume, diminue avec la td#lgrain. Dans les matériaux conventionnels,diggg
de grains ont un réle connu de barriere au mouvedesdislocations, le nombre de dislocations pouva
s'empiler au niveau du joint de grain dépend detistance du joint de grain. Ainsi, puisque lastéace
des joints de grains diminue suite a I'augmentaten’excés de volume du joint de grain, ces desnie
constituent alors des barrieres moins efficace'erapilement des dislocations et pourraient méme agi

comme puits de dislocations.
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(Qin et al. 2002)

Figure 1lI-1 : Rapport de la longueur de stabilité d'une dislocaon sur la taille de grain en fonction de
la taille de grains

Discutons désormais de l'effet de taille dans Rai& des sources de dislocations intergranulaires.
Dans les matériaux conventionnels a structure C.Fe@hpilement de dislocations localisées dans la
proximité des joints de grains exerce des congaintlativement importantes sur les joints de graia qui
a pour effet de limiter 'émission de dislocatiqres les sources intergranulaires. Comme précigéssus,
dans le domaine UF et NC, la densité de dislocatgtackées dans les cristaux diminue, ce qui emgend
des contraintes de plus faible amplitude sur leatgode grains, ainsi les sources de dislocations
intergranulaires devraient émettre plus de dislonatdans les cristaux. De plus, étant donné qus ka
domaine NC, une boucle de dislocation a une préit&algplus faible de se stabiliser a l'intérieur des
cristaux, cette derniere une fois émise devraisdioir sa course dans le joint de grain opposé aource.
L'émission de dislocations par les joints de grainmme leur pénétration génere un transfert de anass
dans les joints de grains pouvant s’opérer par @mawnts de lacunes ou par des montées de dislazation
Ces dernieres sont le plus souvent accommodéedepanouvements de lacunes et peuvent engendrer de
faibles rotations des cristaux. Notons que la imtadle cristaux a été observée dans les travalteds al.

(Ke et al. 1995).
Le mécanisme d’émission de dislocations, au métne tjue les mécanismes de diffusion de

lacunes, pourrait étre responsable du comportenie@normal des matériaux NC. Ce qui fut d'ailleurs

déja supposé dans les travaux de DM réalisé pguipé de Van Swygenhoven (Derlet et al. 2002).

B.Carte de déformation
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Aux vues de l'état de I'art et de la discussionspréée ci-dessus, de nombreux enseignements
peuvent étre tirés afin d’'identifier les issuegigues nécessitant un effort de modélisation. Afigtablir
une premiere carte des mécanismes de déformatinrsega évaluée dans ce travail de thése, rappelons

brievement les informations et discussions présesitdessus.

Dans les matériaux conventionnels la déformatioastjue s’'opére par le glissement de
dislocations sur les systemes de glissement aattifsurs interactions avec les dislocations stegleddes

joints de grains, qui jouent alors un réle passibdrriére au mouvement des dislocations.

Une diminution de la taille de grain vers le doneas et NC engendre un changement du réle des
joints de grains et lignes triples qui peuventalmettre des dislocations dans les coeurs de gGansest
résulte du fait que la densité de dislocation steskdiminue et que I'exces volumique des jointgradéns
est plus conséquent. Trois type de sources intautaines ont été identifiées : (1) les joints daimgs a
faibles angles d'inclinaison, (2) les joints deigsaa grands angles d’inclinaison, dont la modétgsa
s'opere préférentiellement par le biais de dip@eddsinclinaisons et, (3) les « ledges ». En saritasur
les mesures expérimentales sur les distributioastglpes de joints de grains (Kumar et al. 2002skki et

al. 2004), nous pouvons dés a présent conclurelepigoints de grains a faible degré d’inclinaison

constituent une source de dislocations négligeable.

Le mécanisme d’émission de dislocations bien gwdit théoriguement il y a plus de 50 ans est
toujours au cceur du débat et nécessite le dévetapped’'un modele permettant de décrire son effet a

I'échelle macroscopique.

Bien que l'effet des macles n’ait pas été détailldessus, leur présence et leurs effets sont eux
aussi sujets a débats. Notamment les simulatioriBMesur de polycristaux d’Al de 45 nm de taille de
grains qui révelent l'activité de macles dans lestémaux NC. Cependant, et bien que la présence de
macles soit souvent observée dans les échantiliunsar et al. 2003), les résultats de DM doivemne ét
analysés avec le plus grand soin. Tout d'abordhdelage est typiguement observé a de tres forksdau
déformations et demeure négligeable dans les raai€é haute énergies des défauts d’empilementiel g
I’Aluminium (Karaman et al. 2000). Ainsi, les régik de DM pourraient ne pas étre représentatifs a
régime quasi statique. De plus, il fut récemmennal@ré que I'activité des macles peut résulter de
simplifications géométriqgues de modélisation. Eetefes simulation 2-D columnaires révélent laaticn
et le mouvement de macles alors que les modélis&HD ne prédisent I'activité des macles uniquement

dans le cas ou ces derniéres sont introduiteglgitient dans le modéle (Froseth et al. 2004).

Les mécanismes de diffusion de lacunes ont été@rdgtencore sujets a discussions. En effet de

nombreuses expériences de fluage a températureatatunt reporté des taux de fluages proches de ceu
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prédits par I'équation du fluage de Coble. Toufdi fut aussi suggéré que les taux de déformation
fluage reportés soient dus a un endommagement prshdu matériau engendré par la présence dedssur
dans les échantillons. Notons aussi que le model&icth et al. (Kim et al., 2000) démonte que la
contribution du mécanisme de fluage de Nabarrointgrest négligeable par rapport a celle du fluage d
Coble.

Enfin, lorsque la taille de grain est inférieur&Ginm, I'activité des dislocations devient nulldest
mécanismes de mouvement de corps solide des grainglissement des joints de grain et rotation, qui

furent observé expérimentalement, sont supposéswaw grande influence sur le comportement plastiq

Rappelons que ces mécanismes sont connus darsde &asuperplasticité. Il pourrait donc exister
un parallele intéressant entre superplasticitthéhpmenes de « confinements » dus aux trés pities
de grains. Le débat subsiste encore quant a ldbpsscommodation des mouvements de corps sotide d
grains par des mécanismes de diffusion. Rappelous|gxemple la discorde entre les simulationdDdé
de Van Swygenhoven et al. (Van Swygenhoven et98I7)Lqui suggérent une accommodation par diffusion
de lacunes et les résultats expérimentaux de Kguiaobserva la création et croissance de fissugs a

lignes triples suite au glissement des joints @ngr(Kumar et al. 2003).

Ainsi il est désormais possible d’établir une premaicarte des mécanismes de déformation (voir
Figure 11I-2). Nous investiguerons donc l'effet tediffusion de lacunes au travers des joints dengy
I'effet du glissement des joints de grains et enfius proposerons une modélisation de I'effet @milssion
de dislocations par les joints de grains et unesipti¢¢ d'extension de ce modéle dans le cadre des

développements de plasticité cristalline.

Cristaux: Cristaux: Critaux:
Mouvements de corps Activité des dislocations Activité des dislocations
solide décroissantes -stockage

Mouvements de corps - anihilation
solide ?
Joint de grains et lignes Joints de grain s et lignes
triples: Joints de grains et lignes triples:
Diffusion de lacunes ? triples: Réle de barriére
Diffusion de lacunes ?
Emission de
dislocations ?

[
>

~10nm ~50 nm Taille de grain

Figure IlI-2: Carte de déformation
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Chapitre IV.Effet des mécanismes de diffusion

Dans ce chapitre nous développons un modele paemetEvaluer dans un premier temps I'effet
du mécanisme de fluage de Coble et dans un seemngstl’effet combiné du fluage de Coble et du
glissement de Lifschitz. Ce dernier correspond hssgment des joints de grains accommodé par la
diffusion de lacune le long des interfaces grainijale grain. Rappelons ici qu'il ne s’agit que mku
premiere approche qui est basée sur les travapordides dans la littérature au début de ce praget
recherche. Ainsi, cette premiere étape a pour tfgeate valider le choix de la topologie représémeadu
matériau et de quantifier I'effet que la diffusipourrait avoir sur le comportement des matériauxet/F
NC.

A.Effet de la diffusion de Coble

Cette section est dédiée a I'étude de l'effet desnpmenes de diffusion sur le comportement des
matériaux UF et NC (Capolungo et al. 2004; Capaiuetgal. 2005).

La premiere problématique nécessitant réflexioncedie de la description de la topologie du
matériau. En considérant le fait que les jointsgdains et lignes triples ont une structures netteme
distincte de celles des cceurs de grains et lgfatla fraction volumique de joints de grains detigon
négligeable a partir d'une taille de grain de ~H@® alors que la fraction volumique de lignes tripgste
négligeable pour des tailles de grains supérieairé8 nm, nous choisissons de représenter le matdeia
maniere équivalente comme un composite a deux phagda phase inclusionnaire représente les cdeurs

grains (cristaux) et la phase matrice représestplpts de grains et lignes triples (voir Figuvel).

Le comportement des cceurs de grains est domindepar mécanismes de déformation plastique
actif: le glissement des dislocations et le mécaeigle diffusion de Coble. Nous choisissons d’igntae
contribution du mécanisme de fluage de Nabarroiftgrrar le modéle de Kim et al. (Kim et al. 2001)
démontre que sa contribution est négligeable coatipament & celle du fluage de Coble. Le comportgme
de la phase matrice est considéré élastique plaspgrfait. Nous développerons une loi de compateém
décrivant le comportement des joints de grains dangrochain chapitre. Le modéle est limité au cas
d’inclusions sphériques, on suppose qu'aucun glissg entre inclusions et matrice n’est possibldinEn
on se limite au cas isotropique incompressible. ttansition d’échelle est réalisée a l'aide d'un

micromécanique simple de type Kroner, présenté dammexe consacrée a la transition d'échelle
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(Cherkaoui et al. 2000)). Le modéle est appliquéasudu Cuivre, matériau pour lequel le plus denden
expérimentales sont disponibles, et les prédictidmsmodéle en régime quasi statique a température

ambiante seront comparées aux résultats expérimedisponibles dans la littérature.

Figure IV-1: Matériau équivalent

Dans ce chapitre, les exposants | et M référeregpactivement aux phases inclusionnaire et
matrice. e, s et e, s dénoteront, respectivement, les tenseurs de deax@dre de déformations et de
contraintes ainsi que leur taE représenteront les tenseurs de contraintes globaléss déformations
globales. Enfin, afin de présenter un développenienplus général possible, les développements
mathématiques seront présentés sous forme temsatais le cas tridimensionnel bien que I'applarati
numeériqgue du modéle ait été réalisée dans le ogdesiunidimensionnel. Les développements du modele

sont présentés dans I'annexe du chapitre.
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1. Comportement des inclusions

La phase inclusionnaire se déforme plastiguemenmt Ipaglissement des dislocations, dont
I'expression est basée sur les travaux de Estrded&fim et al. (Estrin 1998; Kim et al. 2000; Kirha.
2001), et par le mécanisme de fluage de Coble piéskans le chapitre dédié a I'état de I'art. Oppsise
donc que la phase inclusion est composée deswtistal’'une interface dans laquelle la diffusiona®ine
prendra place. Etant donné le caractére visquesxnu&canismes de diffusion et des mécanismes de

glissement de dislocation, la loi de comportem&drg comme suit :
s'=c':(e - e”) (4.1.1)

Ici ™ représente le tenseur des taux de déformationsplastique eC' est le tenseur de quatrieme ordre
des modules élastiques. Considérant le caractétmpéque de la déformation plastique, I'écoulement
plastique est décrit par une loi de Prandtl Reafisié comme suit :
3€q .

evpl =

2 SI sdev

eq

(4.1.2)

ou &”

NS4, €t s, dénotent respectivement le taux de déformationopigstique équivalent, la partie

déviatorique du tenseur des contraintes, et laraiome équivalente de Von Mises;, = /%s 'S e LE

taux de déformation viscoplastique équivalent, igdéat les effets des mécanismes de déformation
plastique, tient compte des effets du glissemest dislocations, dénoté par I'exposadis’, et de la
diffusion de lacunes, dénoté par I'exposaat,’ et s’écrit donc comme la somme des contributices d

deux mécanismes supposés actifs :
af = &+ &° (4.1.3)

Le formalisme utilisé par Kim et al. est utiliséupadécrire le mécanisme de diffusion, ainsi on
décrit le mécanisme thermiguement activé de glies¢me dislocations par une loi puissance comnte suli
(Estrin 1998; Kim et al. 2000; Kim et al. 2001) :

dis

=< (4.1.4)
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Ici €,s,,m,r représentent respectivement, une constante numeérim terme relatant de I'effet de la

microstructure sur le glissement des dislocatidesposant d’écrouissage et la densité de dislonati
sessiles normalisée par rapport a la densité decdi®ns initiale. On notera que, dans un souci de
simplicité, on ne différencie pas les dislocatioggéométriguement nécessaires des dislocations
statistiguement stockées (on ne considere dontepafets du gradient de déformation). L'évolutamla

densité de dislocations immobiles avec I'état derdation est donné par:

47 _crqyr-cr (4.1.5)
deIS

On notera que I'expression (4.1.5) se base surdeaux de Estrin (Estrin et al. 1984), et tiemh@doompte
du stockage des dislocations dO a la présenceins jet aux dislocations stockées. Le mécanisme de
recouvrement dynamique par annihilation de dislonatest décrit par le troisieme terme de (4.188)si

C, est une constante numérique Cet’écrit comme sulit:

2
Mxa &

So

cC=M xg (4.1.6)

Ici M,b,G représentent respectivement le facteur de Taylantecompte de la nature polycristalline du
matériau, la norme du vecteur de Burger et le neodid cisaillementa est une constante numérique
décrivant l'interaction des dislocations. Le mésam d’annihilation des dislocations est thermiguame

activé et se présente comme suit :

dis " 1/n

C,=Cp Z— 4.1.7)
2 20 6’0

Dans I'expression (4.1.7) C,, eteg,sont des constantes numériques. Comme il le ser@rdé dans le
chapitre dédié a I'effet de la I'’émission de disibons, le rapport d&, et C, détermine a une taille de
grain donnée la valeur de la contrainte de saturalies exposants et ntiennent compte de la nature
thermiquement activée des mécanismes de glissezhel@nnihilation de dislocations, et par conséguen

sont inversement proportionnels a la température.ré@narquera qu’une description des mécanismes

thermiquement activés par une expression expotiergerait toutefois plus précise.

Enfin, I'expression de I'effet de la diffusion déscunes est décrite par I'équation du fluage de
Coble (Coble 1963) donnée par:
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d
&° = 14 XWW Dl:s)d ‘9<eq
KxT o

(4.1.8)

Ici T représente la températukesst la constante de Boltzmarest la taille de grainsy, est le volume

atomique etDSS est le coefficient d’autodiffusion des joints deigs.

2. Comportement de la phase matrice

Décrivons désormais le comportement de la phasecea&t rappelons toutefois ici que ce modele
n’'est qu'une premiere approche visant a évalugetéormance des techniques d’homogénéisation @ans |
cas des matériaux NC et a traiter I'effet des miéoaes de diffusion. Ainsi, bien que les joints daigs ne
puissent en aucun cas étre considérés comme ayarstructure de type «gaz», ou aucune régularité da
'organisation des atomes ne peut étre observags sopposerons, dans un premier temps, les joints d
grains amorphes. Il est communément accepté querizainte d’écoulement des matériaux amorphes
prend des valeurs variant entre 50 et 70% de salukaal’Young. Les valeurs expérimentales reportées
varient entre 60 et 75% du module d’Young d’untafiparfait de méme composition. Ici, nous limiteo
la contrainte d’écoulement a une valeur de 800 MBesque la contrainte équivalente de Von Mises est
inférieure & la contrainte d’écoulement, la phasgrice est gouvernée par simple loi linéaire &jasti

donnée par :
sV =c":e" (4.1.9)
Avec C", le tenseur de quatrieme ordre des modules di@&tast

3. Le matériau effectif

Le comportement global du matériau est extraitadesportements locaux des constituants a I'aide
du schéma autocohérent développé par Cherkaoul. éCherkaoui et al. 2000). Dans ce cas nous
raisonnons sur un matériau équivalent composé phiase inclusion et d’'une phase matrice (voir Fgur
IV-1). Le fait d'inclure la participation des ligadriples dans la fraction volumique de la phas&iogne
peut nuire a la qualité des prédictions que lordgueille de grain est inférieure a ~10 nm. Ergffomme
précisé dans I'état de I'art, la fraction volumigles lignes triples ne devient non négligeablelgrsgjue la

taille de grain est inférieure a ~10 nm. En co@éisidt la nature élasto-viscoplastique du componeites
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inclusions, on peut alors supposer que le compenéneffectif du matériau est lui aussi élasto-

viscoplastique :

s=c*:(E-E") (4.1.10)

Ici, C,ﬁjlf est le tenseur de quatrieme ordre des modulesgglast On obtient les composantes de ce dernier

a partir du schéma autocohérant d’'Eshelby. Avescle@ma autocohérant de Cherkaoui et al., lesartati

de concentration sont données par:
€ =A:E+d avec r=I,M (4.1.11)

Dans les relations (4.1.11) , les tenseurs de odratidns de quatrieme ordre, deno#es décrivent I'effet

de I'hétérogénéité des comportements élastiquess @ue les tenseurs de second ordre, dénsités
décrivent quant a eux I'hétérogénéité des compamermelastiques. Grace au schéma d’homogénéisation

on obtient les expressions suivantes des tensewgsabnd et de quatrieme ordre de localisation. :

A" = | +SF :(Ce”)'lz(cr - c) B avec r=I,M (4.1.12)
a' =A':SF :(C‘e“)'l:(CEff e - EVP) (4.1.13)
a =-A":s.E" (4.1.14)

Dans les relations précédentess,dénote le tenseur d’Eshelby. Enfin le tenseur dag tle déformation

viscoplastiques effectif est donné par:

E®=f{C) " Al:C! e (4.1.15)

4. Résultats

Le modele présenté ci-dessus est appliqué au cagivie sous traction uni axiale en régime quasi
statique. Les tailles de grains simulées varienteeplusieurs microns et 10 nm. L'effet du taux de

déformation est étudié en simulant trois taux derdéations différent: 1.E-5/s, 1.E-4/s, et 1.E-3/s.
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a) Evaluation des constantes

Les constantes numeériques utilisées sont les deivan

C,o =18.5,m = 42100 MPa. 3, = 25260 MPa.,s, =160 MP,W, =1.18E % m =230n = 12.2

,b=.246 nmk= 1382 M =3.06a = .33T = 30& G = 42100MP.

Le module de cisaillement de la phase inclusioenast celui du Cuivre conventionnel. En effet, dians
cas limite d’'une taille de grains infinie, la frimt volumique de la phase matrice devient nulldeet
comportement du matériau est exclusivement donnéepeomportement de la phase inclusionnaire. Le
module de cisaillement de la phase matrice estuéval 60% du module de cisaillement de la phase

inclusionnaire. Les parametrag etn sont évalués de sorte a obtenir une précision af#imies resultats.
Remarquons que le paramétgdépend de la densité initiale de dislocations, dergue I'on ne connait

pas a priori, et il influence par conséquent ldlgeitial de plasticité. Les autres données nuipdées sont

extraites des travaux de Kim et al. (Kim et al. 20Qim et al. 2001).

b) Comportement des inclusions

Cette section traite du comportement de la phasesionnaire. Nous y étudierons notamment
I'effet de I'évolution de la contribution relativdes deux mécanismes de déformations, I'effet die tzi

I'effet du taux de déformation macroscopique imposé
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Figure V-2 présente les taux de déformation vitzstigues équivalent des mécanismes de
diffusion de Coble et de glissement des dislocatiem fonction de la taille de grain. Dans le cagrajaux
de déformation macroscopique de 1.E-5/s est impaséatériau, alors que dans le cas b), on impose un
taux de déformation de 1.E-3/s. Dans le cas a)plmerve alors que le mécanisme de glissement des
dislocations domine la déformation viscoplastiquengatériau ayant une taille de grain supérieur@@ 3
nm. La contribution du mécanisme de diffusion ddl€@ugmente avec une diminution da taille de grain
alors que la contribution du mécanisme de gliss¢émes dislocations diminue. Lorsque la taille dairgr
est inférieure & 85 nm, le mécanisme de diffusienCdble domine le glissement des dislocations. On
remarquera aussi que la contribution totale (ghes# + diffusion) de la déformation plastique dplease

inclusionnaire diminue dans le régime UF.

L’évolution de la réponse de la phase inclusiomairec le taux de déformation macroscopique est
présentée dans la Figure 1V-3. Ces simulationsétdtréalisées a des tailles de grains de 1000 es. L
résultats indiquent qu’'une augmentation du tauxéf®rmation macroscopique engendre un écrouissage
plus prononcé. Comme indiqué dans la discussiosépente, a une taille de grain de 1000 nm, la
contribution a la déformation plastique du mécaeista diffusion de Coble est négligeable. C’est denc
mécanisme de glissement des dislocations qui denadaéformation plastique de la phase inclusioena
ce dernier dépendant de I'évolution de la densitéidlocations stockées qui augmente avec le taux d

déformation.

Enfin, I'effet de taille sur la réponse des inchrs est présenté dans la Figure V-4, trois tadles
grain sont simulées 1000 nm, 100 nm, et 10 nm.dimsilations sont réalisées a un taux de déformation
macroscopiqgue de 1.E-3/s. Dans le cas des tad#l@gains de 1000 nm et 100 nm, le matériau présante

comportement typique. Le matériau est plus écrouna taille de grain de 100 nm, ce qui est di a la
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diminution du libre parcours moyen des dislocatiengendré par la diminution de la taille de graie.
comportement de la phase inclusionnaire, a urle @l grain de 10 nm ne présente pas d’écrouistaes
considérablement moins « dur ». A cette taille cngle comportement viscoplastique est dominélgar

mécanisme de diffusion de Coble qui engendre langp observée.

Figure IV-2: Evolution des contributions relativesdes mécanismes de glissement de dislocations et de

diffusion; avec des taux de déformation de 1E-5/9 at 1.E-3/s b).
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Figure 1V-3: Courbes contrainte déformation de la fhase inclusionnaire a 1.E-5/s, 1.E-4/s et 1.E-3fs e
d=1000 nm

Figure IV-4: Courbes contraintes déformation de Igphase inclusion a différentes tailles de grains

c) Comportement de la matrice
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Traitons brievement de la réponse de la phase ceatGette derniere ayant un comportement
élastique plastique parfait, elle n'exhibe donc gasdépendance au taux de déformation ni a |z tdél
grain, ce que I'on peut observer dans la Figuré Iva différentes tailles de grains et différentsxtae

déformation ont été simulés.

Figure IV-5: Courbe contrainte déformation de la phase matrice

d) Comportement macroscopique du matériau

La réponse du matériau en traction uni axiale f@mihtes tailles de grains (1000, 100 et 10 nm) et
a un taux de déformation macroscopique imposé He/k. est présentée dans la Figure 1V-6. On observe
gue dans le cas des grandes tailles de grains @0000 nm), le matériau connait un écrouissage plu
prononcé lorsque la taille de grain est diminuéeettet, la contribution de la phase matrice egtigéable
a ces tailles de grains et le comportement macpigee du matériau est donc semblable a celui gadase
inclusionnaire. Dans le cas ou la taille de graiotvlO nm, les deux phases jouent un réle nongeajlie.
Le comportement des inclusions est dominé parffasibn de Coble alors que la matrice exhibe quaant

elle un comportement élastique plastique parfait.

L'effet du taux de déformation sur la réponse mscopique du matériau est présenté dans la
Figure IV-7. La taille de grains prescrite dans siesulations est de 1000 nm. Ainsi, le comportensst
largement dominé par la réponse de la phase incngire qui lui-méme est engendré par le mécanikeme

glissement des dislocations.
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Le modéle est comparé aux résultats expérimeni{@anders et al. 1996; Youngdahl et al. 1997)
dans la Figure IV-8. Les simulations sont réalises taux de déformation de 1.E-3/s. On obsemwes al
que le modele permet de prédire avec une préciioaptable le comportement élastique et le débla de
déformation plastique dans le cas des matériauxerdionnels comme dans le cas des matériaux UF et
NC. On observe cependant aussi que lorsque la rdéfian excéde ~1%, le modeéle surestime le

comportement plastique du matériau, ce qui fergidtod’une discussion dans la conclusion de ceitrleap

Enfin, dans la Figure V-9, on trace I'évolution da& contrainte d'écoulement & 0.5% de
déformation avec l'inverse de la racine carré deile de grain. La contrainte d’écoulement njgas une
propriété intrinseque du matériau, elle dépend motant de la densité initiale de dislocations qui es
inconnue. Le modéle permet de prédire I'évolutiedalcontrainte d’écoulement avec la taille dergeaiec
une bonne précision. On note une augmentation dingsiire, prédite par la loi de Hall et Petch,lde
contrainte d’écoulement lorsque la taille de gredh diminuée de 400 nm a ~100 nm. Lorsque la tddle
grain est plus fine, on observe une chute de ldddHall et Petch. La taille de grain critique qualle la
contrainte d’écoulement commence a diminuer esem#gnte du taux de déformation imposé. Une

augmentation du taux de déformation entraine uméndtion de la taille de grain critique.

Figure IV-6: Courbes contrainte déformation de matéiau a différentes tailles de grains (1000, 100 et
10 nm).
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Figure IV-7: Courbes contrainte déformation du matéiau global a différents taux de déformation

Figure IV-8: Comparaison des prédictions du modél¢courbes) avec des données expérimentales.
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Figure IV-9: Evolution de la contrainte d'écoulemen avec la taille de grain ; les résultats
expérimentaux sont extrait de(Nieman et al. 1991; Sanders et al. 1996; Surayarsana et al. 1996; Sanders
et al. 1997).

e) Discussion

Le modele développé dans ce chapitre permet deir@régdec une précision acceptable la
dépendance de la contrainte d’écoulement avedlleda grain. De surcroit, on confirme alors qaehute
de la loi de hall et Petch pourrait résulter deliffusion de lacune par les joints de grains. Empgarant
Figure IV-9 et
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Figure V-2, on remarque alors que la chute deolade Hall et Petch se produit lorsque le

mécanisme de fluage de Coble domine celui de glisaedes dislocations.

Toutefois le comportement plastique n’est prédécanne grande précision lorsque la déformation
plastique est supérieure a 1%. Les différence® desrcomportement mesurés et les prédictions dléimo
peuvent s'expliquer par les difficultés liés a brication d’échantillons non poreux, a la méthode
d’homogénéisation, qui comme nous l'avons montrasdie chapitre précédent, tend a surestimer le
comportement plastique du matériau, au mécanisnugfbemation pris en compte, car comme le montre
I'état de l'art, le débat sur I'implication de méismes de diffusion est encore ouvert, et aux eonss
décrivant le comportement de la phase inclusioepnaionnées par Kim et al. Ainsi, bien que le modéle
apparaisse comme performant, de nombreuses vaiEntrencore a explorer, ce qui fera I'objet dasxde

prochains modéles développés.

B.L’effet du mécanisme de glissement de Lifschitz

Comme précisé dans l'état de l'art et plus préceséndans la premiére carte de déformation
proposée au Chapitre 1, le mécanisme de glissenhes joints de grains accommodé par la diffusien d
lacune pourrait étre opérationnel dans les maté@ & petite taille de grain. Ainsi, dans ce qut,snous
proposons ici une extension du modéle présenté&geéement. Nous opérons la transition de phaselavec
meme schéma autocohérant qu'utilisé précédemmenim@&ne, on utilise un schéma numérique similaire
au cas précédent et on se place dans I'hypothésendatériau isotrope incompressible. Les conveation

d’écriture des tenseurs des contraintes et desmdatimns sont a nouveau réutilisées.
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La phase inclusionnaire se déforme plastiquementig@aseul mécanisme de glissement des
dislocations, alors que la phase matrice se défpanée mécanisme de fluage de Coble et de glissedes
Lifschitz. Ce dernier correspond au cas ou le gient des joints de grains est accommodé par des

phénomenes de diffusion inter cristallins.

1. Comportement des inclusions

La description de la phase inclusion est semblalgelle utilisée dans le cas précédent a la seule
différence que les phénoménes de diffusion ne gasmisupposés participer a la déformation des iioclsis
mais a celle de la matrice. Ainsi le comportementad phase inclusion est élasto-viscoplastique ¢oil
d’écoulement est donnée par la loi de Prandtl Relsstaux de déformation viscoplastique tiens

uniquement compte du mécanisme de glissement slesalions, et s’écrit ainsi:

e = s (4.2.1)

2. Comportement de la phase matrice

La phase matrice se déforme ici par le glissemestaints de grains et par la diffusion de lacunes
le long des joints de grains. Notons ici que cesiides sont des mécanismes de fluage. Ainsi si leur
contribution respective est présente a températot@ante, les expressions prises en compte icadstr
surestimer la contribution réelle des phénoméneglideement et de diffusion. Le comportement de la

phase matrice est donc élasto-viscoplastique etits&ors :

sV =c" :(e"" - e""“") (4.2.2)

Ici C,J-kl est le tenseur de quatrieme ordre des moduleastiété de la phase matrlceéﬁl{vp est le

tenseur de second ordre des taux de déformati@oplastiques. Ici encore, on suppose un écoulement
décrit par la loi de Prandtl Reuss. Le taux de mhéfdion viscoplastique équivalent est la sommeade |
contribution du mécanisme de fluage de Coble andaanisme de glissement de joints de grain etis’écr

comme suit;

eM,VP: eco+ e

€q ghs (4.2.3)
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L’expression du mécanisme de fluage de Coble esh@w par (4.1.8) , alors que I'expression du
mécanisme de glissement des joints de grains esit gului donné par les travaux de Luthy (Luthylet
1979) :

| 2
6, » 10 o p Sen (4.2.4)
d E

Ou E est le module d'Young de la phase inclusion Est la taille de grain, e  est le coefficient de

diffusion des joints de grain.

3. Comportement macroscopique du matériau

Etant donné le caractere élasto-viscoplastiqueddas constituants, le comportement global du netéri
est aussi élasto-viscoplastique et son expressord@nnée par (4.1.10). On applique ici le schéma
autocohérent développé par Cherkaoui et al. (Cbaikat al. 2000), les relations d’homogénéisation
difféerent 1égérement du cas précédent, ou seuldifiasion de Coble et le glissement des dislocation
étaient alors pris en compte, du fait de la natisgueuse du comportement de la phase matricei kins
expressions de concentration s’écrivent toujouex da relation (4.1.11). Cependant, dans le caseptdes

tenseurs de concentrations de second ordre sonéslqar:
a = A :sEi(c )'1:(0‘3” L™ - CEY) avec r=I,M (4.2.5)
ouS§,,,dénote le tenseur d’Eshelby. Le tenseurs des taudétbrmation viscoplastiques globaux est lié a

ses équivalents locaux par :

1

EP=(C) :(fxa':C':e™ A1 -1)AM:CM:e™) (4.2.6)

4. Résultats

Le modeéle est appliqué au cas du Cuivre et lesigii@as obtenues sont comparées a différents edsult

expérimentaux. Les paramétres utilisés sont lessts : iy = 21.485Pa, m=230, n=8.25s, = 220MPa.,
€ =0.005/s, M=3.06, 2=033 G=42.1GPa., C,=52.86, C, =18.5¢=1/s, W, =1.18 - 2,

D,, =2.6e- 2C, T=300K, E=130GPa., w=1.5nm.
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Dans la Figure IV-10, on observe une comparaisdredes prédictions du modele, qui sont
représentés par des lignes, et différents résudtgigrimentaux, représentés par les points (Sardexs
1996; Youngdahl et al. 1997). Les courbes congaimnteformation ont été tracées a différentes $ailke
grains (2000, 110, 49, 26 et 20 nm). Une diminute la taille de grain engendre un comportemarg pl
«dur» du matériau lorsque la taille de grain egteseure a 20 nm. Nous pouvons donc supposer que
lorsque la taille de grain est inférieure a 20 ihes, mécanismes de diffusion dominent le mécanisene d
glissement des dislocations. Ici encore on peutargoer que le modéle surestime le comportement

macroscopigue du matériau lorsque la déformaticeax 1%.

Dans la Figure IV-11, on observe I'évolution ddimaite d’élasticité a 0.5% de déformation avec la
taille de grain. Les prédictions du modele sontrésentées par des lignes alors que les données
expérimentales sont elles représentées par detspba contrainte d’écoulement augmente linéairédmen
jusgu’a une taille de grain critique (d~ 40 nm) dessous de laquelle on observe une diminution de la
contrainte d’écoulement avec l'inverse de la ragiaeée de la taille de grain. Bien que le modeié s
capable de prédire la taille de grain critique guidle se produit la chute de la loi de Hall etcRebn ne
peut pas caractériser le modéle comme satisfaiBareffet, la pente de Hall et Petch prédite &st taible
en comparaison aux valeurs expérimentales et @goimit le modéle sous-estime les contraintes
d’écoulement. Ceci est di au fait que dans cefpeoape, deux mécanismes «d’adoucissement» sont pris
en compte, de plus le modéle est quelque peu radbddns le sens ou le mécanisme de Lifschitz diéjat

compte de la diffusion de lacune au travers desgale grains.

Figure IV-10: Comparaison des prédictions du modélavec les résultats expérimentaux
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Figure 1V-11: Evolution de la contrainte d'écoulemat avec la taille de grain
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Chapitre V. Modélisation de I'émission de dislocations

Dans ce chapitre nous proposons une modélisatotietfet de taille dans le comportement des
nanomatériaux basée sur I'émission de dislocatigens les joints de grain (Capolungo et al. 2005b;
Capolungo et al. 2005a), ce choix étant motive Iparrécents travaux de DM et observations au MEC

présentés dans le chapitre dédié a I'état de I'art.

Dans un premier temps, une nouvelle loi de conepueht est développée pour traduire l'effet de
I’émission des dislocations par les joints de gginle comportement macroscopique du matériau.n@mm
dans les chapitres précédents, le matériau serailésa un composite biphasé ou la phase inclusivan
représente les coeur de grains et la phase magprésente les joints de grains et lignes triples. L
comportement des coeurs de grain est dominé pdiskement des dislocations pour lequel les modéles
typiques d'écrouissage seront modifiés suite adiseussion traitant de leurs limitations. Une ndiave
expression de la contrainte d’écoulement a 0 Knéiduite pour rendre compte des contraintes &esr@
distances par les joints de grains sur les disltatmobiles. De plus, l'effet de taille sur le wuie
d’activation du glissement des dislocations, engemar les contraintes a distances exercées paihts
de grains, est inclus dans cette modélisation. Ission des dislocations qui contrble le comportendes
joints de grain est modélisée a lI'aide d’'un méagarighermiquement activé. Afin de s’affranchir des
problemes liés a la surestimation du comportemdastigue résultant de [l'utilisation du schéma
d’homogénéisation de Cherkaoui et al., le schérnardé@e Berbenni et al. est privilégié. Le modélepar
la suite appliqué a la prédiction du comportement rdatériau en traction uni-axiale (a différentes
températures, taille de grains et taux de défoonatiet en fluage. Notons qu’ici I'implémentation

numérique est réalisée en trois dimensions, lesldgpements sont présentés dans I'annexe du ahapitr

Dans un second temps, nous proposons une méthigdale d’évaluation des constantes nécessaires
a la description précise du mécanisme thermiquemeité d’émission de dislocations basée sur lad&dM
réalisée en collaboration avec Dr. Spearot. Un ebple dynamique moléculaire est présenté avant la

présentation de la méthode de calcul des constantes
Enfin, nous présenterons une application simpteéfEments finis permettant une visualisation plus

précise des états de contraintes et de déformadimms le matériau. Ces simulations nous éclaireson$a

localisation possible de concentration de conteaitains les joints de grains et lignes triples.

A.Modele continu
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Les conventions d’écriture des tenseurs de conézmiet de déformations locaux et globaux, et des
références aux différentes phases présentées aiireharécédent sont utilisées dans le chapitregmte

Considérons tout d'abord le comportement de lag@hadusionnaire.

1. Comportement de la phase inclusionnaire

Le comportement de la phase inclusionnaire estodlascoplastique par la nature méme du mécanisme d

glissement des dislocations et s’écrit par cons#que
s'=C':(e'-é”) (5.1.1)

Ou‘C'’ et @' sont respectivement le tenseur de quatriéme oeBenodules d'élasticité et le tenseur de

second ordre des taux de déformation viscoplastifte dernier est lié au taux de déformation

viscoplastique équivalentgl,”’, par la loi de Prandtl Reuss définie ci-dessous :

I .vp
—_ 3 eeq |
A ] sdev
2 s

eq

el vp

(5.1.2)

Ici, ‘sc',ev’ et' séq’ dénotent respectivement la partie déviatoriqueethseur des contraintes de Cauchy et la

contrainte équivalente de Von Mises donnée par $¥=\/3/2(s'dev:s 'de). Le glissement des
dislocations est thermiquement activé et donné par

I m

S
e’ =g seq (5.1.3)
f

Le coefficient d’écrouissage est un paramétre qeriti dans la description du mécanisme de
glissement des dislocations car il traduit de dareahermiquement activée. Récemment, la dépeerddec
‘m’ avec la taille de grain a été mise en lumiéaaglles travaux de Cheng et al.. Les auteurs seppqgae
'effet de taille dans le coefficient d’écrouissageovient du volume d’activation qui lui dépendrait

également de la taille de grain. Ainsi le coefiitid’écrouissage est donné par (Cheng et al. 2005)
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m= (5.1.4)

ou’k’, ‘T’ ‘b, ‘X, “I”" and ‘S’ représentent respectivement la constante de fBatn, la

température, la norme du vecteur de Burger, laudést parcourue par une dislocation durant I'événéme
d’activation, la distance entre les obstacles auv@ment des dislocations et la contrainte d’écoalgm 0
Kelvin. On reporte des valeurs de « m » allant 2@0~dans le cas des matériaux conventionnels aai3®
le cas des matériaux NC (Cheng et al. 2005). Conoue I'avons précisé dans I'état de l'art, les appes
statistiques décrivant le libre parcours moyendisi®cations ménent a des valeurs nettement supésié
celles reportés expérimentalement. Ainsi I'expi@s$b.1.4) est pondérée par un facteur de propordiité

inclus dangx qui est déterminé de telle sorte qu'a une taike gtain de 10 micros, le coefficient

d’écrouissage soit égal a 230.

A zéro Kelvin, I'écoulement plastique se produit Isi contrainte appliquée sur la boucle de

dislocation excede les effets du réseau cristadlés dislocations stockées et des joints de gpinsont
dénotés respectivement pgy, S ;. €tS g . Ainsi, I'expression de la contrainte d’écoulemarzéro Kelvin

est donnée par (Wei et al. 2004) :

S =S,1S 4 1S a8 (5.1.5)

Ou leffet des dislocations et des joints de graisigcrivent respectivements :aGMb\/r_

etSqg :b/\/a. Ici,/a’, G’ M et ‘' dénotent respectivement une constante décriviatgraction des

dislocations, le module de cisaillement, le factéeTaylor, la densité de dislocations. Remarquaingue
nous raisonnons sur une densité de dislocationsnoamalisée, ce qui permet, si nécessaire, d'ajuate
densité initiale de dislocations par rapport aitdnaent que subit le matériau lors de sa fabricati@ terme
résultant de la friction exercée par les atomesremvant la dislocation est négligeable par rapgort
termes relatant des effets des dislocations stsdigge peuvent s’arranger en cellules dans le eadattes
déformations) et des joints de grains. La déperglate la contrainte d’écoulement avec la densité de

dislocations stockées est donnée par la relaticraegior (Taylor 1934).

Un effet de taille est pris en compte dans I'exgims (5.1.5), ce terme relate de la contributiotade
présence des joints de grains, qui agissent atorsne des obstacles a longues distances, cettessipre
fut proposé par Wei (Wei et al. 2004). Rappelamsoee que Li a démontré que la présence d’empilesnen
de dislocations n’est pas nécessaire pour obtemér dépendance de la contrainte d’écoulement avec

l'inverse de la taille de grain (Li 1963).
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A une taille de grain donnée, la réponse de lagheadusionnaire est déterminée par I'évolution des
dislocation qui est régit par deux phénoménes : I€l)stockage athermique des dislocation et, (2)

I'annihilation des dislocations par le mécanismeet®uvrage dynamique.

Reprenons ici le développement de Kocks et Meckiagé sur une approche statistique, ce qui
permettra par la suite d’en démontrer les limitemnsdle cas de l'effet de taille. L’accumulation des

dislocations est décrite par :

dr* M
€.y L
Ici, ‘L " et r™* représentent respectivement le libre parcoursenajes dislocations mobiles et la densité
de dislocation stockées. Le libre parcours moyes dislocations est la moyenne arithmétique du libre
parcours moyen di aux dislocations stockéks, et du libre parcours moyen di & la présencejalets

de grain, L™ ' ,qui dépend directement de la taille de grain.f@ut ainsi conclure que = d et (5.1.6)

devient donc :

dr” 1 1
= +

= =M
del” bd H

_ (5.1.7)

L'expression (5.1.7) définit I'étape Il de I'écre@sage. Si I'on considére ce dernier comme résuttant
'occurrence simultanée de tous les phénomenesigugd dans la déformation plastique, dont les
contributions évoluent avec I'état de déformatiom peut alors supposer que le concept de similiquildie

la densité de dislocations aux sous structureeptés dans le grain (Nes 1997) peut s'appliques ttautes

les étapes de la déformation. Ainsi avec la siodkt on obtient a partir de (5.1.7) :

dr” _ i+y r
deel;;” bd b

(5.1.8)

Ici ‘y ' est un coefficient de proportionnalité.

Le recouvrage dynamique mene a un assouplisseradatréponse plastique des cristaux résultant
de l'annihilation des dislocations stockées. Otrddte typiquement comme un mécanisme thermiquement

activé dont I'expression empirique est donnée (fzstrin et al. 1984; Estrin 1998):
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-1/n
- I vp
dr eeqv

s K, - (5.1.9)

Ici, ‘n’ est proportionnel a I'inverse de la temature, on reporte une valeur de 21.25 a 300 K¢E&trin et
al. 1984), ky,est une constante;” la densité de dislocation annihiléesseun taux de déformation de

normalisation. En combinant (5.1.8) et (5.1.9) bitiemt alors I'expression suivante décrivant I'éxain de

la densité de dislocations :

-1/n

[ el,vp
dr =M Ly -k, r (5.1.10)
del” bd b " e

Dans un souci de cohérence avec les travaux dm [Estal. et Kocks (Kocks 1976; Estrin et al. 1984)

équation (5.1.10) est réécrite comme suit:

ir _ k
@—M E+kl\/_-k2r (5.1.11)
Avec
1 ele -1/n
_ Yo = eq
k== k =k, = 5.1.12
5 kT e Tk (5.112)

2. Discussion:

Discutons désormais des limitations des modelagugg traitant de I'écrouissage, ce qui justifiera

l'introduction du termes; dans (5.1.5). Supposons le taux de déformatiostiglee et le coefficient

d’écrouissage constants, alors le systeme d’éqsa(i6.1.3)-(5.1.12) peut étre intégré analytiquetnatn
comparé au modéle de Kocks et Mecking (K-M) et and@e hybride de Estrin et Mecking (E-K).

Considérons le cas simple de la traction pure. Demsnodels K-M et E-K, la contrainte d’écoulemant

zéro Kelvin est donnée pay :aMGb\/7. Dans le modéle de K-M, I'évolution de la densigdislocations

avec la déformation plastique est donnée pg{jl%:M(klf- kzr). e’ est la déformation plastique
e
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suivant la direction de traction. Aprés un peugialre (les développements suivant seront présdatesle

- . e R . ) . ds
détail dans I'annexe), le modéle de K-M prédit diuion suivante du taux d’ecrowssaQ(;F:
e

S
g=q, 1- — (5.1.13)
S

S

Ou ‘g, ' et’s .’ repreésentent respectivement le taux d’écrouissaggebut de I'étape Il de I'écrouissage et

la contrainte de saturation et sont donnés par :

1/m
1 e’

==M?aGbk — 5.1.14
g, > K e ( )
et

P 1/m 1/n
s, =a MGbﬁ Ll i (5.1.15)
Ko & e

On remarque alors quaucun n’effet de taille n'@sis en compte dans le pris compte dans les
développements de K-M. Dans le souci de s’affrandki cette limitation, E-K ont introduit un modéle
hybride ou l'effet de taille provient de la rédactidu libre parcours moyen dd a la présence datsjde

grain. Ainsi I'évolution de la densité de dislocetiest donnée par :

97 v K 7wy (5.1.16)
def d

Dans I'expression (5.1.16), le paramétre permetandécrire I'effet des joints de grains est donné

par : ‘k:%’. Toujours dans I'hypothese d'un taux de déforomatiet d’'un coefficient d'écrouissage

constant, on peut intégrer analytiquement le moBeie on obtient alors aprés développement :

(5.1.17)

Ou la contrainte de saturatiar! et le coefficientk sont donnés par:
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1
k, e’ m

5.1.18
K, & ( )

s"=aMGb ket k=21+1+§?

Comme le rappellent Kocks et Mecking, bien qu'ufetefie taille soit pris en compte dans le modéle
hybride de E-K, ce dernier ne permet pas de déenuec précision 'augmentation de la contrainte
d’écoulement suivant une diminution de la taille gtain. Le modéle hybride mene a des prédictions du
coefficient de la loi de Hall et Petch de l'ordte 10 % des valeurs mesurées. La Figure V-1 pesant
diagramme de Haasen, établi a partir des mesupErimentales réalisées par Sanders et al.. pow deu
tailles de grains ; 20 microns et 110 nm (Sander.€1997a). On observe alors un décalage pahitif
produit de la contrainte maximale par le taux déssage avec une diminution de la taille de grain.
Présentons désormais le graphique de Haasen jmadie modele E-K correspondant a celui présenté
précédemment (Figure V-2). Les constantes définiskévolution de la densité de dislocations ot é
évaluées afin d’obtenir la meilleure descriptiors deurbes contraintes déformation présentées pateBa
et al. On observe que comparativement aux courkpérimentales, le modéle de EK ne prédit pas le
décalage des maxima, ce qui provient du fait queolatrainte d’écoulement a zéro Kelvin ne tient pas

compte de I'effet de résistance provoqué a distpacdes joints de grain.

Figure V-1: Graphique de Haasen expérimental
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Figure V-2: Graphique de Haasen prédit par le modéd hybride de E-K

En s’affranchissant de la dépendance du coeffid&drouissage avec la taille de grain, ce qui ne
devient non négligeable que dans le cas de compenteen fluage, le modele développé ici (que I'on
nommera C-C-Q), qui lui rend compte de I'effet §lEats de grains sur la contrainte d’écoulemenéio z
Kelvin, peut étre lui aussi intégré analytiguemeindn obtient apres calcul:

1 -1
Mk,s 2 s 2 s akok 2
g= 1- 212 (L2)4 2 4 (5.1.19)
2s e b
€ Jd
Ou la contrainte de saturation est donnée par :
1
2
- amGbk 26k, 4k22k (5.1.20)
2k, amMGbk/d dk?
et:
26k,
=2 5.1.21
aMGbk+/d ( )

On remarque que I'on peut recouvrer le modéle de &partir du modele de C-C-Q en ignorant

I'effet des joints de grain sur la contrainte d'élemnent a zéro Kelvin en fixapt=0. Le modele C-C-Q

permet lui de prédire le décalage observé dansalgrainme de Haasen. De plus, le modeéle présenté ici
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permet de prédire une augmentation plus prononeda dontrainte de saturation avec une décroissdace

la taille de grain.

3. Loi de comportement de la phase matrice

Traitons désormais du comportement de la phaseceait la déformation plastique locale se
produit par émission de dislocations par les joileggrains et les lignes triples, phénoméne quiedéwnon
négligeable dans le domaine NC. Comme rappelé @ackapitre dédié a I'état de I'art, le mécanisme
d’émission est thermiquement activé. Puisque lagmée de forets de dislocations devient énergétiqoe
moins favorable dans le domaine NC, on s’attend gutune dislocation émise traverse le cristal giouir
sa course dans le joint de grain opposé occasibmnamansfert de masse dans le joint de grair (vigiure
V-3). De récentes simulations de DM ont révélé tmecréation d’'un «ledge » suit I'émission d’une
dislocation par un joint de grains. Les simulatioesrévelent aucun transfert de masse a distaesederla
source (Spearot et al. 2005). Ainsi dans ce maugls proposons de considérer négligeable I'effectide
I'’émission sur la déformation plastique. Précisémen suppose qu’une dislocation émise engendrg deu
effets locaux: la création d’'un « ledge » qui Sgreorée dans cette premiere approche, et la crédtin
transfert de masse dans le joint de grains oppdaéaurce. Ce dernier est responsable de la dafionm
plastique des joints de grains. On suppose aussiegu«<ledges» sont les sources premieres de alislos
bien que cela n’influence pas le modéle. Cependa@tapproche basée sur des travaux de DM permettant

I'identification des sources principales de distamasera présentée dans la section suivante.

Figure V-3: Schéma du mécanisme d'émission et dergration de dislocations

Si I'on considére que chaque dislocation émise fpémans le joint de grains opposé a la source, le

taux de déformation viscoplastiggf peut alors s’écrire comme le produit d’'un tauxctiiation, décrivant
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la pénétration de la dislocation, par la probabilgque I'événement d'émission soit un succes.
Expérimentalement, on ne remarque que trés rardmenésence de débris de dislocation au sein ni&se
cceurs de grains, ce qui indique que l'activité destocations émises est compléte. Ainsi, puisque un
dislocation partielle émise est le plus souventisui’'une seconde dislocation partielle, on peutstérer
que I'événement critique dans I'émission de didioca par les joints de grain est I'émission deriamiere
dislocation partielle. On écrit donc le taux decdéfation plastique équivalent dans la phase madritade

d’'une expression typique des mécanismes thermiqutesictivés :

mO (Qmis) ]: s;\g

—_ 1.22
kBT S(':v' (qmis) (5 . )

egf] =N_&" exp -

Ou, ‘e(';" et * N’ dénotent respectivement le taux de déformatiageadré par un seul événement

M

d’émission-pénétration et le nombre de sites d'simms ‘k,’, ‘T, ‘Seq

'Sy’ représentent
respectivement la constante de Boltzmann, la temtyér en Kelvin, la contrainte équivalente de Vosed
dans la phase matrice, définie pdf = ,/3/2(5 M s ™M) oush dénote la partie déviatorique du tenseur des

contraintes de Cauchy, et la contrainte critiquirdssion. Les parameétres «p» et «g» décrivent ILéiom
de I'enthalpie d’activation avec la contrainte lecaLa probabilité que I'événement d’émission amit

succés est donnée par une distribution de Boltzmaimsi, DG,dénote I'enthalpie libre d’activation qui

correspond a I'énergie qui doit étre apportée $aide des fluctuations thermiques a une dislocapour
gue cette derniére passe d’'une configuration stabléa dislocation est encore incluse dans lg géngrain,
a une configuration instable avec énergie motriositive. Cette configuration est atteinte lorsq&un
dislocation émise a parcouru une distance minintelle qu’elle ne revienne pas dans le joint dergrai

source si les contraintes externes appliquéessaerag sont supprimées.

Puisque I'émission de dislocations est un procédél] I'enthalpie libre et la contrainte critique
d’émission a zéro Kelvin dépendent tout deux dgélamétrie du joint de grain. Dans un souci de suit@)
la géométrie du joint de grain est décrite par eml sngle d’inclinaison (voir I'expression (5.1.2&) la

Figure V-4). Une approche plus raffinée tiendraiimpte des cing degrés de liberté des joints dengrai
L’étude de I'évolution deDG, et des,, avec la géométrie du joint de grains sera présetaés une section

prochaine.

On approxime le taux de déformation engendré pammique événemerd), en considérant

I'interaction entre la dislocation émise et l'irfese comme un choc mou. SN ', ‘ Mg, ‘ Vo' ‘ Vag
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dénotent respectivement la masse effective d'usleddition, la masse de l'interface, et les vecteitesse

de la dislocation et du joint de grain, on obtiaiors par la conservation du moment cinétique:

Myis Vasis :( Mys T rrbs) Gt (5.1.23)

Soit g I'angle entre le plan de glissement et I'axe Ituidjnal du joint de grain ('axe des X, voir Figure
V-4). La masse introduite dans le joint de grainlpgénétration d’une dislocation aura deux effetst les
contributions relatives dépendent dg’: (1) un transfert de masse le long de I'axe Itudjnal et, (2) un
transfert de masse le long de 'axe transverseidti gle grain. Ce dernier pourrait mener a la cvéad’un
nouveau « ledge». Puisque la plupart des jointgrdms ont de larges angles d’'inclinaison, on seppo

négligeable la composante transverse du vecteagsat

L.V,
y-axis

Figure V-4: Schéma de la pénétration de dislocatien

En projetant I'équation (5.1.23) sur I'axe longinal et en divisant la vitesse par la longueurale |
région inter cristalline affectée par le transfdet masseL, on obtient le taux de déformation moyen

engendré par la pénétration de la dislocation émise

o _ My Vi SING
eGB -
rndis + an L

(5.1.24)

De plus, dans le cas limite, la masse transférééapdislocation n’est supposée avoir un effet gueune
face du grain, car les lignes triples agiraientsalmomme barriére a la diffusion de masse, et daneest
supposé proportionnel a la taille de grain, on naote coefficient de proportionnalité La vitesse d’'une

dislocation, Vv, ', est donnée par :

dis ?
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— seq
Vis =V S (5.1.25)

Ou, ‘v, est un facteur de proportionnalité. On supposgue la densité de sources de dislocations p&é uni

d'aire est constante. Cependant le nombre de sodeses le VER augmente suite a une diminution de la
taille de grain qui engendre une augmentation deutéace totale d'interfaces grains/joints de gr@n

obtient alors:

n d
N,y —=dee— = 5.1.26
s H a2 & ( )

Ou‘ d’ est un facteur de proportionnalité. Ainsi en comaimt le systéeme d’équation précédent, on considére

que :
c s " DG, (i) s P
gi=— —1 exp - -—2"~ p = (5.1.27)
! d sc I‘(BT sc (qmis)
Avec
n.dsi
o = Muflodsin(q) (5.1.28)

(mys + myg)/

En utilisant la loi d’écoulement de Prandtl Reusslie alors le taux de déformation élasto-viscajdas

équivalent a son homologue tensoriel.

£ = g g (5.1.29)

s"=c":(e" - ") (5.1.30)

Ici, C,j“lf, est le tenseur de quatrieme ordre des modulesstitita.
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4. Transition d’échelles

En travaillant avec le méme VER que celui utiliséchapitre précédent, on utilise un schéma sécant
autocohérent, dont les dérivations sont présertténs I'annexe consacrée a la transition d'échegtiear
extraire le comportement macroscopique du matéigartir des comportements locaux (Berbenni et al.

2004). Macroscopiquement le matériau a un compemélasto-viscoplastique que I'on écrit comme suit
E=E°*+E"=S°:S+M* S (5.2.1)

Ou E, E*,E™,S°,M*,S et S dénotent respectivement le tenseur de second dedreaux de déformation
macroscopigue, le tenseur de complaisance efféetiEnseur de viscosité de quatrieme ordre, ttriseur

des contraintes de Cauchy et son taux. Par ideatidn on obtient aussi la relation suivamg =M °: S.

La relation de concentration, reliant le tenseus thux de déformation locaux au tenseur des taux de

déformation global :

er :ACer (E_ Evp)+ ACer.ABer. E vp+ ACer.S E. Se(C r.e\gpl Ce ABer E\))

avec r:I,M (5.2.2)
SF , Acer, AP S et son inverséC® dénotent le tenseur d’ Eshelby, le tenseur deesdnation élastique,
le tenseur de concentration viscoplastique, leetengffectif de complaisance et le tenseur des fedu
d’élasticité effectif. En appliquant la loi de Haokt aprés un peu d’algébre on obtient :

§=C I A":S:S+C: A7 (- I):(e”- A*: EY) (5.2.3)

En supposant les inclusions sphériques, les temsiutocalisation sont constants dans chaque ptase

s’écrivent donc comme suit:
Ce=C": A (5.2.4)

| et S représentent le tenseur d'identité de quatriénuzeoet le tenseur d’Eshelby. Les tenseurs de

concentration sont donnés patr:
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A% = | +8F:C®:(C"- CF) (5.2.5)
On évalue directement le tenseur des modulesstiélte effectif par le schéma autocohérent:
B*=B":B°" (5.2.6)

Ou ‘c’ dénote les tenseurs d’élasticité locaux.etrait le tenseur de viscosité effectif et sorense B¢ en

utilisant le schéma d’homogénéisation non conventd

-1

A* = | +SF:B%:(b"- BY) (5.2.7)
Ici, 'b’ dénote I'inverse du tenseur de viscostédl dans la phase inclusionnaire et dans la phassdce.

5. Résultats

Dans cette section nous présenterons les préwicia modéle sur le comportement en traction
simple dans le régime quasi-statique et sur le corament en fluage du matériau, le matériau deepéé
utilisé est le Cuivre. Présentons tout d’abord ceminsont évalués les paramétres numeériques utilmés

les simulations.

a) Evaluation de constantes

Les paramétres suivants décrivant le comportemea gghase inclusionnaire sont pour la plupart

extraits du travail de Estrin et al. (Estrin etE84): a = 33, le facteur de Taylav = 306. Le vecteur de
Burger b= 256E- 9m, m =3840(MPa (extrait de Sanders et al. (Sanders et al. 199Zg) 0.005/set

n= 2125a température ambiante et est inversement propodia la température.

On détermine le parametpre=3.507E - 4 de sorte que le coefficient d’écrouissage ‘m’ pesnine

valeur de 230 lorsque la taille de grain est derdfe de plusieurs microns, valeur mesurée

expérimentalement dans les travaux de Estrin @&sttin et al. 1984).
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Le coefficientv, décrivant 'effet des obstacles a distance surodatrainte d’écoulement a zéro
Kelvin, est choisi tel gqu'il soit consistant aveclbi de Hall et Petch, ainsi dans le cas du Cuwwrebtient :

b =0.11MPaxni Y2,

Les parametres définissant I'évolution de la déndé dislocation sont établis a I'aide du systéme
d’équations (5.1.19) (5.1.21), afin d’obtenir la meilleure descriptior th réponse en traction uni axiale
d'un échantillon de Cuivre ayant une taille deirgide 20 microns (Sanders et al. 1997a), on ob#ars;

Ko =% =3.569 m', k, =1.E10 m'etk,, =330. Précisons ici qu'un algorithme basé sur I'utilmatie réseau

de neurones atrtificielles pourrait étre développgéla suite afin d'obtenir la meilleure descriptjpossible

de la réponse macroscopique du matériau de réf&renc

Traitons désormais des constantes décrivant le aderpent de la phase matrice. Bien qu’'une
nouvelle méthode d’'évaluation sera présentée pawuii@, montrons dans un premier temps de quelle
maniere, avec I'appui de travaux existants, on pbtenir I'ordre de grandeur des données nécesadare

description de I'’émission et pénétration de didioos. L'ordre de grandeur de la contrainte criéqu
d’émission d’une dislocatios)" , est estimé a partir des simulations de DM de ®pea al. sur un bicristal
d’aluminium formé d’une interface de ty[®s, la simulation est réalisée a 10 Kelvin, ce guiimise ainsi
I'effet des fluctuation thermiques, et méne a ualewr de 2.96 GPa. Comme précisé au desfusiépend

bien tres fortement de la géométrie ainsi les ¢alda DM ne permet d’obtenir qu'un ordre de gramaiu
la contrainte critique d’émission. Plus précisémeattains joints de grains pourraient avoir unetiente
critique d’émission plus faible ou plus forte. Quppose aussi que le fait que les simulations soélisées
a 10 Kelvin n’influence que trés peu l'ordre dergteur de la contrainte critique d’émission. En dbérmnt
le fait que les joints de grains comportent le @osvent des vides et atomes d'impureté, ce quiaitev

favoriser I'émission de dislocations, on suppo$g@ntrainte critique d’émission égale a 2.2 GPa.

DG, est estimé a partir du travail de Gutkin et at.I'gumission de dislocations due au déplacement

d’'un dip6le de désinclinaison (Gutkin et al. 2008). encore nous ne pouvons évaluer qu’un ordre de
grandeur de I'enthalpie libre d’activation a pade ce travail théorique. Considérons le cas dimt jde
grain de type sigma 5 (3 1 0) 36.9° que I'on padridle a I'aide d’'une série de dipbles de désiagdion de
force =0.64. Supposons que les dislocations émises farmemngle de 45° avec I'axe longitudinal du
joint de grains et que la distance minimale a lHgua dislocation a atteint une configurationtaide avec

énergie motrice positive soit égale a la norme d/aateur de Burger, le modéle de Gutkin et al. mgont

alors queDW » -.1xGI¥ par unité de longueur de dislocation.

Les coefficients ‘p’ et ‘q’, qui décrivent la “forei du diagramme d’émission sont choisis tels que

ce dernier soit abrupt ainsi on a p=1.et q=1.5 Wsaat al. 1975).

- 100 -



On supposera aussi que le rapport de la massgaifiirde grain sur la masse d'un cristal parfait de
volume équivalent est égale a 0.85, expérimentaienom reporte des valeurs allant de .75 a .89
(Fitzsimmons et al. 1995). La densité d'un crigtfait de Cuivre est de 8.96 gftrEnfin on considére que

le volume du joint de grain est décrit par une sploéeuse d’épaisseur w=1.nm.

Approximons la masse d’une dislocation par cellmel dislocation vis au reposy,donnée par

(Bitzek et al. 2005) :

Mdis > Mos =~ 2N — (5.2.8)

Ici rpet R sont les bornes supérieures et inférieures diaté&m. La vitesse de I'onde transverse est donnée

par :

c=|m (5.2.9)

2
(o]
Ainsi on obtientmy;. = 3.15pN ><ps2 /A (Bitzek et al. 2005).

Puisque la vitesse d'une dislocation n’excéde pas3 (sans effet quantum) et que le rapport de la

contrainte équivalente sur la contrainte d’écoulendezéro Kelvin est au maximum égal a .99, on plars

estimern, =0.03 tel que la vitesse maximale de la dislocation &gétle a cette valeur limite.

Enfin, on suppose un angle de pénétration de et50n fixe le coefficient de proportionnalité a
1=112 et d est fixé & 40. Remarquons que ce coefficient panat ajusté puisque I'angle de pénétration

dépend de la position relative du plan de glissépanrapport a I'axe longitudinal du joint de grai

On détermine le module de cisaillement de la phaatice en reprenant le raisonnement de Wang
et al. ou les modules d’élasticité de la phase iogatsont estimés sont estimés a partir d’'un pakenti
d’interaction interatomique (Wang et al. 2003aj).ole utilise le potentiel de Lennard Jones et gupsse le

rapport entre la masse du joint de grain sur lasmadun volume composé d’un cristal parfait €égal&b,

ainsi on obtient 7' =11140MPa..

b) Effet de taille
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Les prédictions de la réponse macroscopique durimatén traction uni axiale a température
ambiante et a un taux de déformation de 1.E-3/sm@sentées dans la Figure V-5. Quatre taillerdeng
sont simulées : 1 micron, 100 nm, 20 nm et 10 nma&tord avec les travaux expérimentaux de Saedlers
al. portant sur le comportement élastique des mat&C, dans lesquels les auteurs révelent unendiion
du module d’Young variant de 13 & 16 % engendréaipa diminution de la taille de grain allant aldies
20 microns a 26 nm, le modéle prédit une diminuties constantes élastiques macroscopiques de 19%
lorsque la taille de grain passe de 1 micron arB0(®anders et al. 1997a). La Iégere différenceednly
prédictions du modéle et les mesures expérimenpatesent du choix du rapport de la masse d’untjdm

grain sur la masse d’'un cristal parfait de volumeiéalent.

Figure V-5: Courbes contrainte déformation macroscpique a différentes tailles de grain et a un taux

de déformation de 1.E-3/s

On rationalise I'assouplissement de la réponsdiglessaccompagnant une diminution de la taille de
grain en observant les réponses des différentesephésentées dans la Figure V-6 et dans la Figire
Puisque la fraction volumique de la phase matriegesht non négligeable dans le cas de taille dmgra
inférieures a ~20 nm, on observe que, jusqu'a ddies de grains de 20 nm, le comportement
macroscopique du matériau est trés largement dopané&elui de la phase inclusionnaire et en est par
conséquent trés proche. On notera aussi que dafiguee V-6, on observe une augmentation conséguent
de la limite d’élasticité de la phase inclusionedorsque la taille de grain est inférieure & ~60Q ce qui
résulte de I'effet croissant des contraintes dest@se au glissement exercées a distance pavitgs ge

grain.

De plus, une comparaison entre les figures ci dssegdvéle que la phase matrice est relativement
plus dure que la phase inclusionnaire dans lecsmubu la taille de grain est supérieure a ~100Cemui

est dd au fait qu’'une diminution de la taille daigrengendre une augmentation de l'activité descesu
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intergranulaires, provoquant un plus grand trahsfermasse dans la phase matrice. Ainsi, en dimirlaa

taille de grain, la déformation maximale de la ghamtrice augmente.

Puisque les constantes définissant le mécanismmitieement activé d’émission de dislocations
varient avec la géométrie des joints de grain,agestjoints de grain pourraient avoir un caractére
relativement dur par rapport a celui des inclusialass que d’autres pourrait avoir un caractére .mes

joints de grains durs seraient alors plus propickescréation de fissure lors de la déformation.

Figure V-6: Courbes contrainte déformation de la plase inclusionnaire & différentes tailles de grains

et & un taux de déformation macroscopique de 1.E3/

Figure V-7: Courbes contrainte déformation de la plase matrice a différentes tailles de grain et & un

taux de déformation macroscopique de 1.E-3/s

Les prédictions du modéle sont comparées a desuxaxpérimentaux dans la Figure V-8 (Sanders
et al. 1997a; Cheng et al. 2005). Le modele estceord quasi parfait avec les mesures expérimantale
réalisées sur des matériaux conventionnels. Lorbgunecompare les prédictions du modéle aux mesures
expérimentales de Sanders et al. sur des échastitle Cuivre ayant des tailles de grains de 110amm,
remarque alors que les prédictions du modele setiement supérieures aux mesures expérimentales,
notamment dans le cas de la limite d’élasticitépedelant comme présenté dans le chapitre dédiéabdié

I'art, les mesures expérimentales peuvent largemiéiérer d’'une étude a 'autre. Le modele est ecoad
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quasi parfait avec les résultats de Cheng et adessiéchantillons de Cuivre de trés grande pangét des

tailles de grain de 62 nm. On notera tout de mémeelégére différence au début du régime plastique.

Cependant, I'évolution du coefficient d’écrouissagkevé expérimentalement ne peut étre décrite kvec
modéle de Cheng introduit dans le présent dévetoppe Il pourrait donc s'avérer utile d'étudier un
possible effet de taille dans le coefficient d'écssage.

Figure V-8: Comparaison des prédictions du modélewvec les résultats expérimentaux.

Effet du taux de déformation et de la température

Les effets du taux de déformation macroscopiquieda température sont présentés dans la Figure
V-9 et dans Figure V-10. Comme dans le cas desrimaxéconventionnels, une augmentation du taux de
déformation engendre un comportement macroscopiduee dur du matériau. A faibles températures, la
probabilité d’avoir un glissement des dislocati@ss plus faible a chargement équivalent que damsde
d'une température plus élevée. Ceci est d0 audiaét moins d’énergie est apportée par fluctuations

thermiques au matériau, ce qui engendre donc upaaement plus dur du matériau.
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Figure V-9: Courbes contraintes déformation a difféents taux de déformation et & un taille de grain
de 100 nm

Figure V-10: Courbes contraintes déformation a diférentes températures avec d= 100 nm et un tau

de déformation de 1.E-3/s

L’effet de taille sur la contrainte d’écoulement pgesenté dans la Figure V-11, les prédictions du
modele sont représentées par des lignes et les@sesxpérimentales par des points (Chokshi et9&9;1
Gertsman et al. 1994; Valiev et al. 1994; Suryayaman lyer et al. 1999; Wang et al. 2003b; Chena.et
2005). On définit la contrainte d’écoulement comimecontrainte a 0.5% de déformation. Trois taux de

déformations sont représentés : 1.E-3/s, 1.E-4s5/s.

Globalement le modéle mene a des prédictions Bupés aux mesures expérimentales mesurées.
Ce qui provient du fait que I'on ne connait padakénitial des matériaux. Cependant les tendamces
modéle sont trés reproductives de celles mesukgesffet, lorsque I'on diminue la taille de graie d
plusieurs microns jusqu’a 100 nm, le modele pradéc succés une augmentation linéaire de la cotdrai
d’écoulement avec l'inverse de la racine carréadiille de grain, la pente de Hall et Petch peddit de

0.095 et typiguement la pente de Hall et Petch [oauivre est de 0.11.

Lorsque la taille de grain est inférieure & 100 farpente de Hall Petch connait une augmentation
rapidement suivie d’'une diminution correspondaté &hute de la loi de Hall et Petch. La taille daig
critique prédite est de 20 nm. On remarque égalemenla contrainte d’écoulement augmente aveaue t

de déformation.

De plus on observe aussi que dans le cas des tdélgrains inférieures & 20 nm le modéle prédit
des valeurs égales des contraintes d’écoulemeiftédedts taux de déformation. Cette donnée estalue
fait que lorsque la taille de grain est égale angf la phase matrice a une influence majeure sur le
comportement macroscopique du matériau. En obsely@omportement de la phase matrice, on remarque
alors que dans le régime plastique, la phase rmaafiteint un plateau indépendamment du taux de

déformation. Ainsi les contraintes d'écoulemensamnt que trés peu dépendantes du taux de défonmat
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Figure V-11: Evolution de la contrainte d'écoulemenavec la taille de grain

Dans la Figure V-12 on présente un graphique delidion des maxima des taux de déformations
viscoplastiques équivalents locaux en fonctionadtille de grain. Le taux de déformation macro&pop
imposé est de 1.E-3/s. Le taux de déformation pisstique équivalent de la phase matrice devient no
négligeable lorsque la taille de grain est inféeieea 40 nm et domine la déformation viscoplastideda
phase inclusionnaire lorsque la taille de grainréstieure & ~20 nm. On peut donc conclure, engeen
compte I'évolution de la fraction volumique de laage matrice, que la chute de la loi de Hall etiPpeut
étre interprétée comme une résultante de changeieerdractere relatif des joints de grain qui daweat
alors une phase souple capable de se déformer plus.

Figure V-12: Evolution des maxima des taux de défamation équivalents locaux en fonction de la

taille de grain
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c) Comportement en fluage

Dans ce qui suit, les effets de la taille de grdm,a contrainte limite et de la température sur |

comportement en fluage sont présentés. Le matésiachargé en traction a un taux de déformatiosteah

de 1.E-3/s jusgu’a ce que la valeur limite de lat@nte en traction soit atteinte. Dans les figuce
dessous, la réponse du matériau soumis a une icvatcaitique de 400 MPa est présentée. Troisskitle
grain sont simulées ; 100 nm, 60 nm et 20 nm. seole que le taux de déformation diminue rapidement
lorsque la contrainte limite est atteinte, et attéies valeurs limites de 10 ;E-10/s. Dans le caa taille de
grain est égale a 20 nm, le matériau ne se défpameapres que la contrainte limite ait été attaiatgqui est

dd au fait que le matériau est toujours dans sgimesplastique et le matériau ne peut donc pagferder

par des effets visqueux.

Figure V-13: Courbes contrainte déformation a difféente taille de grain et avec un contrainte limite
de 400 MPa.

Figure V-14: Evolution du taux de déformation avede temps a différentes tailles de grain et avec

une contrainte limite de 400 MPa.
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Les effets de la température et de la contraimédisur le comportement en fluage sont présentés
dans les figures ci-dessous. Dans le cas de I'dééa température, trois cas ont été simulés 0U;AR0 et
500 K et la taille de grain est fixée a 100 nm. ippgment on observe qu’'une augmentation de la
température méne a une augmentation du taux dent#tfion. Cependant I'ordre de grandeur des taux de
déformation reste trés faible. On tire les mémexlesions a propos de I'effet de la contrainte @ajog; les

simulations sont réalisées avec d=100 nm et T ¥300

Figure V-15: Evolution du taux de déformation a diférente températures avec le temps et

avec, d= 100 nm et contrainte= 400 MPa.

Figure V-16: Evolution du taux de déformation avede temps a différentes contraintes limite a

température ambiant et d= 100 nm

On peut conclure a partir de ces résultats queoteportement en fluage des matériaux NC est
semblable a celui des matériaux conventionnelssiAlien que les joints de grain et les ligneddssoient
des chemins préférentiels pour la diffusion de sjdmtte étude démontre que le comportement egeflua
des matériaux NC est attribué a l'activité desadiations. Ce modele est en accord avec de nomisreuse
études expérimentales qui rapportent des taux fdendgtion en fluage notablement inférieurs a cenddips
par I'équation de la diffusion de Coble (Sandergletl997b; Yin et al. 2001)., bien que certaimyvaux,

dont ceux de Cai et al. rapportent des taux deraéfiions de I'ordre de ceux du fluage de Coble @@ ail.
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2000) ou du glissement des joints de grains(Cal. &001). Rappelons ici encore que les travauli @ al.

réfutent les valeurs données par Cai et al(Li.€2@04).

d) Discussion:

Le modeéle présenté ci-dessus démontre que, confeentéaux suggestions de I'équipe de Van
Swygenhoven, I'émission de dislocation pourraiteefivement mener au comportement anormal des
matériaux NC et UF. Dans ce développement, nousisawvnis en exergue les limites des modeles
d’écrouissage typique quant a la description déekale taille dans les cristaux. De plus, le med&bntre
gue le comportement en fluage des matériaux NCFehé&J devrait pas différer sensiblement de celui des

matériaux conventionnels.

B.Lien entre la dynamique moléculaire et le modelstioo

Dans cette section nous présentons une méthodalabidion des constantes décrivant le mécanisme
thermiquement activé d’émission de dislocationslparjoints de grains. Dans le modéle précédents no
faisons I'hypothese que les sources principaleglidiecations inter granulaire sont les «ledges»teCe
hypothese meéene a un effet de taille dans la desuride la loi de comportement de la phase matbeas
cette section nous nous attachons a démontrerlittitéade cette hypothese. La méthode repose ssir de
simulations du comportement des interfaces dedbéerk réalisées par DM. Avant de présenter ledtaésu
obtenus, nous rappelons brievement le principesiteslations de DM, le lecteur pourra se référé aux
ouvrages de Allen et al. et de Haile pour de plaplas informations (Allen et al. 1987; Haile 199k

travail est réalisé en coopération avec Dr.Speprioa réalisé toutes les implémentations numeériques

1. Rappel de dynamique moléculaire

Les simulations de dynamique moléculaire (SM et Di)délisent le comportement d’'un nombre
fini d’atomes. Il existe deux types de simulatides simulations a I'équilibre et les simulationsnno
équilibrées. Dans ces premiéres on modélise le cdempent d’'un nombre constant d’atomes, le volume
représenté est constant de méme que I'énergiee tdtalsystéme et ce dernier n’interagie pas avec son
environnement. On référe a ces simulations comm&.N¥ans le second type de simulations le systéme
peut interagir avec I'environnement (forces apmigmiaux limites...). Ici aussi on différencie deyxety de
simulations; les simulations NVT ou I'énergie cigée du systéme est conservée a chaque pas de éémps

ou les équations de mouvements prennent en corimgtrdction du systéeme avec son environnement en
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terme de température a I'aide d’'un terme de fritet les simulations NPT ou une cellule reprodpéedes
conditions de périodicité peut changer de formgeetolume, un terme de friction est introduit poaupler

la pression du systéme a la pression extérieure.

Dans tout les cas les atomes sont assimilés aaiets ple masse dont l'interaction avec les atomes

I'environnant est régit par un potentiel. lSi(rN)est le potentiel d’interaction qui dépend de N asrmdont

les vecteurs positions sont notgs la force que subit un atome noté «i» par lesdwas I'environnant est

donnée par:
F =00 () (5.3.1)
i,

Il existe de nombreux potentiels décrivant I'intdian d’'un atome avec son environnement, le plusiao
étant le potentiel de Lennard Jones ou seuls uinedjadomes est considérée (Lennard-Jones 1924)s Da
nos simulations, nous utilisons le potentiel diatdmes enrobés de Mishin (Mishin et al. 1999). Les

potentiels d’atomes enrobés sont écrits sous tada@uivante :
U= G'(rk(")) N (") (5.3.2)
_ 2 .

Ici G'est la fonction décrivant I'énergie de I'enrobageest I'interaction d’une pair d’atomes! est la

distance entre I'atome i et 'atome | egveest la moyenne de la densité d'électrons provedeutd présence

des atomes environnent I'atome «i». Cette dermsteécrite comme suit.

five(f”)° _fjave(ri' rj) (5.3.3)

jri

Ainsi, I'évaluation du potentiel d’interaction nésite le calcul de sommes sur les atomes envirdbnnan
chaque atome. Le plus souvent on ne considéreegugelux couches d’atomes les plus proches de katom
considéré. Les constantes décrivant le potentieMihin sont évaluées de maniére semi empirique de
maniere a prédire (avec une certaine pondératemptopriétés suivantes: constante de réseau,iémkrg
cohésion, constantes d'élasticité, énergie de foomade lacunes, fréquence des phonons, énergies de
interfaces (1 1 0) (1 0 0) (1 1 1), énergies dascsires C.C. H.P.C et diamands, et énergie desitdéfa

d’empilement.
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Dans ce travail, afin de simuler de maniére la péadiste possible le comportement des interfaces,
nous avons recours a des simulations de statiguécolaire afin de décrire la structure initiale de
l'interface. L’objectif est donc d’obtenir un volwndont I'énergie initiale est minimale. Pour ce dain
positionne les atomes a l'aide d’un algorithme dedgent conjugué. Les détails de cette algorithom s
présentés dans le travail de these de Dr. Spearea(@R005).

Dans un second temps nous réalisons des simulatiendynamique moléculaire dans le but
d’évaluer les constantes numérigues nécessairasdascription compléte du mécanisme d’émission de
dislocations. La dynamique moléculaire est régitlpa équations de Newton décrivant le mouvemest de
atomes. Comme nous l'avons précisé ci-dessus, ldaras des simulations NVT et NPT les équations de
Newton sont modifié pour prendre en compte lest aféela température et de la pression extérieese, |
détails de ces équations et de leurs implémentatiamériques sont elles aussi présentés dans/él tla
Dr. Spearot (Spearot 2005). Aussi hous présentdobris cas simple ou les équations de mouvement ne
sont pas modifiées. L'implémentation humérique das NPT et NVT est relativement proche de celle
présentée ici. Ainsi on décrit simplement I'effet I force exercé par les atomes environnant I'ateim

par I'équation suivante:
Fl=m/ (5.3.4)

OU mest la masse de I'atome etest le vecteur accélération de I'atome «i». Ongirgénumériquement

(5.3.4) a l'aide de l'algorithme de Verlet présecitélessous:
v t+% =V (t) g (1) (5.3.5)

Ici t est le tempsDt est I'incrément de temps at(t) est le vecteur vitesse de I'atome «i».La positen

I'atome «i» est obtenue par :
i i i Dt
r'(t+Dt) =r'(t) +0 ¥ t ) (5.3.6)

La détermination des champs de contraintes locatirécessaire a I'évaluation des paramétres. Capend
le calcul méme des contraintes est encore sujébatsl Par exemple les travaux de Zhou et al. diéemn
que I'expression ci-dessus ne respecte pas la m@tie® de la quantité de mouvement (Zhou 2003). On

extrait les champs de contraintes a I'aide de faitién de Virial et ces derniers sont donnés par

-111 -



1 U i
5 =Tty - MVv (5.3.7)
it i

<|r

Ici l'indice prime dénote la dérivé spatiale dugmttel d’interaction e1r;j et r},j sont les distances entre les

atomes i et j dans les directiors et b. Notons que I'expression (5.3.7) représente ungemue

temporelle et spatiale des contraintes localessiA@s contraintes calculées varient avec le testple

volume sur lesquels la moyenne est évaluée.

2. Les simulations

Le comportement de linterface est modélisé en dgapes. Dans un premier temps on construit
numériqguement le bicristal, des condition de pécitd sont établis sur toutes les surfaces lim{iasr
Figure V-17). La hauteur H, égale a 40 fois la tante de résead , est déterminée de maniére a
minimiser I'effet des images des dislocations, aeppurrait influencer la contrainte minimale antission
de dislocations. De plus on choisis B=W=/800n s’assure du fait que la structure initiale réstliste a
'aide d’'une simulation de SM dont le principe & éappelé ci-dessus. On relaxe I'état de contraiote
matériau en effectuant une simulation de DM (NPTifi®) a 10 Kelvin et a une pression de 0 bars. Les

équations de mouvement du systeme sont donnégptal@ux de Melchionna (Melchionna et al. 1993).

Afin d’'investiguer I'effet des « ledges », on comngtdeux types d'interfacesjn bicristal parfait
et un bicristal contenant un « ledge ». Dans lex das l'interface est symétrique est présente un
angle d’inclinaison de 53.1° (2 1 0). La direct{@n0 0] est I'axe d’inclinaison utilisé pour défini

I'angle d’inclinaison.

Figure V-17: Représentation numérique du bicristalparfait
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Dans un second temps on réalise des simulatiori3Miesur les deux structures. On impose des
condition de traction sur les faces parallélesradiface en appliquant des pressions de 5, 6et5/5GPa.

De plus, on impose des contraintes de 0 Pa. aes fa@rpendiculaires a I'interface.

L’enthalpie libre d’activation et la contrainteniite d’émission de dislocations sont déterminées de
la maniére suivante. Dans le cas de la contralémaigsion, on calcule la projection de la contraistir le
plan de glissement a I'aide du facteur de Schnadtldrs qu'une dislocation est émise. Pour éti@urigux,
les simulations devraient étre réalisée a 0 K, mépet la nature thermiquement activée de I'émisdien
dislocation engendrerait alors un nombre conséqderndislocations émises et il serait alors impdasib

d’isoler une unique dislocation.

Dans le cas de I'enthalpie libre d’activation, xiétapes sont nécessaires. Dans un premier temps
on définit un volume dont I'énergie totale est ééal & chaque pas de calcul. Dans un second temps on
évalue a quel temps la dislocation émise a atteinbnfiguration instable a énergie motrice positiRour
ce faire nous procédons par itération, nous reldches contraintes a différents pas de temps jascpique
I'on observe que la dislocation émise ne reviestgens I'interface source apres la relache desaintds.
Rappelons ici que nous ne sommes intéressée qsel’damssion de la premiére dislocation partielee d
Schokley.

3. Résultats

a) Bicristal parfait

Les simulations réalisées sur un bicristal pagaitmettent de visualiser I'émission de dislocations
par l'interface (voirFigure V-18, seuls les atomes définissant les fedes sont représenjésa
contrainte critique d’émission obtenue est de ZB&. Notons que l'ordre de grandeur est consistestt

celui choisis dans les parameétres utilisés damoliele présenté dans la section précédente.
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(a) tstep = 80,800 (b) tstep = 80,900 g = 81,000 (d) tstep = 81,700

Figure V-18:Nucléation d’'une boucle de dislocatior partir d’un interface S5 (210) 53.% interface a 10K.

L’évaluation de I'enthalpie libre d’activation eslle plus délicate. Dans la Figure V-19 (image de
gauche), on observe I'évolution de I'excés d'érerngar rapport & I'énergie d’'un cristal parfait deis
volumes (noté V) différents dans lesquels on cateula différence entre I'énergie du systeme agaaprés
émission. Une augmentation de V engendre logiquenmes augmentation de I'excés d’énergie ce qui est
du au fait qu'un nombred’atomes plus important eshsidéré. On observe que I'énergie du volume
augmente de maniére quasi linéaire jusqu’a 4008Q@pdaemps, la pente diminue lorsque le temps Idalca
est supérieur a 40000 pas de temps. Cette dermigymente rapidement avant I'’émission de la premiére
dislocation. Une fois la premiéere dislocation pelti émise I'excés d'énergie du systéme diminue.
L'évaluation de I'enthalpie libre d’'activation edélicate. Nous supposons ici que cette derniéré étesl
définit comme la différence de deux mesures. Lanjgee étant la différence entre I'énergie initiale
volume considéré et I'énergie du volume au paseateps auquel la premiere dislocation partielle de
Shockley est émise. La seconde mesure est la dfiffér entre I'énergie initiale d’'un méme volume
contenant uniqguement des atomes d'un cristal dgaméme orientation relative par rapport aux cooili
aux limites. Ceci nous permet de nous affranchitfé@wergie cinétigue des atomes du volume qui ng& so

que trés peu influencé par la dislocation.
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Figure V-19: Excés d’énergie dans différent volumesalcul pendant la simulation de traction a 6.1 GPa

Les simulations incorporant un ledge dans la atrecinitiale du bicristal permettent elles aussisaeuler
I’émission d’une dislocation par le joint de grduoir Figure V-20). La contrainte critique d’émisside la
dislocation partielle est évaluée a 1.96 GPa. begg de grains contenant des ledges constitugrdarc
des sources de dislocations plus favorables queiles de grains parfaits. Notons ici qu'un sengle de
désinclinaisons est considéré. Ainsi pour d’autnegles d’inclinaisons les sources de dislocatiessplus
favorables pourraient ne pas étre les ledges leltaésest donc a vérifié pour d’autres géométries
l'interface. Notons que ces simulations révelerg gantrairement aux hypothéses de Li, les ledgesone
pas de simples donneurs de dislocations mais dabiés sources de dislocations. Ainsi le ledgeeasbre
présent apres émission de la seconde dislocatidtelfg|a de Shockley. Ceci confirme la validité de
I'hypothése formulée ci-dessus ou I'annihilatiors dedges post émission est ignorée. Notons aussiegu

dislocations sont émises aux limites du ledge. idm$auteur du ledge, définit comme le nombre ldagp

atomiques supplémentaire dans le ledge, pourriteimcer le mécanisme d’émission. Enfin, le modéde

Li, prédisant I'annihilation du ledge post émissdmla dislocation pourrait étre exact dans lectate ledge

b) Effet d’'un ledge

repose sur un plan de glissement favorable dwatrist
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(a) (b) (c) (d) (e)

Figure V-20: Nucléation d’'une dislocation partiellea partir d'un ledge. Simulations a 10 K.

Dans la Figure V-21, nous présentons les mesueérirgies de différents volumes choisis en fonaio
temps. La courbe exces d'énergie/ temps suit laen@&mdance que dans le cas précédent ou l'intenface
comprend pas de ledge. Ainsi les valeurs des gu¢héibres d’activations devrait étre sensiblemiest
méme dans les deux cas (interface avec ledgetedhice parfaite).
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Figure V-21: Evolution de I'énergie des volumes chisis en fonctions du temps, a 6.1 GPa.
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c) Comparaison des sources de dislocations

Dans la Figure V-22, nous présentons les mesureekhalpies libres d’activation par unité de
volume (représentées par des triangles noirs) ldacss d’une interface parfaite (figure du haut)las le
cas d’'une interface contenant un ledge (figure ds).bLes cercles noirs représentent les mesures des
maximum des différences d’'énergies de V par unéévdlume, et les cercles blancs représentent les

mesures de I'énergie par unité de volume d’unararfait soumis aux memes conditions aux limites.

Nous observons alors qu’a partir d'un certain vaude calcul, les mesures de I'enthalpie libre
d’activation par unité de volume convergent. Despluine comparaison des deux figures présentées ci-
dessus révele que I'estimation de I'enthalpie lifectivation dans le cas d'un interface parfageenviron
2.5 fois plus grande que dans le cas d'une inter¢antenant un ledge. Ceci signifie donc qu’a teatpée
et état de contrainte donnés, une interface contenn ledge nécessitera un apport d'énergie par
fluctuations thermique moins conséquant qu'unerfate parfaite. Les «ledges » peuvent donc etre

considérés comme sources principales de dislocatiergranulaires.
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Figure V-22: Evolution des mesures d'énergies enrfotion des volumes de calcul

C.Application eéléments finis

Dans cette section nous introduisons les lois depootements développés ci-dessus dans un code
élément fini (Abaqus). Ces simulations nous peremetti’évaluer I'importance de I'orientation desjisi de
grains par rapport aux directions des conditiométdis imposées ainsi que l'influence des ligngsds que
nous avions ignoré jusqu’alors. L'étude par élémdintis se déroule en deux étapes. La premiéreeétap
consiste a développer deux subroutines UMAT, prograes en FORTRAN, dans le code Abaqus et a
vérifier la concordance avec les formules analgiquLa seconde étape consiste a créer numeériquement

géométrie satisfaisante pour évaluer de maniemdus réaliste possible le comportement des joists d

grains.
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Afin de vérifier la concordance entre les lois @enportements implémentées dans la subroutine
UMAT et les lois analytiques, nous définissons otume cubique constitué d'un unique élément de type
C3D8. Un déplacement est imposé sur la surfacdiymgierpendiculaire a I'axe des ‘z’. Ce déplacemen
est établi de maniére linéaire avec le temps. e cganiére, on impose un taux de déformation d@1ds

aux limites. Des conditions de symétrie sont impesgur toutes les surfaces limites passant pagiher.

Figure V-23: Volume utilisé pour la vérification dela loi de comportement des inclusions.

Les Figure V-24a) et b) et laFigure V-25se réferent au comportement des inclusions eeptést
respectivement, une comparaison entre les coudrggamtes déformation de la phase inclusion peéulitr

les éléments finis et par les formules analytiquecaune taille de grain de 1micron a un taux de
déformation de 1.E-3/s, I'évolution de la densiédislocation avec la déformation prédite par l[éménts
finis avec une taille de grain de 1 micron et unxtale déformation de 1.E-3/s et différentes courbes
contraintes déformation de la phase inclusion alex tailles de grains de 1 micron, 100 nm et 20 nm
lorsqu’un taux de déformation de 1.E-3/s est impmsé limites. Nous observons que les prédictiorss de
éléments finis sont en coincidence quasi parfaiée s formules analytique. L'évolution de la dgnge
dislocation est correcte dans la mesure ou la tedsi dislocations est constante lorsque le corapent

de la phase inclusion est élastique. Puis, lorégypasticité commence, la densité de dislocatmmmait
une augmentation rapide engendrée par la tresdorténation du stockage de dislocations par rapgort
mécanisme d'annihilation. Enfin, la densité de aligtion augmente moins rapidement lorsque
I'annihilation des dislocations devient non négibke. La sensibilité a la taille de grains des jgtéxhs par
éléments finis est elle aussi représentative damedsure ou I'on obtient une pente de Hall et Pdi&h

0.103 trés proche des valeurs expérimentales de 0.1
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a) b)

Figure V-24: a) Comparaison entre les courbes cordintes déformation prédite par les éléments finistgoar les
caluls analytiques avec d=1micron, b) Evolution dé&a densité de dislocation avec la déformation (élémts
finis).

Figure V-25: Courbes contraintes déformation prédie par les éléments fini a différents taille de gras.

Pour des raisons de concision, les courbes présentiessus ne sont pas présentées dans le caplugske
matrice. Cependant les résultats obtenus sont deeng@alité que ceux présentés précédemment. Notons
gue le comportement de la phase matrice dont be daudéformation viscoplastique équivalent est éonn

par (5.1.27), est modifié par:

(5.4.1)

Avec v =0.8. Cette approximation est due au fait que le cadcutapport de la contrainte équivalente de

I'inclusion sur la contrainte critique d’écoulemeéntéro Kelvin de la phase inclusion n’est pasiptestors
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du calcul du comportement de la phase matrice.iAimais surestimons la contribution de la déforomati
viscoplastique de la phase matrice, ce qui engeshminie un comportement plus souple que celui ppadit

le modéle présenté dans la section dédiée au ctenpamt de la phase matrice.

Les lois de comportements sont programmées en dang@ORTRAN a l'aide de la méthode de
prédiction/correction (pour I'incrément de déforiatviscoplastique). La méthode de Newton Raphson a
été implémentée afin d’évaluer la densité de d&lono a chaque pas de temps. Les subroutines UMAT
nécessitent I'évaluation de la matrice Jacobieraseathtamps de contraintes, dont I'expression eseptée

dans I'annexe, afin de prédire le pas de calcuhagt

La seconde étape de cette analyse par élémergscéinsiste a simuler le comportement de quatregrai
carrés de taille 20nm dans un premier temps, fisnd dans un second temps. Les grains sont endebés
joints de grain d’épaisseur 1nm. L'analyse estiséalen 2D ou nous faisons I'hypothése des coisain
planes. Cette approximation est faite dans le bulichinuer les pas de temps de calculs. Les élénsemit
de type CPS4. La surface représentative et lesittamsl aux limites sont présentées dans la FigugsV
Des conditions de symétries sont imposées suigesd passant par I'origine paralléles a I'axe ‘dest a
'axe des ‘y’. Un déplacement évoluant de maniémédire avec le temps est imposé sur la ligne dimit
paralléle a I'axe des ‘X’ ne passant pas par linegle sorte & imposé un taux de déformation etidrade
1.E-3/s.

Figure V-26: Surface représentative utilisée et catitions aux limites.
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La Figure V-27 présente les contrainte de Von mid@ss la surface représentative a différents temps
(t1<t2...<t6). On peut alors observer que la plagtidebute dans les coeurs de grains suite aux rséuesi
d’évolution de la densité de dislocation. Les cainties dans les joints de grains paralléles arfaca de
traction sont de méme ordre que celle dans lessjaia grains alors que les contraintes dans lessjdie
grains perpendiculaire a la surface de tractiort sonstamment inférieure a celles des joints déngra
perpendiculaire a la surface de traction. A t5 desurs de grains ont atteint I'état de saturation de
contraintes et la plasticité continue principaletraiams les joints de grains dont le comportemestigjue

est plus souple que celui des cceurs de grains.

Les simulations révélent aussi que de fortes cdrations de contraintes se développent dans legszon
d’intersection de plus de deux grains. On noteadedraintes de Von Mises de 2GPa. dans ces zooes al
gue la contrainte de Von Mises dans les coeurs @iaggn’atteignent que des valeurs de 1.2 GPa. Ces
concentrations de contraintes ne sont pas liéaggadmétrie des grains. D’autres simulations owtams

ont une géométrie hexagonale et ou les intersectims lignes décrivant les hexagones sont arrgndies
révélent des concentrations de contrainte du méudre de grandeur. De plus, rappelons que les niwdau

contraintes dans les joints de grains sont sous@stans ces simulations par éléments finis.

t1 t2
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t3 t4

t6
t5

Figure V-27: Images représentant les contraintes déon mises a différents pas de temps.

Légende

Les memes simulation réalisées avec des taillegales de 10nm révélent des comportements semblable
aux résultats présentés ci-dessus. Cependantresrtoations de contraintes au niveau des jointgai@s

sont nettement plus prononcées (de I'ordre de ~30GP
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1. Discussion

Rappelons ici que les simulations présentées awdeprésentent des limitations. Tout d'abord la
géométrie des échantillons devrait étre décrite phes de raffinement, ce qui entraine une augrienta
notable des temps de calcul. Des conditions degiérié sur les surfaces limites s’avéreraienestafin de
pouvoir comparer les prédictions des simulatioésnéhts finis et celle des modéles basés sur l&srsch

d’homogénéisation.

De plus, la loi de comportement décrivant le cortgraent des joints de grains n’est précise que
dans le cas des joints de grains de §fpelLes DM peut s’avérer étre un outil précieux afe permettre
une modélisation plus rigoureuse. Afin de remédieces simulations un modele basé sur la plasticité
cristalline est développé au chapitre suivant.
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Chapitre VI.Modele basé sur la plasticité cristalline

Au chapitre précédent nous avons montré a l'aitlen dnodéle relativement simple que le
mécanisme d’émission de dislocations par les jaletgrain joue un réle important dans I'adoucissgme
du comportement viscoplastique des matériaux N@nr@e rappelé dans les conclusions du chapitre V, la
modélisation proposée alors ne tiens pas comptelitfégents angles d’inclinaisons des joints derggani
de la texture du matériau. Ainsi, dans ce chapitoeis choisissons une approche basée sur la fifastic
cristalline, ou les mécanismes de déformation déntis localement sur chaque systéme de glisseent,
qui a terme nous permettra de décrire avec unedgranécision I'effet du mécanisme d’émission de
dislocations tout comme I'effet du mécanisme deép@tion de dislocations dans les joints de grains.
L’étude est limitée au cas de sollicitations monajaes dans le régime quasistatique. Ce chapitrares

travail en cours de développement et seul le faemed de I'approche envisagée est présenté ici.

Avant de présenter les détails de cette nouvelpeogpe, le formalisme de la plasticité cristalline
est rappelé dans la section suivante. Notons gessént que les travaux de Cheong et al. ont dééqoe
cette approche permet de simuler I'effet de talb@s le comportement des matériaux conventionrals p

I'implémentation des lois de comportements dansade de calcul par éléments finis (Abaqus).
A.Rappel

Typiquement, I'approche cristalline se base sutdeomposition du gradient de déformation. Cette
derniére peut étre additive (Nemat-Nasser 1979) naultiplicative. On décompose le gradient de
déformation en une partie élastique et une parétastique. Généralement, 'endommagement du raatéri
est décris dans le gradient de déformation inéjasti Dans le cas de la décomposition multiplicative

I'écriture la plus souvent utilisée, proposée paad et Rice, est la suivante (Asaro et al. 1977):
F=FFP (6.1.1)

Ou F ‘et FPdénotent respectivement les gradients de déformaiastique et inélastique. Clayton et

McDowell proposent eux une décomposition multighica différente F = FF F P, ot F' représente
'endommagement du matériau (Clayton et al. 2008).taux du gradient de déformation inélastique

dépend de I'effet du mécanisme de déformation lsaqee systeme de glissement et s’écrit donc:
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FP=  o¢m?An" FP (6.1.2)

a

Ici, a dénote le systéme de glissement (il y en a 12 tlarss du cuivre)g® ,m? et n® représentent

respectivement le taux de déformation viscoplastisur le systéme de glissementla normale du plan de
glissement et la direction de glissement corresantad Le tenseur des contraintes de Piola Kirclodfui

est le conjuguée de la déformation élastique, @stél par:
T=LE® (6.1.3)
Le tenseur des déformations élastiques s’écrit opsunt
= =1{ FeF e 3 (6.1.4)
2
Le second tenseur de Piola Kirchoff est lié augansgles contraintes de Cauchy par la relation atgva
T = FE‘{(detF °)sF } (6.1.5)

Nous présentons ici le modele de Cheong et al.d@het al. 2004), décrivant I'effet du glissement
des dislocations sur chaque systéme de glisselreetdi d’écoulement est celle proposée par Busss$B
1990). La contrainte percue par une ligne de diglon dépend de la scission résolue sur le plan de

glissement considéré et de la contrainte due éélsepce de dislocations et s’écrit comme suit:

(6.1.6)

Ici z‘,"" est la contrainte d’écoulement? est la scission sur le plan de glissemeBtest la résistance

athermique au glissement d'une dislocation qui sexplicitée par la suite/71 et /13 représentent

respectivement le module de cisaillement a la teatpée étudié et le module de cisaillement a zérlyiK.

Dans cette approche raffinée on différencie leslodations statistiguement présentes des
dislocations géométriquement nécessaires afin dadpe en compte I'effet du gradient de déformation

engendré par la présence de ces dernieres. Comn®elelacas des approches de Kocks et Mecking,
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I'écrouissage dépend directement de I'évolutioriaddensité de dislocations. Dans I'approche présent
est nécessaire de définir deux lois d’évolutionrphaque type de dislocations. Considérons toltatthle
cas des dislocations géométriquement nécessantesduites par Nye (Nye 1953), dont I'évolution est

donnée par les travaux de Busso et(Busso et al. 2000). La densité de dislocationsrgdoquement

nécessaire, noté¢e , peut étre décomposée en la somme des dislocatisngt des composantes

normaless et tangentiellesrgt des dislocations coin :
en e

g =rem’ +rg € 4 ¢ i (6.1.7)

Les contraintes de résistance au glissement somtég par relation de type Taylor écrite comme

Suit :

- Dans le cas des dislocations statistiquement pr&sen

N
S =/gn s | Hr’s (6.1.8)
b=1

- Dans le cas des dislocations géométriquement reicess

N
S=/an .| r (6.1.9)
b=1
Dans les relations (6.1.8) et (6.1.9) les coeffitié, eth""”, I =S, Greprésentent respectivement des

parameétres statistiques décrivant I'arrangemertiadmies dislocations et des fonctions d’interacsi@ntre
les différentes composantes des dislocations. b&raiate de résistance au glissement est la moydese

contributions des deux types de dislocations efrig’éomme suit:

o 112

S = (i)2 +( 8) (6.1.10)

Le taux de déformation sur le systéeme de glisseraentsulte du mécanisme thermiquement activé de

glissement de dislocation qu’on choisis ici de @éavec une expression exponentielle :
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q

- t?-Sm P
7 = gexp Rl o ) g

a 6.1.11
kT fomm sgn(” ( )

Ou g,est le taux de déformation moyen engendré par iquarévénement de glissemefy, est I'énergie

libre de Helmholtz k est la constante de Boltzmanhgst la températurd,, est la contrainte maximale de

glissement sans apport d’énergie au systéme paudtion thermiques, et p et g décrivent la « forn

diagramme de résistance au mouvement des dislosatio

L’évolution de la densité de dislocations géoméigigent nécessaire est obtenue en écrivant la
discontinuité du circuit de Burger a partir du gesudl de déformation plastique et a partir de lanitédn du
tenseur de dislocations de Nye. La relation obtezsiepar la suite différenciée par rapport au teafjpps

d’obtenir I'évolution de dislocations géométriquarnaécessaire suivante :

a a a a
bG(erm +r,

far ) =curlg® A4 F) (6.1.12)

L'évolution de la densité de dislocations statistigent présentes est basée sur les effets
antagonistes de stockage et d’annihilation de cliglons (Cheong et al. 2004). Ici encore on difiére les
composantes vis des composantes coins. Dans lescdsule stockage de dislocations est décrit d’'une
maniére statistique en tenant compte du libre pascmoyen des dislocations qui est lié a la derdsté
dislocations stockées par I'application du princgieesimilitude. L'annihilation de dislocations eficrite
par l'introduction d’'une surface d’annihilation ddmlant du caractere de la dislocation considérnéenes
dislocation de méme caractére pénetre cette suofacensidére qu’elle sera alors annihilée. Enigpaht
la relation d’Orowan on obtient le taux d’annihitet. Enfin, I’évolution de la densité de dislocatso

statistiquement présentes s’écrit comme la sommawdude stockage et du taux d’annihilation, orestit

- Dans le cas des dislocations coins (I'indice ereé&ix composantes coins)

(6.1.13)

- Dans le cas des dislocations vis (I'indice sw éf@nx composantes vis)
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N

r’#2d g ° (6.1.14)
=1

Dans les relations (6.1.13) et (6.1.14f, etr 3, sont les taux d’évolution des densités de dislooatbins

Ssw
et vis sur le systtme de glissement considéré. pasameétre€,d,K i=e, sw représentent
respectivement un paramétre décrivant la magnitddetaux de glissement, la distance critique
d’annihilation et un coefficient de proportionnélilécrivant la mobilité des dislocations est la norme

du vecteur de Burger.

Le modéle de Cheong et al. permet de décrire avaaes I'effet de taille dans le comportement des
polycristaux ayant des tailles de grains varian18@ microns a 7.5 microns. Les simulations soaligées
sur de cubes contenant 8 grains cubiques de mémensdions. La densité initiale de dislocations
géomeétriquement nécessaires est nulle dans tagesrhulations. Les auteurs remarquent un manque de
convergence du modéle lorsque les tailles de geainsinférieures & 30 microns qui est expliquél@dait
que la densité initiale de dislocations statistigaat présentes est faible par rapport a la tréglegap

évolution de la densité de dislocations géométritgre nécessaires.

B.Extension au cas de I'émission/pénétration

Dans cette section nous proposons un formalismeldatéveloppement est en cours permettant de
prendre en compte séparément I'effet du mécanisémaiskion de dislocations par les ledges et I'efieta
pénétration des dislocations émises dans les jdimtgrains. Rappelons encore ici que cette appreshe
plus précise que l'approche proposée au chapitéeédent dans la mesure ou l'on pourra, a terme,

considérer simultanément tous les angles d’indimraides joints de grains possible.

Tout d’abord, le modéle de présenté au chapitredolent démontre que I'’émission de dislocations
par les joints de grains, et plus précisémentgmfddges peut étre responsable de la chute deda Hall
et Petch. En effet dans le domaine nanocristallmslensité de dislocations dans les coeurs desgesin
moindre et les champs de déformation locaux damgoiats de grains sont plus & méme a rendre plus
« souple » les joints de grains ce qui a pour apnséce de favoriser I'émission de dislocations Ipar
joints de grains. A l'aide de simulations de dyngue moléculaire on a pu montré que le mécanisme
d’émission est thermiquement activé et que leddiglons émises se déplacent sur les mémes systiemes
glissement que les dislocations présentes dansomss de grains. La problématique se résume donc a

modéliser avec les outils de la plasticité crigtallle mécanisme d’émission de dislocations aingi g
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meécanisme de pénétration des dislocations émiseslés joints de grains. Si dans I'approche de Ghetd

al. il n'apparait pas nécessaire de représenter@éeision les joints de grains, dans I'approcfésente, il

est indispensable de décrire le plus précisémessilple les joints de grains. Les travaux de Nyesnou

indiquent que les joints de grains peuvent étresidémé comme des zones a trés forte concentragon d
dislocations géométriguement nécessaire dont Isepo® est requise pour assurer que les deux aristau

formant l'interface ont un angle d’inclinaison nionl.

Tout d’abord, présentons une modélisation numérjmpssible (voir Figure VI-1). On observe 6
grains, de couleur bleu clair, enrobés de jointgraéns (bleu foncé€). Le comportement des cceurgalas
est ici encore différent de celui des joints dergrgour lesquels une nouvelle loi de comporterdeittétre

développée.

Dans le cas des cceurs de grains, le formalismelapgpée par Busso et Cheong et al. peut étre
utilisé dans sa totalité. Ainsi le comportement ddstaux est décrit par les équations (6.1.1).4.14).
Notre modéle décrira donc les mécanismes de steckagd’annihilation des dislocations sur chaque
systéme de glissement et .les contributions ddecdisons statistiquement présentes et géométrigaem

nécessaires seront donc différenciées.

Deux issues majeures doivent étre soulevées: tigésn des joints de grain, qui doivent avoir un
caractere changeant avec l'angle d'inclinaison dgsins le formant, et la description de

I’émission/pénétration des dislocations.
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Figure VI-1: Modélisation par éléments finis

Deux approches peuvent étre utilisées afin de @i géométrie des joints de grains. Comme
rappelé dans I'état de I'art, les joints de grgdesivent étre représenté a l'aide d’enchainementsitds
structurelles de désinclinaisons. Cependant ilistexpas encore de lois de comportement permettant
décrire le comportement des désinclinaison. Larsge@pproche, que I'on utilisera dans ce travaiisiste
a représenter les joints de grains comme des zeéneses forte concentration de dislocations
géométriquement nécessaires. Dans ce cas, |lepigitain pourrait étre représenté par les zoneS 2le la
Figure VI-1, ou l'orientation cristallographique tezone 2 est la méme que celle du grain 1. Dearl&m

zone 3 a la méme orientation cristallographiquelgggain 4.

La description des joints de grain basée sur igleaations géométriqguement nécessaire requiert
I'évaluation de la densité initiale de dislocatiom®sentes initialement présentes dans le matédau.
pourrait alors se baser sur des techniques expétdaihes ou sur les modeéles existant. Dans le capetés
angles d'inclinaisons, on peut déduire la densitélidlocations a partir de la formule de Frank. &ejant,
tous les procédés de fabrication ménent a des nistlyex constitués majoritairement de joints dergea

grand angle d’inclinaison.
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La seconde étape consiste a modéliser le compentedes joints de grain. Avec le choix de la
représentation des joints de grains basée sur emsitél de dislocations géométriquement nécessaiees.
formalisme développé par Busso et al. peut étreifigodfin de décrire le comportement des joints de

grains.

Dans un premier temps, nous choisissons d’'igneeemécanismes d’émission de dislocations par
les « ledges » et de pénétration de dislocations s joints de grains. Cette premiére approchmgttra
de prédire la loi de Hall et Petch jusqu’au débutrégime NC (d~80 nm). Ainsi, le comportement en
plasticité des joints de grain pourrait étre dédetla maniére suivante. Les équations (6.1.1).A7p6
peuvent etre réutilisées sans aucune modificafionda décrire le gradient de déformation, le temsies

contraintes de Cauchy et la décomposition de laitiede dislocations géométriguement nécessaire.

La déformation des joints de grains peut étreitheér I'aide du mécanisme de glissement des
dislocations. Ainsi, le taux de déformation vis@splque sur chaque systéme de glissement des g#nts
grains peut étre décrit par(6.1.11). La contraidée résistance au glissement sur chaque systéme de
glissement dépend uniqguement de la contributiondigecations géométriquement nécessaire et s’écrit

donc :

=g (6.1.15)

N
ous =/, | Wre.

b=1

Rappelons ici que la densité initiale de dislogaigéométriguement nécessaires dans les jointsadeast
grande ce qui engendre directement que la corgraiatrésistance au glissement soit grande ellg. auss
Ainsi, on s’attend donc a pouvoir prédire la loitdall et Petch a I'aide de cette premiére approbleeplus
cette approche devrait permettre de s’affranchipihbléme de convergence rencontré par Cheong et al

dans le cas de petite taille de grains.

La seconde étape du développement du formalismsistera modéliser les mécanismes d’émission
et de pénétration des dislocations. Cette étapmgita de prédire la chute de la loi de Hall etcPeit
d’évaluer les contributions respective des mécagssdiémission et de pénétration de dislocation dess
joints de grains. Bien que le formalisme n’ait pasore été développé, notre approche devrait éséeb
sur le principe suivant. Un événement d’émissiamddislocation par un joint de grain engendreraxdeu
effets : la disparition d’'une dislocation dans oimj de grain et, I'apparition d’'une nouvelle diskbion
dans le cceur de grain. Le mécanisme de pénétddmuislocations présentes dans les cceurs desgrain

considéré comme I'évenement inverse. Numériquementansfert de dislocations pourrait étre modélisé
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a l'aide de lintroduction d’une nouvelle conditi@ux limites sur les flux de dislocation au nivedas
points d’'intégration des éléments. Une approchelai®, basée sur les flux de densité de dislooatia

déja été réalisée avec succes par Arsenlis eéialeflis et al., 2004)

Dans la suite de ce travail de thése nous développeles criteres d’émission et de pénétration de
dislocations. L’objectif serait évidemment de pouvier les résultats obtenus par simulations de ®kes
critéres d'activations des mécanismes d’adoucisserha figure 6-2 présente les étapes du développem
du modéle. Ainsi, comme précisé ci dessus la IdHdk et Petch sera prédite jusqu’a des taillegdéns
de ~50nm. Dans un premier temps nous utiliserorsapproche locale qui sera suivit d’'une approche no
locale qui permettra de quantifier les effets aadlise des gradients de déformation. Enfin, pauite :ious

introduirons une modélisation des phénoménes d&aonist de pénétration de dislocations
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Etape I: Modélisation de la loi de Hall et Petch jsqu’au domaine UF

Comportement des coeurs de grains:
\ 4 Modele de Cheong et al.

I. Approche non locale

Géomeétrie des joints de grains:
Composé uniquement de dislocations
géométriquement necéssaires (DGN)

A 4

Evaluation des densités de DGN en
fonction des angles d’inclinaison des
joints de grains :

-Mesures expérimentales ?
-Estimation a partir de modéles ?

A 4

Comportement des joints de grains:
Mécanisme de glissement de
dislocations. Modéle de Busso et al.

Utilisation des lois de comportements
développées en |

>
o
°
=)
o
o
=
®
o
o
=l
®
v

Etape II: Modélisation de la chute de la loi de Hdlet Petch

A 4

-Développement de critéres de
pénétration et d’émission de dislocations
- Introduction de variable de flux

Figure 0-2: Etapes du développement du modele
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Conclusions et perspectives

Les travaux de recherches présentés dans ce dotaneent pour objectif principal d’'identifier
les mécanismes de déformations viscoplastiquesatpénels dans les matériaux nanocristallins eh d’e
proposer une modélisation basée sur des raisonterpagsiques et sur I'analyse critique des travaux
disponibles dans la littérature. A long terme, reevdil s’inscrit dans un projet d’optimisation da®cédés
de fabrication afin de rendre possible l'utilisatides nanomatériaux dans un cadre industriel. Comme
précisé tout au long de ce document, les connaissamacquises dans le domaine des matériaux
nanocristallins sont pour la plupart sujettes &wision. Aussi, il nous a paru nécessaire d’ingesti
rigoureusement les effets des mécanismes les plugest suspectés d'étre responsable du comportement

anormal des matériaux nanocristallins.

Ainsi, nous avons consacré notre premiére appr@cHétude des effets des mécanismes de
diffusion sur le comportement macroscopique desén@mtx NC. En considérant la différence
microstructurales des grains et des joints desgref I'évolution de la fraction volumique des fsirde
grain avec la taille de grain, nous avons adop& topologie composite biphasé afin de représester |
matériau. Le matériau équivalent est donc compasgedphase inclusionnaire représentant les coeurs de
grains et d’'un phase matrice représentant les éngrains. Les mécanismes de glissements de diglnc
et de fluage de Coble sont supposés actifs darsdess de grains alors que le comportement dedseph
matrice est supposée avoir un comportement élasptpstique parfait. Ce choix était alors motivé lea
peu de connaissances disponibles sur le comportede=njoints de grains. La transition d’échelle est

réalisée a l'aide d’'un schéma autocohérant.

Le modéele révéle que la chute de la loi de HaPetich, qui se traduit par un comportement plus
souple des matériaux NC ayant des tailles de giaigsieures a la taille de grain critique (d~25)nm
pourrait étre attribuée a I'activité des mécanisahesliffusion. En effet on remarque que la chutéadei
de Hall et Petch se produit lorsque le mécanismiudge de Coble domine le mécanisme de glissement

des dislocations.

Dans un second temps, le modéle est étendu awcglisdement des joints de grain accommodé
par la diffusion de lacune le long des joints dairgg, connu sous le nom de glissement de LifscGittte
extension méne a des chutes de la loi de Hall sthPeeaucoup plus prononcées que celles mesurées
expérimentalement. Ainsi, étant donné qu'aucune&gxgentale n’a démontré I'activité du mécanisme de
glissements des joints de grains dans le cas dériaat ayant des tailles de grains de ~25nm, nous e

avons conclus que le mécanisme de glissement dehlitif n'est pas actif dans les matériaux NC.
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Motivés d’'une part par de récents résultats expmtaux tendant a démontrer que les taux de
déformation en fluage mesurés jusqu’alors seraiesta 'endommagement du matériau, et d’autregzart
des simulations de dynamique moléculaire suggéranin mécanisme d’émission de dislocations par les
joints de grains puisse étre opérationnel dangdane nanocristalline, nous avons été amené a peopo

une nouvelle modélisation tenant compte de ce nigtan

Par le biais d'une réflexion de fond visant a ifiest l'activité des sources de dislocations
intergranulaires, ainsi qu'a identifier la nature des sources (désinclinaisons, «ledge »), noassav
développé un modeéle permettant de décrire I'effetribcanisme combiné d’émission de dislocation et de
pénétration de dislocation sur le comportementjdiggs de grains. Cette nouvelle loi de comporteimen
s'appui sur le formalisme d’écriture des mécanisthesmiquement activés et les paramétres nécessaire
sont évalués a partir de raisonnement simples lzasétes modéles théoriques et simulations de diguam
moléculaire disponibles dans la littérature. Dansnbdele proposé, nous supposons que le comportemen
des joints de grains devient plus souple lorsquaile de grain est diminuée en raison de I'augiaiion
de la présence de sources de dislocations qui eméne pénétration des dislocations émises darjgites
de grains. La pénétration des dislocations est fis@@@comme un choc mou menant a une diffusion de
masse localisée dans les zones de pénétrationgislesations. La topologie utilisée dans le premier
modele est reprise et la transition d’échelle éatisée a I'aide d’'un schéma sécant autocohérafin, &
partir des prédictions du comportement des coeugsales provenant de la premiére approche, noussavo
identifié les limitations de I'écriture du mécanisrd’écrouissage utilisée jusqu’alors. Suite a cetas
avons proposé une extension des modéles d’écrgeiskss métaux dans le cas de matériaux UF et NC.
Entre autre, nous proposons l'introduction d’'unveau terme de résistance au glissement des dislosat

représentant I'effet & distance exercé sur lesdhsions par les joints de grains.

Les simulations du modéle menent a des prédicticds proches des résultats expérimentaux
obtenues sur des échantillons de grande qualités Némontrons, que le comportement dit « anornials»
matériaux nanocristallins pourrait aussi étre duchangement de caractére relatif des joints dengrai
lorsque la taille de grain est faible. En d’autenes, en diminuant la taille de grain, le compodst des
joints devient plus souple que celui des coeurg@@gyce qui méne a la chute de la loi de Hallettt® De
plus, nous avons simulé le comportement en fluagmaltériau et nos prédictions des taux de défoomati

sont en accord avec les derniers résultats expérame en date.

Dans l'objectif de mieux comprendre l'effet dededges » sur le mécanisme d’émission de
dislocation par les joints de grains, nous avortsrecours a des simulations de dynamique moléeulair
Dans ces derniéres nous avons simulé le comporteshame interface parfaite et le comportement d’'une
interface contenant un «ledge ». Les simulatiomssnont permis d’évaluer avec plus de précision les

paramétres décrivant le mécanisme d’émission decdiions. De plus, nous avons pu identifier lagses
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principales de dislocations en fonction des stdt@ns imposées. Enfin, les simulations de dynamiq
moléculaire montrent que les « ledges » ne sontlpasmples donneurs de dislocations mais de bésita

sources de dislocation au méme titre qu’une sadederank et Read.

Les lois de comportements développés sont intredians un code de calcul par €lément fini afin
d’investiguer I'effet de 'orientation des joint® dyrains par rapport aux surfaces de traction.réegltats
obtenus nous permettent de conclure que l'orianmtalies joints de grains pourrait avoir une forfeuance
sur la réponse des matériaux NC. De plus, de tmdesf concentrations de contrainte localisées aeani

des lignes triples sont révélées par nos simulgtion

Enfin, afin de s’affranchir des limitations du nébel tenant compte du mécanisme d'émission de
dislocation par les « ledges » et du mécanismgsdétration de dislocations dans les joints dengraious
présentons le formalisme d’'une nouvelle modélisatoui sera réalisée par éléments finis, basédasur
plasticité cristalline. A terme ce modéle permettfévaluer séparément les effets des mécanismes
d’émission et de pénétration de dislocations. Des,pgrace a cette approche, nous serons en mesure
d’évaluer avec beaucoup de précision le comporteien matériau comportant plusieurs types de foint
de grains. Ceci permettra de quantifier d’'une paftet de I'orientation relative des joints de gra par
rapport aux surfaces limites et d’autre part I'etfe la texture du matériau.

Suite a cette premiere étude du comportement ddgrimax nanocristallins, nous sommes
désormais en mesure d’établir une nouvelle cargenticanismes de déformations (Voir Figure -1). iAins
lorsque les tailles de grains sont inférieures @ rif, I'activité des dislocations au sein des cadargrains
au bénéfice des mécanismes d’émission de dislosagi@ar les joints de grains et de pénétration de
dislocations dans les joints de grains. Lorsquéealiée de grain est inférieure a~10 nm, sachant lgge
mécanismes de diffusion ne sont probablement pésatipnnels et que I'activité des dislocationsreslke,
nous suggerons que la déformation plastique durmaatéésulte du glissement des joints de grain non
accommodé par la diffusion de lacune. Les taillesgdains limites dépendent évidemment du taux de

déformation imposé mais aussi du procédé de fatmica
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Cristaux:
Glissements des grains

Joint de grains et

Cristaux:
Activité des dislocations
décroissantes

Joints de grains et lignes

Critaux:
Activité des dislocations
-stockage
- anihilation

lignes triples: triples: Joints de grain s et lignes
Fissuration -Emission de dislocations triples:
principalement par les Roéle de barriére
« ledges »
- Pénétration de
dislocations
~10nm ~50 nm Taille de grain

Figure -1: Carte des mécanismes de déformation

Etant donné la quantité de questions nécessitenplue amples travaux, les perspectives de
recherches a venir sont nombreuses. A cours termess continuerons limplémentation et le
développement du formalisme basé sur la plastcigtalline. Cette approche nous apparait capidatele
nos nombreux enseignements pourront étre tiré desltats obtenus. Dans un second temps nous
continuerons les travaux de dynamique moléculdirede quantifier I'influence de la géométrie demis
de grains sur le mécanisme d’émission de dislogestibes résultats de cette étude pourraient étripl€éa
'approche par éléments finis en cours de dévelogme. Enfin, étant donné que les mécanismes de
diffusions n'apportent probablement pas une coutidimn majeure a la déformation des matériaux NC et
gue l'activité des dislocations devient nulle lared’on atteint des tailles de grains inférieuresl@ nm, il
nous semble intéressant de développer un modéieegtant de décrire I'effet du mécanisme de glissgme
des joints de grains non accommodé par la diffusienlacune. Ce modéle permettra donc de décrire

I'endommagement du matériau.

Enfin, a longue échéance, il sera nécessaireedée modéles développés dans ce travail de thése
et dans les travaux a venir aux procédés de fdiamcatilisés. Ainsi, nous serons en mesure d’uat ge
sélectionner le procédé de fabrication en fonctiorcahier des charges du matériau désiré et d’aatte

d’optimiser les procédés de fabrication afin deifpler de nouveau matériaux.
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Annexe: La transition d’'échelle

Dans cette annexe nous rappelons brievement lésitees de transitions d’échelles utilisées dans ce

travail de thése.

Introduction

Une des difficultés majeures de ce travail de thiés@e dans la transition d’échelle. En effet, la
seule connaissance des mécanismes de déformdtémhalle microscopique ne suffit pas pour prédire
comportement du matériau. A l'aide de schémas ddggméisations adaptés on obtient des relations entr

les comportements locaux des constituants et Igpotement macroscopique du matériau.

De nombreux schémas micromécaniques ont été dfédopes derniéres décennies, et dans le
cadre de ce rappel de micromécanique, I'objecignévidement pas de répertorier et de relateoweles
schémas existants mais de présenter uniquemesthésas utilisés dans ce travail de thése ainsiegue
dérivation. Ainsi, I'extension de la solution d’'Edhy dans le cas viscoplastique proposé par Cherlkao
al. ainsi que le schéma sécant autocohérant déx&elogar Berbenni et al seront présentés dans cétrehap
(Cherkaoui et al. 2000; Berbenni et al. 2004). &mésns tout d’abord un bref état de I'art.

La méthodologie générale du changement d’échellprésentée dans la Figure 01. Typiquement
les schémas micromécaniques sont composés detapies, la premiére correspondant a la définition d
volume élémentaire représentatif (ci-aprés VER)laguel la technique de transition d’échelle sgrérée.
Ce dernier fut introduit dans les travaux de HagtiHlill (Hashin et al. 1963; Hill 1965), et doépondre a
trois conditions; il doit étre suffisamment petié dorte a représenter la microstructure du matéiau
suffisamment grand pour pouvoir décrire le compuoeet global du matériau. De plus, ce dernier dod é
représentatif du matériau dans le sens ou cesigtépdoivent étre indépendantes de son lieu dietian.
La seconde étape consiste a déduire les champsxl@szociés aux champs macroscopiques imposés. Si
I'on impose des contraintes aux limites, I'étape dite étape de concentration, si des déplacensamts
imposés aux limites la seconde étape est dite éwpelocalisation. Le derniére étape, dite
d’homogénéisation, correspond a I'application aeés dle comportement locales suivie d’'une procédere

moyenne appropriée (Bornert 1996; Berbenni etG42
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Figure 01: Schéma du fonctionnement du changeméchelles

La contribution d’Eshelby, qui fut 'un des pionréedans le domaine de la micromécanique notamment
grace a sa solution du probléme de I'inclusion,uestravail de référence, dans le sens ou unggtesle
partie des travaux de micromécanique se basenteeacfourd’hui sur cette contribution (Eshelby 1957
Dans le probléme de l'inclusion, une inclusionpalbidale est plongée dans une matrice élastigunéeinlie
matériau est homogéne et l'inclusion subit une estrain» qui correspond a une déformation sans
contraintes pouvant provenir par exemple d'un ckarent de phases ou encore d'un changement de la
température de linclusion. Eshelby établit alorse urelation entre le champ de déformation local et
I'eigenstrain par l'introduction d'un tenseur ditEdhelby. Une description plus approfondie de la
méthodologie suivie sera présentée dans la sestivante. On y abordera entres autres points lgisol

des équations de Navier par transformée de Foetrigar les fonctions de Green (Mura 1993).

Nous serons amenés a traiter de comportemento-®iasbplastiques, qui ne peuvent étre traités de
maniére exacte par la micromécanique. Aussi, dpsoapnations menant a des prédictions plus ou moins
«dures» du comportement des agrégats polycrigainont faites. Deux «écoles» ont proposé lestraint

des comportements élastoplastiques (Molinari €1397). La premiére propose une approche incréneenta
alors que la seconde se base sur des fluctuat®mobhaimps. En 1961 et 1962, Kroner, Budiansky, et W
(ci-aprées KBW) proposent une approche basées sufldetuation locales de champ de déformation
plastique autour du taux de déformation du miliembgéne équivalent, ce dernier étant indépendant de
coordonnées d’espaces (Kroner 1961; Budiansky. d1982). Typiquement, les schémas micromécaniques
basés sur ce type d’approche ont une tendanceeatisuer I'écrouissage des matériaux. L'approche de
KBW traduit la différence entre les champs de défition globaux et locaux a 'aide d'un terme élpsti

gui méne inévitablement a cette limitation.

En 1965 Hill proposa une approche incrémentale esuthux de déformations sont reliés aux taux de

contraintes par un tenseur élasto-plastique. Oh geveprésenter le schéma de Hill d'une maniénplsi
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comme correspondant a une linéarisation de ladot@mportement suivie de I'application de la soluti
d’Eshelby (Hill 1965). Les schémas de type Hill ménhtypiguement a des prédictions moins dures que

celles obtenues par les schémas basés sur I'agpdecKroner.

Cependant ces types d'approches sont toutes demded sur des approximations et sont encore
sujettes a discussion. Dans les approches baséts dluctuations de champs, I'utilisation de &usion
d’Eshelby n’est pas tout a fait |égitime car leamips de déformation plastiqgue ne sont pas «pedae»
eigenstrains. Les approches incrémentales néagssaite linéarisation de la loi de comportement ge g

peut s'avérer délicat et peut nuire a la précidemrésultats.

De nombreuses extensions des modeéles de KBW eilldentété proposées durant les derniéres
décennies. Dans le cas des comportements élastuplastique, I'approche de Kroner a souvent été
préférée a celle de Hill pour une raison majeuée la la difficulté de la linéarisation des lois de
comportements élasto-viscoplastiques. En 1981, Veogose une extension du model de Kroner dans le
but de décrire le comportement en fluage des naabér{Weng 1981). L'auteur défend la validité de
l'utilisation de la solution d’Eshelby par le fajue les déformations en fluage sont indépendanteauck
de contrainte et peuvent donc étre assimilées &idesastrains. En 2000 Cherkaoui et al. ont déysam
schéma auto cohérent, basé sur l'approche de Krdeesant compte des fluctuations des taux de
déformations viscoplastiques et des modules diéltstCe schéma permet d’obtenir des prédictiongm
dures du comportement viscoplastique (Cherkaoualet2000). Plus récemment, Berbenni et al. ont
introduit un nouveau schéma sécant, dont le dépelopnt sera explicité dans la suite de cette annexe
menant lui aussi a des prédictions plus souplesatoportement (Berbenni et al. 2004). Le succés des
approches de type Kroner a fait I'objet d’'une dgston approfondie dans les travaux de Masson atiZao
qui ont introduit un model auto cohérent que I'aupait rapprocher des schéma de type Hill (Masson
al. 1999). Dans ce schéma, le probleme élastopiastique est transformé en un probleme linéaire
thermo-viscoélastique équivalent. L'implémentatiba ce modéle est nettement plus complexe que celle

des schémas de type Kroner, cependant le schéiMasimn et Zaoui semble étre trés performant.

Equations de Navier

Nous traiterons ici le probléme d'un VER linéairentogéne contenant une seule inclusion sujette a une
eigenstrain et plongée dans une matrice de dimessidinies (voir Figure 0-2). On référe a ce pesbé
comme le probléme de l'inclusion. Les tenseursadtité des constituants seront notés C et I'aierao
e I'eigenstrain. Rappelons encore qu’une eigenstnaicréerai pas de contrainte si I'inclusion n’épais

plongée dans la phase matrice.




Dans la suite de ce développement nous introduilesselations permettant d’évaluer les eigensttairs
l'inclusion et les contraintes engendrées par dgenetrains. Les indices i, j, k et | référerontxau
composantes des tenseurs aingi,j k | £ 3. Les tenseurs de quatriéme ordre seront notésiraatéres
gras, les tenseurs de second ordre seront dénatésleg lettres grecques. Les produits doublement

contractés seront notés «:». Ainsi on écrit de gra@néquivalent€:e=C g, .

Figure 0-2: VER caractérisant le probléme de lisitn

Localement dans l'inclusion, I'état de déformattotale, note , résulte de la déformation élastique, notée

ij?
e et de l'eigenstrairg , on obtient ainsi:

ij ?

g=6+¢ (1.1.1)

En appliquant la loi de Hooke et en tenant comptéad que le champ de déformation doit étre coibpst
on obtient la relation suivante, qui n’est valalige dans le cas de milieu non polaire ou le tenseur

d’élasticité est symétrique

[

Sy =Gy (LLJ - ekl) (1.1.2)

Ici u est la composante dans la direction i du vecteptadément, et ; est sa dérivee par rapport a la

coordonnée j. Enfin en introduisant les conditidiégjuilibre, traduites par la nullité de la divenge du




tenseur des contraintes, les équations de Navierepé étre introduites. Notons ici que dans un isdac
simplicité, ce développement est limité au cas wtune contrainte n’est appliquée au VER. On poaurrai
prendre en compte ces derniéres en superposamiutos du probléme homogéne a la solution du

probleme "free body". On obtient ainsi:
S =Caly - Gu & (1.1.3)

Le systeme d’équations définit par (1.1.3) est Bpm@euations de Navier. Ces derniéres peuvent étre

résolues par transformer de Fourier ou par lestiiome de Green.

Solution par transformée de Fourier

Voyons désormais comment les équations de Naviewvepe étre résolues en réécrivant le champ

d’eigenstrain a partir d'une transformée intégcalmme suit:

*

&= . B(Hexp(rxXx (1.1.4)

Les coefficients de Fourier étant donnés par :

8 (0 =(2p)° | g (x)exptixxyx (115)

On obtient les solutions des équations de Navieé@ivant le champ de déplacements a partir de sa
transformée de Fourier et les coefficients sontemis grace aux conditions de compatibilité et a
lintroduction des expressions des champs de déplant et de déformations dans (1.1.3). Bien que
I'établissement des solutions des équations deeXawit long, il ne présentent pas de difficultégeaures,
le lecteur pourra se référer a Mura pour plus daildgMura 1993). On obtient donc aprés un pelgélare

les solutions suivantes :

u (x) = _ : Cj,mne;n(){)){Nj (x) Dl(x)exp( ix( x- x)) dx d> (1.1.6)

& (x)=(2p)" i : %Cumnémn(x') xl()quk()a+ ){Njk()a) Dl()aexp( i)<( X- x)) dxd>

(1.1.7)




N et D sont respectivement les cofacteurs et déemhdu tenseur de second ordre K définit comnite su

Kic = Cya X X, (1.1.8)

D(x) = €, K Ko Kyg (1.1.9)
1

Nij (X) ZE%I Gn '&m Kn (1'1-10)

Opérateurs de Green

Démontrons désormais comment l'introduction dewfions de Green peut s’avérer utile dans la
résolution des équations de Navier. Par simpletifiteation avec (1.1.6) notamment on remarque gue s

I'on définit le tenseur suivant:

G, (x- x)= (2p)° i N ()D*(x)exp(i(x x'))dv (1.1.112)

Alors les solutions des équations de Navier peus'‘@atire de la sorte.

U (%)= | Cumbin(X) G (% %) dx (1.1.12)
g (X)=-% - Cm B (X) G %) dik (1.1.13)
eij (X) = _Cljkl i Cpqmnka,ql(X_ X) d)ﬂ' éd( X) (1114)

Le tenseur G introduit dans (1.1.11) est dit tensleuGreen. |l sera démontré dans I'annexe d’unaéna
ne nécessitant pas d’étape d’identification avecésualtat connu que ces fonctions de Green soutigol
des équations de Navier.

Opérateurs de Green modifié et Tenseur d’Eshelby

Les expressions (1.1.13) et (1.1.14) peuvent éggcrites d'une maniére simplifiéce a l'aide de

I'introduction du tenseur de Green modifié défiamume suit :
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1
Gy :.Z Gi*t Gt Gy *+ Gy (1.1.15)

Soit le tenseur intégral suivant :
Sii (X) = | Gy (x- X) dXGyg (1.1.16)

Grace aux propriétés de symétrie du tenseur denQremlifié, nous pouvons alors lier le tenseur des
déformations au tenseur des eigenstrain. Dansdeogdes eigenstrains sont uniformes dans l'inolusi
I'intégration dans (1.1.13) n’est réalisée quelswolume de I'inclusion et I'on obtient alors :

*

& (x) =Sk (%) & (1.1.17)

Ou sj, (x) est le tenseur d’Eshelby. Précisons I'expressiantehseur d’Eshelby dans le cas d'un

comportement isotropique ou les inclusions sonéeggbes qui sera utilisé dans la suite de notraira

(1.1.18)

Ici, d

| estle symbole de Kronecker.

Le tenseur d'Eshelby est donc établi a partir duwe de l'inclusion, ainsi dans les schémas autéaotts

on impose aux parties non locales des valeurs raisy d'étre nulles en dehors de l'inclusion. Cette
condition permet d’établir des relations local/glbbfin d'obtenir des expressions relativement smples

tenseurs de localisation.

Exemple d'un cas linéaire élastique.

Dans un souci de clarté, nous résolvons ici & tittexemple le cas du probléme simple de
I'inclusion inhomogeéne en utilisant le formalismask sur les opérateurs de projection de Kuninsepaint
utilisés par la suite dans le cas de comportemastsplastiques. Dans ce probleme, le VER est caépo

d’'une inclusion de tenseur des modules d’élasticjtplongée dans une matrice infinie dont le tensear de

modules d’élasticité est not, (voir Figure 0-3). Notons que dans cette sectgsndéveloppements sont




tous écrits sous forme tensorielle afin d’alléger document. Le VER est soumis & un champ de

déformation macroscopique noté E.

t - t -

Cm C

v

A

Figure 0-3: VER cas linéaire élastique hétérogéne
Rappelons encore que les étapes de localisatiale ebncentration définies dans la section précédent
proviennent des conditions de compatibilité sutHamp de déformation et des conditions d’équililsas
le champ de contrainte. Or ces conditions peuv&riee avec un formalisme différent basé sur les

opérateurs de projection de Kunin définit comme dans le cas du probléeme équivalent décrit dans la

Figure 0-3 :

P°=G°:C (1.2.2)

Il sera démontré par la suite que les conditiogsjailibre et de compatibilité peuvent s’écrire:

div(s)=00 P°A S:s= 0 (1.2.2)

e=Nu0O P°A & e E (1.2.3)

Ou la notationA dénote un produit de convolution. Etablissons déas la solution de ce probleme.

s’agit notamment d’évaluer le tenseur de modulétadticité macroscopique. En tout point du VERola |

de Hooke s’écrit comme suit :




s(r)=c(r)e(r) (1.2.4)

Ou r dénote les coordonnées d’espace. Transforiegmobléeme de départ en un probléme équivalent ou
I'on suppose le matériau constitué d’une inclusiont le tenseur des modules d’élasticité est déosép
en la somme d'un terme indépendant des variablespdtes et d’'un terme de fluctuations locales. On
obtient ainsi :

c(r)=Cc+ac(r) (1.2.5)

En appliquant la condition de compatibilité aveddemalisme des opérateurs de projection de Kunin o

obtient aprés un peu d'algebre:

P°AS:s=P°Ae-P A dS:ce (1.2.6)
En appliquant la condition de compatibilité suigli@tion (1.2.6), I'on obtient:
e=E+P“AdS:c: e (1.2.7)

Appliguons désormais le schéma autocohérent. Limuél.2.7) contient des termes locaux et nonugca

inclus dans le terme contenant le produit de cartimi, on la décomposera ainsi en leur somme.

e=E+P AdS:c:etPS A dS: c ¢ (1.2.8)

Afin d'éviter le calcul des termes non locaux gaeups’avérer difficile, il s’agit de choisir le tegur C ou
son inverse S telle que la moyenne sur le VER dmeenon local soit nul. Ainsi avec les conditions
suivantes & =E et 5 = S. Ici les termes sous des barres dénotent des megemlumiques, on obtient
S=g (2.2.9)

Attachons nous désormais a définir les relationsladalisations. Ainsi en introduisant (1.2.9) dans
I'expression (1.2.8) et en tenant compte des pétdsidu produit de convolution, on obtient aprépemn
d’'algébre :

I +«§e:(c—ce) ce= E (1.2.10)

L’expression de localisation ci dessus peut eriéorge comme suit :
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e=A"E (1.2.112)

Ici, A®représente le tenseur de localisation de quatr@nore dont I'expression est la suivante :
-1

A= | +@":(c-CH (1.2.12)

Enfin d'apre =E et5 =Set avec (1.2.11) on obtient I'expression du tenses modules d’élasticité

effectif et on réalise donc I'étape d’homogénéisati
C®=c:A” (1.2.13)

Extension de la solution d’Eshelby dans le cas étasviscoplastique

L’approche présentée ci-dessus peut étre étencheeledaas de comportements élasto-viscoplastiduees.
VER sur lequel est basée cette étude est le mémelans le cas du probléme du milieu linéaire éasti
hétérogéne présenté ci-dessus Figure 0-3. Ainss sapposerons que le VER est composé d’'une unique
inclusion ayant un comportement linéaire élastigueiscoplastique différent de celui de la matrieas
laguelle elle est plongée. Ainsi localement, lextda déformation peut étre décomposé en la somored’

contribution purement élastique et d’une contribmitviscoplastique.

e+ &° (1.3.1)

En utilisant la décomposition du module d’'élasfigitésentée dans la section précédente (équatib)jl

et les propriétés des opérateurs de projection wieinK assurant que les conditions de compatibdité
d’équilibre sont respectées, on obtient I'équasioivante :

P°AS:s=e-E“- PA e? PK dS:c& 0 (1.3.2)

On admet ici que les propriétés des opérateursutenksont encore valides lorsqu’ elles sont apgégu
aux taux de déformation et de contraintes. Décoommsici le tenseur de taux de déformations

viscoplastiques en la somme d’un terme indépendestvariables d’espaces et d'un terme de fluctnatio

on obtient alors :

er(r)=E"+ de™(r) (1.3.3)
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Remarquons ici qu’une projection de (1.3.3), efféetavec les opérateurs de projection de Kuninylara
la contribution du terme indépendant des variatllespaces. Ainsi en utilisant ce résultat, (1.8&)ient

alors :

e=E+P°A oS:c: €+ o&F (1.3.4)

Comme dans le développement présenté précédemameshtedcas élastique linéaire, la relation (1.Betjt
se décomposer en la somme d’'un terme local et thame non local. On applique alors le schéma

autocohérent de sorte a annuler la contributiotedue non local :

asS:c. €+ de® =0 (1.3.5)

On obtient ainsi par identification

S= S etE® = E™ (1.3.6)

En développant (1.3.4) et en identifiant avec (RPon obtient alors la relation de concentrationante :

e=A“E+A“.G°c:e’-C%E"™ (1.3.7)

Remarquons ici que le développement présenté tidgsvalent au schéma de Kroner, développé dans le
cas d’'un matériau au comportement élastique hongod@n notera aussi que les termes relatant desd&aux
déformation viscoplastique sont pondérés par leseters locaux et globaux des modules d’élasticééyui
engendre des prédictions relativement « dures sahoportement viscoplastique. Pour remédier a cette
limitation le schéma de Berbenni et al., basé surcbuplage temps espace des comportements
viscoplastiques sera aussi utilisé. Avant de pitésda développement du schéma sécant de Berbeahj e

présentons désormais le cas d’'un milieu puremeagugiux qui se révélera nécessaire par la suite.

Cas des comportements purement visqueux
Supposons le VER constitué d’'une inclusion viscsiigae plongée dans une matrice viscoplastique de
comportement différent. Ainsi, localement, la lei comportement s’écrit comme suit :

e®’=m:s (1.4.2)
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Ici m est le tenseur de viscosité de quatrieme ordreyoberab = m* son inverse etM*® son équivalent
global. On définira I'opérateur de Green modifiélet opérateurs de projection de Kunin dans le cas
viscoplastique :

G =S":BetP®=G":B (1.4.2)

Dans le cas viscoplastique les conditions d’éqguligt de compatibilité s’écrivent comme suit :

div(s)=00 P°A M :s= 0 (1.4.3)
et
e=Reul PCA &%= ¢° E™ (1.4.4)

On décompose ensuite le tenseur de viscosité erpantie indépendante des variables d’espaces et une

partie fluctuante.
m(r)=M +am(r) (1.4.5)

On détermine le choix d®! approprié et la relation de concentration par isormement semblable au cas
linéaire élastique, en insérant (1.4.5) dans (L.dt4mposant aux contributions non locales d'é&tudes.

On obtient ainsi pour le tenseur de viscosité :

M=M* (1.4.6)
et pour la relation de concentration:

e” = A E " (1.4.7)
Ici AP®est le tenseur de concentration visqueux de quagrigrdre définit comme suit :

A% = | +SE:Be:(b— Be) N (1.4.8)

Modéle élasto-viscoplastique sécant
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Reprenons désormais le développement de Berberati eeé VER est le méme que celui utilisé dans le
schéma autocohérent. Comme précisé ci-dessushéenactient compte du couplage temps-espace de la

réponse viscoplastique du matériaux. Ainsi on dgmsara le comportement local comme suit :

er(rt)=e*r)+ dée’rt) (1.5.1)

Ainsi le taux de déformation viscoplastique estaégosé en la somme d’'un terme indépendant du temps

et d'un terme fluctuant dans le temps et I'espaces.

E=S:S+E” (1.5.2)

A partir du schéma autocohérent développé darectios précédente, I'on obtient :

e?= A EY (1.5.3)

Les propriétés de projection du taux de déformdtieal moyen s'écrivent:

PCA e®= e® EY (1.5.4)

L'expression (1.3.4) est encore valide dans lepeésent et avec (1.5.1) on obtient alors :

e=E+P A oS:c: 6+ &+ & (1.5.5)

Avec les propriétés de projection (1.5.5) devient:

e=E+A°:E®- E™+P “A dS:c: e+ ade® (1.5.6)

On utilise désormais le schéma autocohérent afibtdhir les relations locales globales. En imposart

contributions non locales d’étre nulles, on obtiantondition suivante :
adS:c. &+ dé® =0 (1.5.7)
Avec les conditions de macrohomogénétité on déterras tenseurs moyens :

S=g
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et (1.5.8)
Evp = EVpe

Avec les relations précédentes les relations deerdration deviennent alors :
e=A°e:(E- EVpe)+A°e. AR EYA ©S S 2 ce ®CAPFE W (1.5.9)
En appliquant la loi de Hooke on obtient simplement

s=c:A*:S*:S+c Ace:( SE- I):(e ® AP E Vp) (1.5.10)
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Les opérateurs de Green

Dans cette annexe, nous établissons la formepiateurs de Green tel que leurs dérivés seconid s
solution des équations de Navier. On écrit les #gum de Navier en utilisant la convention de dite

muet de Einstein et on démontre le résultat suivant

CijkIka,Ij(X_ X+ a{md()6 XF 0 (1.5.11)

Ou ailm est l'indice de Kronecker,O'(X' X) est la fonction de DiraC,CijkI est le tenseur des modules

d’élasticités. X et X définissent les coordonnées spatiales de deuxspaiatériels. Les opérateurs de

Green s’écrivent comme suit :

G, (x- %)= (20)° | N (x) D*(x)exp(i( % x))ar (15.12)
avec la définition de la matrick suivante :

Ki = CiaX X (1.5.13)

J

Le déterminant d& et ses cofacteurs sont donnés respectivement par :

D(x) = €, K Ko Kyg (1.5.14)
et
N, (x) =%ek. &n K K, (1.5.15)

Ou e, est le tenseur des permutations. En introduisameli&tion (1.5.12) dans le terme de gauche de

I'expression (1.5.11) on obtient la relation suitean

Cia Gy (- X)=- (208 _ Gu N DX, exp(i(x X)) (1.5.16)

On peut identifier la matric& dans I'expression (1.5.16). La définition de I'inse d’'un matrice a partir de

son déterminant et de ses cofacteurs est donnée par
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1 Nij (x)

- 15.17
" D) ( )
Avec I'expression (1.5.17) I'équation (1.5.16) d=tialors :
¥ i ,
Cu'kl G!<m,|j(x' X)=- (20)° v a., exp(ix (x x'))dx (1.5.18)

En considérant I'expression sous forme de sommeodeier de la fonction de Dirac, I'égalité (1.5.Fkt

donc démontrée.

Ainsi ce raisonnement démontre que I'opérateur @G correspond physiquement au déplacement dans la
direction « k » (avec I'écriture (1.5.18)) engenge une force de valeur unité appliquée dansrkction
«i»,

Propriétés des opérateurs de projection de Kunin

Dans ce qui suit on s’attache a démontré la prapdé&quivalence des opérateurs de projection darku
suivante :

Condition d’équilibre

div(s)=00 P°A S:s= 0 (1.5.19)

Rappelons tout d’abord I'expression des opératéeisrojection de Kunin :

P°=G°:C (1.5.20)

ou I'opérateur de Green modifié s’écrit comme suit

1
Gy = i Gi* Gt Gy *+ Gy (2.5.21)

Si div(s)=0 démontrons que 'onR°AS:s=0.
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Le produit de convolution peut étre réécrit commi¢ s

C A . — ¥ C \. . ! !
PCAS:s= P (r—r).[S.s](r )dr (1.5.22)
Procédons désormais a une intégration par partiebtient :

P°AS:s= P%":S:s j ;¥P C(r— r'):ﬂ[si"—‘:](r)dr' (1.5.23)

OuP°™ est définit comme suit :

pet = _;¥G° :C(r-r)dr (1.5.24)
Dans le cas ou I'eigenstrain est constant danglligion (1.5.24) s’écrit comme suit :

peint = gE (1.5.25)

Avec (1.5.25), 'expressiofl.5.23)est réécrite comme suit :

fls](r)

PCAS:s= SE:Ss - +¥”Pc(r- r'): S * dr’
o r (1.5.26)
+ _TPc(r - r'):(S +dS): ﬂ[sﬂ]}r )dr'

La relation P°AS:s=0 est induite par I'application de la loi de Hookand le premier terme de
I'expression (1.5.26) et par le fait que les champsiéformation imposés aux limites sont oppos¢met

I'hypothese de nullité de la divergence du champatdraintes.

SiP°AS:s=0 démontrons que I'on div(s)=0 :

La relation inverse peut étre simplement démordr@artir de I'expression(1.5.26). En effet avetlale

Hooke et les conditions aux limites sur les chadgdéformation, on obtient :
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+¥+rPc(r- r'): S:ﬂ[s].(rl)dr'
o A (1.5.27)
- _+:P°(r— r'):(S+dS):ﬂ[;]r,(r)dr'= 0

P°AS:s=-

L’expression ci-dessus impose que la divergencehdmp de contraintes soit nulle.
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Annexe du Chapitre 1V: Effet des mécanismes desahfi

Préliminaires: Caractéristiques des tenseurs de pjection K et J

Dans le cas isotropique, les tenseurs de quatriédre peuvent tous s’écrire sous la forme suivante:
Fia = aKi +adij (2.1.1)

Ou a et a, sont des constantes et les tenseurs de quatriedne K et J définissent les parties

déviatoriques et hydrostatiqgues du tenséuet sont définis comme suit:

1
Jija =§dj 4, (2.1.2)
et
Kii = i = Jija (2.1.3)

Ou | est le tenseur identité de quatrieme ordre dééiniroe suit :

i =%(dk a +q ¢ ) (2.1.4)

Démontrons les propriétés suivantes :

J:J=1
K:K=K (2.1.5)
K:J=J

La premiére propriété est obtenu directement aveléVeloppement de I'expression die

1 1
Jiiia Jmn =§dij a1 Q) G, =5 q Gn =3 jmn (2.1.6)
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La seconde propriété s’obtient directement a I'aie€2.1.6):

Kit Kiimn :(l i = i )(I kimn ™ J kImn) =l imn = @t imn (2.1.7)
Enfin, la derniere propriété est aussi une cormécpidirecte de (2.1.6) :

Kikt Jimn = (I ik =~ ik )J kmn = jjmn = Jjjmn =0 (2.1.8)
Développement du modeéle dans le cas isotropiquamripressible

Expression des tenseurs de concentrations

Dans le schéma micromécanique de Cherkaoui epréisenté dans le chapitre dédié aux techniques de

transition d'échelles, les tenseurs de localisatmmt écrits comme suit :

A= | +@":(c-CH " (2.1.9)

Etablissons les constantds” et M <" tel que le tenseur de localisation s'écrive consmié:
A =N K +M J (2.1.10)

Comme présenté dans le chapitre dédié a la tramsliéchelles, dans le cas d’inclusions sphérigaemns

le cas de matériaux isotropes, le tenseur d’Esh@Ey s'écrit comme suit :
SF=aK+bJ (2.1.11)

Ou les constanteg et b sont définies par :

_1Ltn

31-n (2.1.12)
et

_24-5

1511 (2.1.13)
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Les tenseurs des modules d’élasticités s'écrivans dotre cas :
C®=2nK +3k®J (2.1.14)

Avec les propriétés des tensedfset J I'inverse deC*® s'écrit comme suit :

(Ce)'lziK + 1

J (2.1.15)
2m 3k®

Avec I'expression des opérateurs de Green modifiéserse du tenseur de concentratidh™® s'écrit

comme Ssuit;

1 1
A®) T =1 +SE(CH ' (C'-CHY= K+ J+(@aJ+bK): (= K+—J):(C - C
(A7) (S ) (a ): (o e )< ( )
(2.1.16)
Avec (2.1.5), (2.1.16) devient :
(A®) =K +J +(%K +2L3) (3K - k) + 207 - MK) (2.1.17)
On simplifie (2.1.17) afin d’obtenir I'expressionigante :
(aceyr= (- M) b o (K- K ekt (2.1.18)

m k®

Avec les propriétés des tenseufs et J on obtient I'expression des constantes définiskaténseur de

localisation :
. n
N° :(/ﬁ- b h (2.1.19)
M ©e = K (2.1.20)
(k" - K)a+ k°
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Expression du taux de déformation viscoplastique gbal

Dans le schéma autocohérent de Cherkaoui et aaulede déformation viscoplastique est donné aar |

relation suivante :

-1
E®=fC) :A%:C"e™ (2.1.21)
Evaluons cette expression dans le cas isotropigpmripressible. Tout d’abord nous avons :

(Ce)_l:Ace':C' = $K+;e

3 :(NCK+MCJ):(2m K +3k'J) (2.1.22)

Avec les propriétés (2.1.5) I'expression (2.1.22%snplifie et on obtient :

C Cyl
Ee= f x ,ﬁnl;l K +Mkek J e” (2.1.23)

Dans le cas incompressible, la trace du tensedéfbemation viscoplastique est nulle, ainsi :

J:e® =0 (2.1.24)
On obtient :

C
Ewe = f x’%’K v (2.1.25)

Soit en notation indicielle et avd¢ e? = " ((2.1.26)) et le fait que =0.5:

5m
EPe=fx——" @ 2.1.27
e 2m +3m ™ ( )

Evaluation des tenseurs de localisation de secondioe
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Les tenseurs de concentration de second ordreegpritnés comme sulit :
r — aCer.cE. e\ 1. r ovpr e. - vp
a’ = A :s%:(c?) :(ce™- cE (2.1.28)

Nous développons ici I'expression d& dans le cas isotropique incompressible. En dépelap les

tenseurs de quatriéme ordre a l'aide des tenskwsK et avec la propriété (2.1.24) on obtient :

. bxN°
a =
2n7

K:(2mK: & - 2 K :E™) (2.1.29)

Avec (2.1.26), I'expression (2.1.29) se simplifteoa obtient de maniére indicielle :

| 1

o = (2 & - 2 AE) (2.1.30)

De méme on a dans le cas de la phase matrice :

-2nm
e 2.1.31
Aoy ram ( )
Evaluation des lois de comportements
Les lois de comportements sont toutes écrites fi@rdae suivante :
s=C:(E- E™) (2.1.32)

Dans le cas isotropique incompressible on obtigmésa simplification I'écriture suivante des lois de

comportement :

1

s, =2 (E, - E") (2.1.33)

De méme dans le cas de la phase inclusion on obtien
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st =2m ( g- ¢ ) (2.1.34)
Et dans le cas de la phase matrice :

sM=2m" & (2.1.35)

C®=3k®*J+2nfK

Evaluation des propriétés effectives

La derniére étape de ce développement consistéirardés propriétés élastiques effectives du matér
Dans le cas isotrope incompressible, seul le modealeisaillement effectif est inconnu. Le tensees d

modules d'élasticité est donné par la relation aulie :

C®=C'A™ avec r=I,M (2.1.36)
On développe cette relation afin d’obtenir I'ex@ies suivante :
Ce=f>C': A H1 -f)cMA"™M (2.1.37)

En utilisant la propriété suivante induite paréeé&ma autocohérent :

A% =] =f A% +(1- f)ACM (2.1.38)

On développe I'expression (2.1.36) a l'aide deritéce des tenseurs de concentration présentée dans
(2.1.10) on obtient :

Ce=CY +f(C'- C") A= 3k"J+ m" K+ 2N (rh- M) K+ 3TMO (K- K')J)
(2.1.39)

Nous ne sommes intéressés que par partie déviagodig I'expression (2.1.39) ainsi par identificatavec
(2.1.14) on obtient la relation implicite liantheodule de cisaillement effectif aux modules deiltesaent

locaux définie comme suit :
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m

m=m+t(m M
ni+ M h- By (2.1.40)

Schéma numérique

L'implémentation numérique des développements pitéseci-dessus est réalisée de maniére simple a
I'aide d'un schéma explicite de Euler. Nous congidé uniguement les composantes « 11 » des tenseurs
définis ci-dessus. Cette simplification n’est faijige dans les calculs se rapportant au chapitr®#ws le
chapitre V, l'implémentation numérique est réaliste maniére tridimensionnelle. Le code est écrit en
Fortran et est décomposé en subroutines afin dieititer la compréhension et I'adaptation a d'asitre
probléemes. De plus, le programme est totalemermnzatisé. Ainsi en un seul calcul le programme
détermine les réponses du matériau pour toutedalles de grains et conditions expérimentales et
paramétriques désirées (e.g., taux de déformatiacraacopique imposé...). Le temps de calcul est tres
raisonnable (~30 mn) et une étude paramétriqueadude temps a été réalisée afin de s’assurer de la

convergence du code. Nous présenterons désormsildena numérique employé.
L’intégration temporelle

Comme précisé ci-dessus les intégration numérigneréalisées de maniére explicite a I'aide d’umésca

simple non centré. Solg une variable, on définit sa dérivé temporelle cansit :

-9y, DY (2.1.41)

Ainsi, si I'indice « n » dénote la valeur de laiabte y au pas de temps « n », on obtient la valeuryda

« n+1 » a partir de sa dérivé au temps « n » dd'de :
Yo = YaDUHY, (2.1.42)

Ce schéma numérique n’est évidemment pas le plfiméamais il remplit les conditions requises

(convergence, précision, rapidité). Notons qu’ueesn non automatisée du code basé sur la méthode
implicite de trapéze a aussi été implémentée. Lesx dnéthodes s’'avérent étre d’'une performance
équivalente. C’est donc pour une raison de sintplide programmation, notamment du code automatisé

gue I'on choisit ce schéma numérique.
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Calcul du coefficient de cisaillement effectif

L’évaluation du coefficient de cisaillement efféaiiu matériau se réduit celle de la racine de latiqun

suivante :

ni

n- M+ f( %)lﬁ+l(lh- ﬁ)_

0 (2.1.43)

De nombreuses méthode numérique peuvent étre appbgafin d’évaluer la racine d'une telle équation
(e.g. méthode sécante, méthode de Newton, méthetke lissection). Nous choisissons ici la méthagle d
la bissection qui bien qu’élémentaire permet d'olitdes prédictions trés satisfaisantes avec depdale
calcul acceptable. Notons tout de méme que l'atilim de la méthode de Newton pourrait s’avérde uti

dans le cas de probléme plus compliqués. RappaiEssrievement la méthode des bissections.

Soit «f(x)» la fonction dont nous cherchons a ésmles racines qui est comprise les points a &tdos

raffinons l'intervalle dans lequel la racine estmwise par la procédure suivante :

Un intervalle [a,-ﬂ,bﬂ] contenant une approximation de la racine de f6t) amnstruit a partir d’'un

intervalle[a,,ly] en définissant :

R=q+héq (2.1.44)

et en définissant par la suite

a.,=4g eth, = p si f(3)xf(p) O
sinon on définit alors,
bh,=Qheta,=p

Réponse du matériau
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Nous présentons dans cette section de I'annexmt@gure numérique suivit. Avec le schéma numérique
choisi, la connaissance des conditions initialésreguise. Puisque les modéles du chapitre 1V smug

deux élasto-viscoplastiques, les conditions iré8aile présentent pas d’ambiguité.

Ainsi au temps n=0 tous les tenseurs de déforméélastiques comme viscoplastiques) et les tensiurs
contraintes locaux et globaux sont nuls a I'exaeptiu tenseur des taux de déformation global quiixés
a une valeur choisie. La densité de dislocatiotiaiei qui dans ce cas seulement est normaliséeapport

a la valeur initiale est évidemment égale a 1.

Nous présentons ici le schéma numérique choigitiliée est réalisée dans le cas général (e.g.taraps

«n » non nul). La premiére étape s’'obtient aiséraeac les conditions initiales présentées ci-dessu

A I'étape « n » nous connaissons les tenseurs fbenddtions totale et viscoplastique globaux. Airsi,

détermine les contraintes globales au temps « retlade de (2.1.33) et I'on obtient :

sn=2nf(E, - E™) (2.1.45)
E..=EDt+E (2.1.46)
S =50+§ (2.1.47)

Afin d’'obtenir les taux de déformation locaux a@xmps « n » on évalue les tenseurs de concentrd¢ion
second ordre a l'aide de (2.1.30) et (2.1.31), lnreat :

Pour la phase inclusionnaire :

1
2m +3/m

Pour la phase matrice :

a = (2 & - 2 AEP) (2.1.48)

M -2m vpe

Les tenseurs de localisation de quatriéme ordréépendent pas de I'état de déformation du maté&aau
ils décrivent les effets locaux de la différencenslées comportements élastiques des deux congttuan

Ainsi, les taux de déformation locaux au tempsxsont donnés par :

e =AE, +d, avec r=I,M (2.1.50)
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Les déformations locales sont obtenues par intégrat

e€.=eb+& avec r=I,M (2.1.51)

n+l
On obtient I'état de contrainte aux temps « n+1padir des lois de comportements locales :

Pour la phase inclusionnaire :

sy =C':(e, - &) (2.1.52)
Pour la phase matrice

sh=c":eM (2.1.53)

Avec I'appui de la procédure d’intégration templergirésentée ci-dessus on obtient :
Sim=S.,Dtis’ avec r=I,M (2.1.54)

n+l

Deux étapes sont encore nécessaires afin de défimplétement I'état du matériau au temps « n+1 »;
I'évaluation des taux de déformation viscoplastgjlacaux et I'actualisation de la densité de dilion

normalisée. Les taux de déformation viscoplasticaes donnés par :

Dans le cas du glissement des dislocations

eq, i+l r m?2 (2155)

Notons que dans I'expression ci-dessus, et poarr&goureux, nous devrions prendre en compte laitéen
de dislocation a I'étape «n+l». Or cette dernidépend implicitement du taux de déformation
viscoplastique a I'étape « n+1 ». Cependant avetalex de déformations imposées, on ne constatdepas
changement rapide de la densité de dislocationsiAine méthode de calcul implicite ne s'avére pas

nécessaire.

Dans le cas du fluage de Coble

Co _14)50 XW\N( Dt?g selquﬁ-l

£ = e (2.1.56)
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Ainsi, on obtient le taux de déformation viscoplais¢ équivalent par la somme des deux termes &valué
précédemment. Avec la loi d’écoulement de PrandtidR on obtient le taux de déformation viscoplastiq
de la phase inclusionnaire :

evpl
gn =3 % g (2.1.57)

| dev, n+1
eq, ntl

On obtient le taux de déformation viscoplastiqueatif a partir de (2.1.27).

voe _ 5m

vpl
n+l f €

o TE— n+1
2m +3/m

Enfin, actualisons la densité de dislocations. Damsgpremier temps nous réécrivons |'expressionade |

E

densité de dislocation comme suit :

i« -1/n
dr _dr dt e™
1 g g C +C[7 - Cy i (2.1.58)

La taux d’'évolution de la densité de dislocationgeamps « n » peut donc étre écrit comme suit :

gis 10

r.= C+Cuf - - Cy eé': x e s (2.1.59)

Ainsi on peut actualiser la densité de dislocagianune simple intégration numérique :

ron = Db ¥

n

Le schéma numérique est donc complétement définepaquations présentées ci-dessus.
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Annexe du chapitre V: Modélisation de I'émission de

dislocations

Développement du modele continu

Dans cette annexe nous présentons les dévelopmenamalytiques nécessaires a I'implémentation
numérique du modéle développé dans le chapitreaitant de I'effet de I'émission de dislocations &5
joints de grains. Notons que le code développéiftére largement du premier code développé. Eateff
dans le cas présent, le comportement du matériguragrammé de maniéere totalement tridimensionpelle
ce qui évidemment nuit a la rapidité du calcul. €egant ici encore les temps de calculs resteramaable
(<1h dans le cas de la procédure automatisée)i linsode développé peut aisément étre modifié pour
simuler d’autres états de déformation macroscopigpesée (e.g. cisaillement pure...).

Calcul des propriétés effectives

Dans le cas isotrope incompressible le tenseursndelsiles d’élasticité est donné par (2.1.14) endelule
de cisaillement effectif est décrit par (2.1.40)éd¥sons que dans le cas ou le matériau ne saait p

incompressible, le module de compressibilité effeetrait alors donné par :

ke

ko= k" + f(K - K')——
k*+a(k' - k) (3.1.1)

Le tenseur des modules de viscosité du matérialuieatissi isotropique et I'on peut donc I'écrire &

sorte :
B® =39°J +2A%K (3.1.2)

A l'aide d'un raisonnement identique a celui prééestans le cas de I'évaluation des propriétésiélaest

effective on obtient aprés calcul I'expression desx coefficient?®et g° :

he
“+bh'-h°) (3.1.3)

he:hM‘l‘f I_hM
¢ )/7

et
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g
= f -

Notons que le coefficient de viscosi€ dépend des taux de déformation viscoplastiquesietonc étre

réévalué a chaque pas de temps. Le choix la lobdiément de Prandtl Reuss impose gfiesoit nul.

Expression indicielle du modéle
Déterminons tout d’abord les relations d'équivakenentre les deux écritures suivantes des lois

comportement élasto-viscoplastiques dans le cd®ooulement plastique est décrit par la loi derfth

Reuss. Nous procéderons par identification. Les éetitures sont les suivantes :
E=S*:S+M°: S (3.1.5)
S :Ce:(E - E"p) (3.1.6)
Dans I'expression (3.1.6), le taux de déformatimeoplastique effectif est donné par :

vp EVP
Eszg%se =3 ey . e
eq

(3.1.7)

Au regard de I'expression (3.1.7) on remarque e Ies tenseurs des taux de déformations déviateri

ne sont constitués que d’'une partie déviatoriqumsiAe tenseur de viscosité s'écrit comme suit :

K) (3.1.8)

L'expression (3.1.5) peut s’écrire comme suit :

S=C°E-C®:M°®S (3.1.9)

Par comparaison avec (3.1.6) on obtient I'égalifgate :

EP=M®:S (3.1.10)
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En égalisant les parties déviatoriques des exmes$8.1.10) et (3.1.7) on obtient :

1 s
=0 (3.1.11)
3Egh

L’expression ci-dessus est valide dans le cas degpartements globaux tout comme dans le cas des

comportements locaux.

Nous présentons désormais le développement déi®mslae localisations données par :
S'=C':A®:S:S+C": A% (SF-1):(e™- A*EM

Développons I'expression ci-dessus a l'aide desom@osition des tenseurs de quatriéme ordre en la

somme de leur partie déviatorique et hydrostatique:

1 1
s =(3k] +271K ) : (N“*K + M ©2)): J+—K):S+
( ) ( ) (3ke o )
C':A:(S- I):(e™- AP:EM

s =My +TINoK) s+
ke nF

(3kJ + 27K )1 (NK + MCJ): (&) + £K - K- J): (&> AP:E™)

k Ce m Ce
S=(—=M"J+—N"K):S+
(ke nt )

(Bk(@- DM+ 2m(b DNK) €7 - (N*K+ M BJ):E™
On obtient 'expression suivante dans le cas inaesgible:

"= N®K:S+277 (b-1)NK : (€™- NP:EW) (3.1.12)

SER]

Schéma numérique

Le schéma numérique utilisé dans ce chapitre esblable a celui utilisé au chapitre précédent. idue
différence réside dans le fait que les coefficielgs/iscosité doivent étre calculé a chaque pasmips de
calculs. Initialement on donne des valeurs infiras coefficient de viscosité locaux et donc aufa@ent

de viscosité global.
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Intégration analytique des lois de comportement

Dans cette section nous intégrons analytiquememnhteleles d’écrouissage de Kocks et Mecking, dénEst
et Kocks et le modéle présenté ci-dessus. Nousosopp dans tous les développements suivants urdéaux
déformation plastique constant.

Modéle de Kocks et Mecking

Rappelons ici I'expression de la contrainte d'éemént a zéro Kelvin :

sy =amGbyr (3.1.13)

L’évolution de la densité de dislocation est donpée:

& (kl\/_' sz)

de® (3.1.14)

Enfin I'écrouissage est décrit par une loi de tgpessance :

b _ s
eP=¢g —
St (3.1.15)
_ds
Nous essayons ici d’obtenir I'expression du taugctbuissage’ JeP L'incrément de contrainte est
défini par :
ds =—1°_dineP +P_gs,
Tine® s (3.1.16)

Développons alors I'expression ci-dessus :

p
s=Js Yo dln@”+‘”—sdsf
TeP fin &° s (3.1.17)
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1s/%e”

Or peut étre facilement évalué a partir de (3.1:15)
1/m
s _i _1 (ep)llm—l
Te* m g (3.1.18)

Ainsi (3.1.17) devient :

1/m
Im- p
ds =+ 1 (ep)lm Y18 gner + 1S ds, == dineP + 13 ds,
m e, fneP s m fis (3.1.19)
Le taux d’'écrouissage s'écrit donc comme suit :
ds _s dine®  fs ds;
de> m de® s, dé (3.1.20)

ep
Dans le cas présent on supposeconstant ainsi nous ne sommes intéressés que pacdade partie du

membre de droite de I'équation ci-dessus.

ds __Ts ds;

=q
de® Is; de’ (3.1.21)
Développons désormais I'expression ci-dessus :

1/ 1/
e s, 1r _ e’ " aMGb g

& 171 e 2Jr 1€ (3.1.22)

En intégrant I'expression (3.1.14) dans I'expressisdessus, on obtient :

1/

e’ " aMGb
== M -
N (747 (3.1.23)
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En combinan% on obtient la relation suivante :

et
3.1.13) (3.1.15)

1/m

p
Jr=—_ % (3.1.24)
aMGb g,

Ainsi, on peut réécrire I'équation sous la forme/ante :

S
qg=q, 1- 5 (3.1.25)

S

Ou ‘g, ' et’s’ représentent respectivement le taux d'écrouissagdébut de I'étape Il de I'écrouissage

et la contrainte de saturation et sont donnés par :

1/m
1 ., e

=—M-aGbk — 3.1.26
g, > K 2y ( )
et

P 1/m 1/n
s, =aMG k& i (3.1.27)
Ko € e

Modele de Estrin et Kocks

Précisons dans les équations définissant le mati&teouissage proposé par Estrin et Kocks. La eorte

critique de glissement est donnée &arl 13) L’écoulement plastique est décrit par I'expressio :
i (3.1.15)

L’évolution de la densité de dislocation tiens coengde l'effet des joints de grains sur le stockdge

dislocations et s'écrit comme suit :
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dr
deP

=M —+kl\/_ - ky (3.1.28)
L'intégration de ce modele est trés semblable l& pe€sentée précédemment. Ainsi nous commencirons

développement a partir de gue nous réécrirons ici pour des raisons de stitiplie lecture.
(3.1.22)

- € "Ms¢ 1 _ e® ""aMGb ¥
& 1r 1e” e, 2Jr 1€

Insérons I'évolution de la densité de dislocatiangll'expression ci-dessus.

‘ﬂsf qr _ e’ " aMGb

g= < == 2[M_+k1f'k{

& 1 1P e (3.1.29)
En insérant (3.1.24) dans 'expression ci-dessushtient alors :
_(aMGb)ZM E+k1 s i 1/m- k252 e_p 2/m
25 d TaMGb e,  (aMGb) & (3.1.30)

Apres quelques calculs, I'équation ci-dessus peeatréécrite sous la forme suivante :

Ou la contrainte de saturatian’ et le coefficientk sont donnés par :

1 -1

Pm
sM=aMeb & Mptet k=2 14 1%
2 eO dkl

1
2

Modéle C-C-Q
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On reprend ici le méme raisonnement que celui ptésa-dessus. Aprés calcul on obtient :

-1
Mk, s 2 2 sk 2
g= 275 1- % 21 % @wz)ez 4 2
Zse— —b
o Vd

Ou la contrainte de saturation est donnée par:

1

2
oaMebl | 2be ) Aok
2k, aMGbk/d dk?

et:

_ 2bk,
aMGbk+/d
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