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Les déformations anélastiques ou inélastiques des matériaux en
général, et plus particuliérement des métaux, ont souvent pour origine, des
mécanismes physiques é&lémentaires bien connus et identifiés par les
métallurgistes.

Il s'agit essentiellement de la création et de 1'annihilation
des "défauts" de structure, de leurs mouvements et de leurs interactions.

Ces défauts peuvent étre ponctuels (lacunes, intersticiels),
linéaires (dislocations), surfaciques (fautes d‘empilement) ou volumiques
(précipités, maclage, phases nouvelles).

Nous nous intéressons ici, aux déformations engendrées par les
defauts volumiques correspondant a la formation et au développement de
plaquettes de phase nouvelle, & partir d'une phase mére. La déformation
provient dans ce cas de lua différence de géométrie (volume et forme) des
deux phases.

Par ailleurs, les transformations de phase peuvent se produire
(ou disparaitre) aussi bien sous 1'effet d'un gradient de température que
sous 1'action d'une contrainte mécanique. Nous sommes donc en présence d'un
comportement thermomécanique appelé plasticité de transformation.

La déformation observée peut résulter de ce seul mécanisme ou
du couplage de celui-ci avec d'autres phénoménes.

Dans cette étude, nous nous 1limitons au cas ou la
transformation de phase est du type martensitique.

A 1'origine, le nom de ‘“martensite" désigne le produit
résulitant de la transformation, au cours d'un refroidissement rapide de
1'austénite des alliages fer - carbone.

La martensite est alors le constituant de trempe des aciers ; elle confére
a ceux-ci, une augmentation trés importante de la dureté et de la
résistance mécanique.

Par extension, le terme de "transformation martensitique" est
appliquée & un grand nombre de systéme d'alliages ou de métaux purs dont
les transformations présentent certaines analogies avec le systéme fer -
carbone :

alliages de fer : Fe-C, Fe-Ni, Fe-Cr, Fe - Mn, Fe-Ni-Cr...
alliages de métaux nobles : Cu-Zn, Cu-Sn, Cu-Al...

alliages a base de titane et de zirconium : Ni-Ti...
- métaux - purs : Co, Ti, Zr...



En introduction & 1la conférence internationale sur la
transformation martensitique ICOMAT - 82, M. Cohen & défini : "les
conditions nécessaires et suffisantes pour qu'un changement de phase soit
de nature martensitique :

1) Existence d'une déformation (anélastique) du réseau
cristallin associé a un changement de forme macroscopique.

2) La diffusion n'est pas nécessaire a la transformation.

3) La cinétique de la transformation et les aspects
morphologiques et microstructuraux (plans d'habitat,
directions de transformation) sont influencés fortement par
'énergie mécanique associée & la déformation de trans-
formation."

Ainsi, la caractéristique essentielle de la martensite n'est
par forcement 1'augmentation de dureté ou de résistance mécanique. Elle
peut, dans certains cas, s'accompegner de comportements spécifiques, tels
que :

- la pseudoélasticité
- 1'effet mémoire de forme.

L'intérét technologique et industriel de la transformation
martensitique est trés important, que ce soit pour les traitements
thermiques dans les aciers, ou pour la mise en oeuvre de dispositifs
utilisant les effets mémoire de forme.

Dans le domaine de la science des matériaux, elle présente
aussi un aspect plus fondamental, car le changement de réseau cristallin
associé au mécanisme de déformation peut-8tre facilement observable aux
rayons X.

En général, le comportement global observé en plasticité de
transformation est difficile a analyser, car plusieurs phénoménes peuvent
interagir. '



Du fait des dincompatibilités mécaniques assocides a 1la
formation des plaquettes de martensite, celle-ci sont fortement influencées
par les contraintes internes. En méme temps, i1 est fréquent d'observer des
couplages plasticité de transformation - plasticité classique qui
compliquent beaucoup 1'analyse du phénoméne.

Les caractéristiques géométriques de la transformation
martensitique (plan d'habitat, directions de transformation) sont définies
au chapitre II.

Les différentes contributions 3 la déformation totale sont
discutées dans le chapitre III. Par la suite, nous isolons les termes dus a
la seule plasticité de transformation et nous limitons notre &tude au cas
de la plasticité de transformation parfaite.

La loi de comportement du monocristal en plasticité de
transformation parfaite est établie au Chapitre III et 1'étude du
polycristal est effectuée selon deux approches différentes dans les
Chapitres IV (étude phénoménologique) et V (méthode d'homogénéisation).

A partir de cette étude de la plasticité de transformation
parfaite, le couplage avec la plasticité classique est abordé au chapitre
VI dans le cas particulier des laitons biphasés.



CHAPITRE II

Plasticité de transformation
et

Transformation Martensitique
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IT.1° - GENERALITES SUR LA TRANSFORMATION MARTENSITIQUE

Les transformations martensitiques sont des transformations du
premier ordre présentant une déformation homogéne de réseau 3 caractére
fortement déviatorique [1][2][3].

Dans une transformation du premier ordre, la phase transformée
coexiste avec la phase mére, ce qui implique :

- 1'existence d'une interface, appelée plan d'habitat pour 1a
transformation martensitique.

- la présence d'une déformation élastique (ou plus généralement
plastique) accommodant le champ de contraintes internes di i
la déformation de réseau (déformation de Bain).

Ces transformations résultent d'un déplacement ‘coopératif
d'atomes ne nécessitant que de faibles réarrangements sans diffusion (de
1'ordre de 1073 1072 )

Le plan d'habitat est généralement semi-cohérent et & indices
irrationnels. Les relations d'orientation sont bien définies et
correspondent le plus souvent & 1'alignement de plans et de directions
denses (*).

La création de 1'interface et les contraintes internes liées i
la déformation homogéne de réseau absorbent de 1'énergie et tendent

[

s'opposer & 1'apparition de la nouvelle phase. Celle-ci apparaitra, non
pas quand son énergie libre sera tout juste inférieure 3 celle de
1'ancienne phase, mais quand existera une différence finie, parfois
importante, appelée force motrice, capable de surmonter le handicap de
1'énergie d'interface et de 1'énergie de déformation (figure I1.1).

I1 est donc nécessaire de refroidir au-dessous de To
(température d'équilibre thermochimique des deux phases) et Jusqu'a une
température M, (Martensite start) pour disposer d'une force motrice
suffisante. '

* K.S : Kurdjmov-Sachs M, oy 00, o0,
N' ¢ Nishiyama-Wasserman (111), [/  (011),;[12], /7 [on],
G.T : Grenniger-Troiano  (11)y [/ (0W0),;[5,12,17],// (7,17,17],,
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La transformation martensitique présente la plupart du temps,
un caractére athermique : & chaque température comprise entre Ms et la
température de fin de transformation M;(Martensite finish) correspond une
fraction volumique donnée de martensite formée.

Au chauffage, la transformation inverse martensite — austénite
débute @ une température A, (Austénite start) et se termine 3 une
température A; (Austénite finish).

Selon les métaux ou alliages, la déformation associée 3 1la
transformation martensitique est soit irréversible, lorsque 1la
transformation est accompagnée de déformation plastique dans la phase mére
(cas des alliages Ferreux), soit réversible dans le cas contraire (alliages
a base de métaux nobles, Ni - Ti,... ).

La température de début de transformation peut étre modifiée
par 1'action d'une contrainte mécanique extérieure. Ainsi une pression
hydrostatique a pour effet d'abaisser le point Mg (figure I11.2). A
1'inverse une contrainte de traction, ou de compression, é&léve cette
température.

Cette influence des contraintes peut s'expliquer du point de
vue thermodynamique. L'énergie mécanique fournie par Tles contraintes
extérieures s'ajoute (ou se retranche) & la force motrice d'origine
chimique et facilite (ou rend plus difficile) la transformation.

11.2° -~ ASPECTS CRISTALLOGRAPHIQUES DE LA TRANSFORMATION

La défurmation martensitique peut étre définie comme &tant un
mode de déformation ayant pour origine un changement des paramétres du
réseau cristallin. Ce changement de réseau appellé déformation de Bain
s'accompagne d'un niveau de contraintes internes trés important du fait de
Ta coexistence des deux phases. Il est donc accompagné& d'un mécanisme
d'accommodation a réseau invariant qui relaxe les contraintes.

L'une des théories cristallographique les plus importantes est
1a théorie phénoménologique développée par Wechsler, Lieberman et Read{4] .
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Cette théorie repose sur les deux axiomes suivant :

- Parmi toutes les déformations géométriques possibles
permettant de passer de la maille de Ta phase mére & la maille de la
martensite, celle qui se produira effectivement est celle qui entrainera le
minimum de distorsion et nécessitera ainsi une énergie minima1e.\

- 1'interface séparant les deux phases est supposée étre un
plan invariant, c'est-d-dire un plan de distorsion nulle dont la position
reste fixe au cours de 1a déformation.

La déformation de Bain correspond au premier axiome.

La figure (II.3) montre la déformation de Bain transformant une
maille orthorhombique en maille monoclinique dans un alliage de
Cu-26,7 Zn - 4,15 A1 [5] . Une telle déformation n'est pas compatible
avec 1'existence d'un plan invariant, une déformation supplémentaire a
réseau invariant est donc nécessaire pour assurer la deuxiéme hypothése.
Cette déformation peut-étre assurée par maclage ou par glissement (figure
11.4), celui-ci peut se réaliser soit dans 1'austénite, soit dans 1la
martensite([6],

L'addition des deux déformations n'assure toujours pas
1'invariance en position du plan d‘'habitat, une transformation
supplémentaire par rotation est donc nécessaire pour décrire totalement la
transformation globale.

A partir des mesures cristallographiques effectuées sur les
deux phases et des données de la normale u et de la direction Tdu
glissement a réseau invariant, la théorie phénomérologique de W.L.R. permet
de déterminer :

1'amplitude de f du glissement dans la direction_f’.
- la relation d'orientation mutuelle.

- la normale ™ au plan d'habitat.

- la direction m de transformation.

1'amplitude g de 1a déformation dans la direction m.
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Dans la suite de cette étude nous considérons le mécanisme de
la transformation martensitique, non plus au niveau de la maille, mais a
une échelle supérieure en considérant qu'un &lément d'austénite de volume V
se transforme en martensite de volume V, par la combinaison d‘une
dilatation normale au plan d'habitat et d'un glissement paralléle & ce plan
(figure 11.5). La normale au plan d'habitat, 1la direction de
transformation, et 1'amplitude de la déformation seront supposées connues
et intrinséques a la transformation.

Les symétries du réseau cristallin de 1'austénite impliquent

1'existence de plusieurs systémes &quivalents appelés variants.

I1.3° - INFLUENCE DE LA TRANSFORMATION MARTENSITIQUE SUR LE COMPORTEMENT
MECANIQUE DES MATERIAUX

La transformation martensitique apparait dans de nombreux
domaines.

Dans les ferreux elle intervient plus particuliérement lors des
opérations de soudage ou lors de traitements thermomécaniques olu elle
permet 1'obtention de piéces présentant des caractéristiques mécaniques
spécifiques. I1 est donc important de bien connaitre 1a zone de stabilité
de la martensite afin d'optimiser au mieux ces opérations.

On la rencontre également dans une classe d'acier particulier
(TRIP STEEL), aciers qui ont 1la particularité de posséder une phase
martensitique de faible dureté (pauvre en carbone). Cette phase peut étre
obtenue par un écrouissage & froid de 1‘'austénite. Un revenu ultérieur
produit une martensite trés dure par précipitation du carbone (figure
11.6).

On obtient ainsi un acier qui posséde une trés bonne aptitude
au formage & froid et qui, aprés une opération de revenu, posséde les
qualités mécaniques d'un acier a haute limite d'élasticité.
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Dans les métaux non ferreux, la transformation martensitique
intervient dans 1'effet mémoire de forme (figure II.7) et dans 1la
pseudoélasticité (possibilité d'obtenir des déformations réversibles
atteignant des valeurs de 10 %) (fiqure 11.8)[ 7] .

I1.4° - THERMOELASTICITE, PSEUDOELASTICITE, MEMOIRE DE FORME

Suivant la valeur de la force motrice nécessaire pour transformer
1'austénite en martensite, les transformations martensitique peuvent &tre
classées en deux catégories.

D'une fagon générale, 1a formation des plaquettes de martensite
implique une modification de forme de la région transformée. I1 s'ajoute en
outre, une variation relative de volume, lorsque le produit martensitique
et 1a phase mére ont des densités différentes. En conséquence, 1a formation
de 1a martensite entraine la création de contraintes au sein de la matrice
non transformée, dont 1'importance est d'autant plus grande que Tles
plaquettes de martensite sont plus épaisses. Deux cas peuvent se produire :

- le niveau de contraintes atteint 1a limite d'élasticité de la
phase mére. La matrice se déforme alors plastiquement et entraine 1le
blocage de 1'interface martensite - austénite. La transformation inverse se
produit alors par nucléation de la phase haute température dans 1la
martensite. Ceci se produit pour des valeurs élevées de 1a force motrice.

- au contraire, si 1'énergie motrice de la transformation est
insuffisante pour fournir 1le travail mécanique correspondant 3a_ la
déformation plastique, 1a croissance des plaquettes de martensite peut étre
stoppée avant que la limite d'élasticité de 1a matrice ne soit atteinte. A
une température donnée, il existe donc une taille critique de plaquette. La
martensite formée est en &quilibre thermoélastique. Les plaquettes se
développeront ou se contracteront selon le sens de la modification de la
température. Ainsi par exemple, un abaissement de celle-ci en augmentant la
différence d'énergie libre entre les deux phases permet & la plaquette de
se développer.
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Les alliages qui présentent un comportement thermoélastique
possédent la propriété particuliére de subir des déformations réversibles
de plusieurs pourcent (8 & 10 %) sous des contraintes de quelques centaines
de MPa (figure 11.9) [7,8].

En fonction de 1a température, plusieurs comportements peuvent
étre distingués dans les alliages thermoélastiques :

* Pseudoélasticité (T >A¢) Figure I1.10

Pour une contrainte supérieure i une contrainte critique
(fonction de la température) la déformation résulte de la formation de
martensite au sein de 1a matrice austénitique. Cette martensite se
développe généralement selon un seul variant. La fraction volumique de
martensite formée augmente avec la contrainte. La décharge s'effectue de
fagon totalement réversible, le dernier variant apparu disparait en
premier. Aprés une décharge compléte, aucune déformation ne subsiste.

* effet mémoire de forme (T < M, ) Figure I1.11

Pour une température inférieure 3 M¢ le matériau est
totalement en phase martensitique. Cette martensite d'origine thermique est
formée de plusieurs variants qui accommodent le niveau de contraintes
internes. Ces variants sont tels que la déformation macroscopique traduit
uniquement un changement de volume, aucun changement de forme macroscopique
ne se produisant (figure 1I.11.b),

L'action d'un champ de contraintes extérieures favorise
certains variants au détriment d‘'autres et induit de cette fagon un
changement de forme macroscopique (figure II.11 c et d). La martensite
étant stable a cette température, une déformation permanente subsiste aprés
décharge (figure I1.11.d).
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Si 1'on chauffe maintenant 1le matériau a une température
supérieure a A¢ , celui-ci retourne a 1'état austénitique par une
transformation cristallographique inverse et retrouve sa forme de départ
(figure I1.11.e).

Le comportement pseudoélastique et 1'effet mémoire
interviennent lors de transformation martensitique thermoélastique quand le
niveau de contrainte est insuffisant pour initier du glissement plastique
dans 1'une des deux phases. .Le diagramme température - contrainte de 1la
figure (I1.12) montre les domaines d'existence de 1'effet mémoire et de la
pseudoélasticité pour deux alliages A et B. Pour 1'alliage B qui posséde
une contrainte d'écoulement plastique trés faible les domaines d'existence
de ces deux phénoménes sont trés &troits.

La transformation martensitique présente encore d'autres
particularités mécaniques dans les alliages thermoélastiques, par exemple :

* 1'effet mémoire "double-way"

Dans 1'effet mémoire de forme décrit précédemment, la forme de
la matrice austénitique est "mémorisée". Pour certain alliages
i1 est possible d'obtenir la mémorisation de deux formes
celle de 1la phase austénitique et celle de 1la phase
martensitique.Pour obtenir cet effet sur un alliage
thermoélastique, i1 faut déformer plastiquement le matériau en
phase martensitique de fagon & faire apparaitre des
dislocations.

Comme précédemment le matériau retrouve §a forme initiale
Torsque la température dépasse A .

En revanche, si on le refroidit a nouveau, les variants de
martensite, ne se forment pas de fagon aléatoire mais de fagon
a accommoder le champ de contraintes internes induit par les
dislocations. Cette formation sélective des variants, permet au

matériau de "mémoriser" une seconde forme.
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I1.5° - PLASTICITE DE TRANSFORMATION

Lors d'une transformation de phase, les matériaux présentent un
adoucissement mécanique considérable au voisinage de la température de
transformation. A cette température, 1la réponse des matériaux a une
sollicitation mécanique, méme trés faible, n'est ni celle de la phase mére,
ni celle de la phase produit. Ce phénomeéne, observé pour la premiére fois
par Sauveur en 1924 pour la transformation ferrite-austénite (Feax—~V ) et
en 1937 par Wasserman durant la transformation martensitique des alliages
Fe-30 % Ni, est appellé plasticité de transformation. Cet effet a fait
1'objet de nombreux travaux, sur des matériaux trés divers [10, 19]
(figure 11.13).

Deux mécanismes principaux ont é&té proposés pour expliquer
1'origine de 1a plasticité de transformation.

Dans le premier cas, ce phénoméne est du 3 1'accommodation des
contraintes internes qui résultent de 1la différence de volume entre 1la
phase meére et la phase transformée. La déformation de 1a phase mére est
provoquée par la superposition du champ de contraintes internes et du champ
de contraintes appliquées, contraintes appliquées qui vont orienter
1'écoulement suivant leur sens d'application. Cette idée émise par De Jong
et Rathenau [10] est a la base de plusieurs modélisations :

- Greenwood et Johnson en 1964 3 partir d'une approche
macroscopique [ 11 ]

- Kot et Weiss [12] en 1970 avec une approche microscopique

- Abrassart (1972 modification de la théorie de Greenwood et
Johnson) [13] .

- Poirier (1982 généralisation du modéle de Kot et Weiss) [14].

Pour le second mécanisme, la plasticité de transformation est
due & 1'orientation préférentielle des plaquettes de martensite sous
1'action de 1a contrainte appliquée.

Cette orientation va en effet provoquer une déformation
supplémentaire dans le sens de la contrainte appliquée. Seul Magee [15] a
développé un modéle quantitatif sur cette base.
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a) modélisation de Greenwood et Johnson

Greenwood et Johnson font 1'hypothése que 1a déformation
s'effectue en totalité dans la phase la plus ductile, et peut étre calculée
a partir du critére disotrope de Von Mises. Ils obtiennent alors
1'expression suivante pour la valeur de la plasticité de transformation :

EPT: 5 ¢ Av
6 6 V

O : étant la contrainte appliquée
0. : la limite élastique de 1a phase la plus ductile
_AT,\_’_: la variation volumique due 3 la transformation.
Ce modéle a été testé par Greenwood et Johnson sur plusieurs
matériaux dans le cas ol la contrainte appliquée est faible par rapport a
la Timite élastique. Les résultats obtenus (tableau II.1) montrent un bon
accord avec les mesures expérimentales.



-19 -

TABLEAU II.1 : Travaux de Greenwood et Johnson [11].

Comparaison pour divers matériaux, des valeurs expérimentales
et des valeurs déterminées 3 1'aide du modéle de Greenwood et Johnson pour
dep%a durant une transformation de phase.

I |
Métal |Transformation | £<10'5MP3'1) | Valeur approximative de |
| | do | 1a contrainte d‘'écoule- | AV
| | | | ment dans la phase 1a | -—V.
| |Expérimental| Calculé | plus déformable(MPa) I (%
| | l I |
l I | I l
Uranium | a = p | 138 | 133 | 14 | 1,12
I | | 93 | 20 |
Uranim | B =PV | 780 | 730 | 1,6 | 0,70
Zirconium | a == B | 880 I - | - | 0,66
Titane | a = 2p | 830 | - | 1,4 | -
Fer | a =V | 240 | 200 | 9,5 | 1,16
Fe-0,39 % Cla+Fes,C =7V | 68 - | | 1,0
Cobalt | € —a | 2,8 | 2,6 | 233 | 0,36
| | | l

Le modéle de Greenwood et Johnson a été établi sur la base de nombreuses
hypothéses qui ont été répertoriges par Abrassart [13].

H1 - L'inclusion est plastiquement indéformable

HZ2 - La matrice est un corps rigide parfaitement plastique

H3 - On peut appliquer les critéres classiques de plasticité
ainsi que les &quations de Lévy-Von Mises au niveau microscopique.

H4 - Les équations de Lévy-Von Mises sous forme intégrale sont
valides, ce qui implique que les chargements locaux s'é&loignent peu de
chargements proportionnels.

HS - La forme de 1'interface n'a pas d'influence ; les auteurs
ont effectués le calcul en supposant cette forme sphérique.
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H6 - €PT est petit devant AV | par suite O est également
petit v Oe
H7 - La transformation est compléte

H8 - €PT est constant sur 1'interface.

b) modéle d'Abrassart [13]

Le modéle de Greenwood et Johnson ne donne aucune indication
sur 1'évolution du taux de martensite formée, et d'aprés 1'hypothése H6 i1
nécessite un rapport _O_ petit. Abrassart a modifié ce modéle et obtenu la

relation suivante : O,
7.3 o AV (. _Z_.x’/z)
L 6 v

avec x la fraction volumique de martehsite formée. Cette relation abouti &
des valeurs de plasticité de transformation trois fois plus faible que
celles déterminées par le modéle de Greenwood et Johnson.

c) les modéles microscopiques [12] [14]

Kot et Weiss [12] fondent leur modéle sur la superposition
d'un champ de contraintes appliquées faibles et d'un champ de contraintes
internes élevées.

A partir de 1'équation d'Orowan ils obtiennent pour la vitesse
de déformation

Y= boVexp [-D/(T:.7)]

avec : vitesse de déformation

: vecteur de Burger

: densité de dislocations mobiles

: vitesse limite de ces dislocations
: contrainte de Gilman

: contrainte appliquée

»

@]U <™ T ~.

<~

: contraintes internes
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ce qui conduit en notant Vp Ta plasticité de transformation & la relation
suivante :

Y. =YD T

L &1
avec 124 la déformation moyenne de cisaillement associée & 1la
transformation.

Cette approche & &té généralisée par Poirier [14] qui a
considéré le cas o0 du fluage se produisait dans les deux phases et en
tenant compte d'une orientation privilégiée, i1 obtient ainsi la relation :

Y - YA(A_x)+Y8x +CY:¢x(4-x}+°( Y;%

ou : A est la phase mére

B la phase formée

14 Ta vitesse de déformation totale
¥(4-«d 1e fluage dans la phase A
¥s < le fluage dans la phase B

C¥oxi-)1a part due au déplacement des dislocations qui vont
accommoder la déformation de transformation (cisaillement et ‘variation
volumique) autour des volumes B. L'accommodation ne s'effectue que dans la
phase A.

 ¥7dxd4T la part due & la déformation de transformation de
cisaillement elle est directement 1ige au taux de phase formée doc/dT; elle
est pondérée par un coefficient qui tient compte de 1'orientation
préférentielle possible.

d) Modéle cristallographique de Magee [15]

Magee a développé un modéle quantitatif liant la déformation
de transformation & la cinétique de 1a transformation sous contrainte, en

opérant une moyenne 3 partir des déformations liées a la formation des
différentes plaquettes de martensite.



- 22 -

IT obtient ainsi :

Te_ J, £(0)£7(0) de
|, Fo(8)d0

avec E(ejz _;_1_()/, AinlO &, (/4+r.o529))

En notant :
¥, : Ve cisaillement 1ié & 1a transformation
€o : la variation volumique de 1a transformation
0 : 1'orientation des plaquettes par rapport & 1'axe de traction
£7 : fraction volumique transformée sous une centrainte ¢  en
fonction de 1'orientation de la plaquette.

e) Conclusion

A 1'heure actuelle le modéle de Magee et le modéle de
Greenwood et Johnson sont considérés comme &tant les modéles de bases de
la plasticité de transformation. Cependant chacun des deux modéles ne
décrit correctement qu'un aspect particulier de ce phénoméne et il n'existe
pas de modéle général décrivant 1'ensemble du domaine couvert par le terme
plasticité de transformations. Magee peut &tre directement appliqué dans le
cas des transformations présentant une variation volumique nulle, le modéle
de Greenwood et Johnson dans le cas od le cisaillement peut étre négligé et
ou toute la déformation s'effectue par glissement plastique dans la phase
mére. Ces hypothéses ne correspondent pas au cas de la transformation
martensitique, ol nous avons & la fois variation volumique et cisaillement,
et ol la déformation causée par le changement de réseau cristallin entre
les deux phases peut intervenir seule ou couplée avec du glissement
plastique dans la phase mére.

Le modéle de Poirier, basé sur la théorie des dislocations, se
heurte Tui & la difficulté de déterminer les paramétres d'entrée d'un tel
calcul,
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De plus ces différents modéles n'ont été é&tablis que pour des
chargements monodimensionnels.

Une détermination générale, tridimensionnelle, de la loi de
comportement des matériaux durant la transformation martensitique sous
contrainte reste donc a établir.

L'objectif de ce travail est de contribuer a 1'établissement
d'une telle loi, en précisant les différents mécanismes responsables de la
déformation, et en introduisant la notion de couplage entre deux modes de
déformation pour décrire la plasticité de transformation.

Le probléme général en plasticité de transfurmation est fort
complexe, car pouvant recouvrir des situations trés dissemblables. Les
difficultés de modélisation de ce phénoméne sont de deux ordres :

- }1a détermination de 1'interaction entre l1a contrainte et la
température

- la détermination des différents mécanismes de couplage entre
ce mode de déformation et le glissement plastique.

11.6° - PLASTICITE DE TRANSFORMATION PARFAITE ET PLASTICITE DE TRANSFORMATION
COUPLEE ‘

Nous allons dans ce travail décrire 1la plasticité de
transformation en considérant la transformation martensitique comme un mode
de déformation s'‘effectuant par la composition d'une dilatation normale a
1'interface des deux phases et d'un glissement paralléle a ce plan.

A une échelle plus fine, ce mécanisme peut étre décomposé en
une déformation homogéne de réseau (déformation de Bain), une déformation a

réseau invariant et une rotation assurant 1'invariance du plan d'habitat.
Ces déformations sont réversibles.
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Selon 1la nature de 1la transformation, deux cas sont 3
distinguer :

- pour les martensites thermoélastiques, les contraintes
internes engendrées par la déformation de Bain sont presque exclusivement
accommodées dans la martensite par la déformation & réseau invariant
associée. Dans ce cas la plasticité de transformation est dite parfaite.

- pour les martensites non thermoé&lastiques, le niveau de
contraintes internes est tel que deux mécanismes interviennent pour Tle
relaxer. D'une part un &coulement plastique dans la phase l1a plus ductile,
d'autre part, dans la martensite ,la déformation 3 réseau invariant
intrinséque & la transformation. On dit alors que la plasticité de
transformation est couplée.

Dans ce travail nous nous intéressons au cas de la plasticité
de transformation parfaite, étape indispensable avant de pouvoir aborder le
probléme du couplage.

Dans les chapitres suivants, nous allons décrire, pour 1la
plasticité de transformation parfaite, les 1lois de comportement du
monocristal (chapitre III) et du polycristal. Pour le polycristal deux
approches différentes sont effectuées (chapitre IV et V).

Dans le chapitre VI, une premiére approche indirecte de la
plasticité de transformation couplée est abordée a 1'aide d'une méthode
d'homogénéisation, dans le cas ol le matériau est constitué de deux phases,
1'une plastique, 1'autre pseudoélastique, et oil les fractions volumiques
restent constantes c'est le cas de certains laitons biphasés.
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Martensite

Austenite

FIGURE II.]1

L ol
Mg To As T

Diagramme représentant 1'énergie libre de Gibbs,en
1'absence de contraintes externes,de l'austénite et de
la martensite en fonction de la température.

TO :Température d'&quilibre thermochimique.
T > T 1'austénite est stable.

T < T la martensite est stable.

MS : Température de formation de la martensite.

T < MS formation de la martensite.
T > MS le materiau reste a 1'état
austénitique.
ol . . .
AGnLc : Force motrice de formation de la martensite,
A : Température au dessus de laquelle,la martensite

S
se transforme en austénite,

A . . . e N
AGnuc : Force motrice de formation de 1'austénite &

partir de 1'é&tat martensitique.



FIGURE II.2 :
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7. CARBONE EN POIDS

Effet d'une pression hydrostatique sur la température

M d'alliage Fe-Ni d'aprés Radcliffe et al. [42].

MS calculé a 4200 MPa .
® Ms mesuré & 4200 MPa pour des aciers.

#»* MS mesuré 3 4200 MPa pour des alliages Fe-C.
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FICURE II.3 : Déformation de Bain transformant une maille orthorombique en

maille monoclinique dans un alliage Cu-26,7Zn-4,15Al,

d'aprés Zhu-Wei-Juang [5] .
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FIGURE II.4 : Décomposition de la déformation du réseau cristallin

pendant une transformation martensitique.
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FIGURE II.5 : Déformation d'un &lément de volume d'austénite par

la transformation martensitique.

a : normale au plan d'habitat.
m direction de transformation.
o' projection sur le plan d'habitat
de la direction o .
a : angle formé par les directions m et m'
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FIGURE II.6 : Schéma du traitement thermique du Z8CNDA 15.07
Nbtention d'un TRIP STEEL.

Martensite durcie par
précipitation.

Revenu 3 450°C.
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FIGURE ITI.7

: Représentation schématique de 1'effet "mémoire de

forme™.

(1) Déformation & une température T;inférieure a Ty»
température d'équilibre thermochimique entre la martensite

et l'austénite.
( 2 ) Chauffage jusqu'a une température supérieure 3 Af
température oll toute la martensite formée est retransformée

en austénite.
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FIGURE II.8 : Représentation schématique d'une courbe contrainte-

déformation montrant un comportement pseudoélastique.
La température de l'essal est supérieure 3 la

température Af.

ZQM : Contrainte nécessaire pour former de la martensite
I 3 la température T1 .

Z?M : Contrainte de formation de l'austénite 3 la
I température T1 3 partir de la martensite.

nP : Seuil de plasticité de la martensite.

€ : Déformation totale en fin de transformation.
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FIGURE II.9 : Courbes contrainte-déformation d'un monocristal de

Cu-34,7Zn-3,05Sn(en poids) en fonction de la
température de l'essai d'aprés Eisenwasser [43] .

Cet alliage thermoélastique présente:

+ un comportement pseudoélastique

>
pour T Af

+ un effet mémoire de forme
pour T < M

f
Températures caractéristiques de la transformation

pour cet alliage:

M = -52°C
S

Mf = -65°C

A = -50°C
S

Af = -38°C
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FIGURE TII.10 : Contrainte critique induisant la transformation

martensitique en fonction de la température de
1'essai pour un polycristal de Cu-34,1Zn-1,8Sn

(en pourcentage atomique) d'aprds Pops [9].

@® Contrainte critique de charge.

¥ Contrainte critique de décharge

(transformation inverse).
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FIGURE II.11 : Représentation sch@matique de 1'effet mémoire de forme.

(a) et (e) ....... 8tat austénitique.

(b) , (c¢) et (d) &tat martensitique.

(b)  ....... formation de deux variants

autoaccommodants.

(¢) et (d) wun variant est favorisé par

le champ de contraintes externes.



Effet méemoire de forme

FIGURE II.12 : Domaine d'existence de l'effet mémoire de forme

et de la pseudoélasticité pour deux alliages A et B.

L'alliage A presente une contrainte d'écoulement plastique

of élevée.L'alliage B posséde un of faible.

A B
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FIGURE TII.13 : Plasticité de transformation pour un alliage Fe-15,INi

d'aprés Sattler et al. [16 ].



- 38 -

CHAPITRE 1IT1TI

LOIS DE COMPORTEMENT

DU MONOCRISTAL
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IIT.1°- INTRODUCTION

Le terme "plasticité de transformation" recouvre de fait une
grande variété de situations qui correspondent, & 1'échelle physique, & une
"déformation” associée a un changement de phase.

Deux cas extrémes peuvent se présenter. Cette déformation peut
étre la seule déformation de Bain, ou la déformation de Bain plus 1la
transformation & réseau invariant vue au chapitre II. Dans ce cas, la
déformation de transformation est directement associée a la transformation
elle-méme. On est dans le cas de 1la "plasticité de transformation
parfaite."

A 1'autre extréme, la déformation observée peut aussi recou-
vrir, en plus de la déformation de Bain, des déformations en plasticité
classique dans 1'une des phases ou dans les deux. On a alors couplage entre
plasticité classique et "plasticité de transformation".

Deux grandes familles de modéle ont &té développées depuis le
milieu des années 60 pour décrire la déformation macroscopique engendrée
par la transformation martensitique. Mais aucun des deux mécanismes
imaginés ne rend compte de 1a totalité du phénoméne [18] (9] .

Pour Greenwood et Johnson [11] 1a déformation a pour origine la
différence de volume entre les deux phases, différence qui entraine une
élévation suffisante du niveau de contrainte interne au voisinage de
1'interface pour que la phase la plus ductile s'écoule plastiquement.

On peut objecter & ce modéle qu'il néglige totalement une
caractéristique de la transformation qui est 1'existence d'un cisaillement
sur le plan d'habitat et que le calcul des contraintes internes, qui y est
fait surestime de plus en plus celles-ci au fur et & mesure que les zones
plastifiées d'austénite se rejoignent.

Une autre objection réside dans le choix de 1a limite d'élasticité de
T'austénite qui y est fait et qui ne tient pas compte de la grande vitesse
d'avancement de 1'interface durant la transformation (de 1'ordre de 1a
vitesse du son). De plus les calculs effectués dans ce modéle supposent que
la fraction volumique de 1a phase transformée ne varie pas.

Des tentatives pour améliorer ce modéle ont été faites (Abrassart, Gautier

[131[18] ) mais elles ne résolvent pas totalement les objections
ci-dessus.
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L'autre classe de modéles, développée par Magee [15] , part de

1'aspect cristallographique de la transformation. I1 considére que les
plaquettes de martensite se forment selon des orientations préférentielles
et peuvent étre orientées par un champ de contraintes extérieures.
Ce modéle donne de trés bons résultats dans les premiers stades de 1la
transformation, mais trés vite i1 diverge avec 1'expérience car il ne peut
prendre en compte 1le champ de contrainte interne créé par Tles
incompatibilités, champ de contrainte qui peut étre assez fort pour activer
des variants dont 1'orientation n'est par favorable au sens de Magee. Par
ailleurs, le modéle de Magee est purement monodimensionnel, 11 n'envisage
pas les cas de chargement thermomécanique et ne peut prendre en compte la
plasticité classique de 1a phase mére ou de la phase formée.

Pour ces raisons, de nombreux auteurs préférent décrire 1la
déformation de transformation a 1'aide de modéles empiriques fondés sur une
combinaison de ces deux mécanismes.

Leblond et al.[19] ont tenté de donner une base théorique a de
tels modeles & partir d'une méthode d'homogénéisation. Ils considérent,
qu'a 1'échelle microscopique, seule la plasticité classique intervient, et
que la distinction, au niveau macroscopique, entre plasticité classique et
plasticité de transformation n'est que 1la conséquence du processus
d'homogénéisation. La critique que 1'on peut faire d'une telle démarche est
qu'elle ne s'appuie pas sur la physique de la transformation.

Le probléme a résoudre est complexe et ne peut étre aboré qu'au
travers de méthodes d'homogénéisation. Deux phénoménes couplés sont alors a
distinguer, la plasticité classique des deux phases et 1la plasticité de
transformation qui doit étre considérée comme un mode de déformation
intrinséque a la transformation martensitique.

Ce n'est qu'a partir de 1a description microscopique de ces deux phénoménes
et des couplages qui les lient, que 1'on obtiendra par homogénéisation la
détermination du comportement macroscopique.

De nombreux travaux ayant déja été éffectué sur la plasticité
classique, nous nous attacherons dans le cadre de cette thése & préciser
les caractéristiques du terme de “plasticité de transformation
parfaite",d'abord pour 1le monocristal (chapitre III), puis pour 1le
polycristal (chapitre IV et V).

Le mécanisme de déformation associé & 1la transformation
martensitique s'apparente beaucoup au glissement plastique, mais des
différences notables existent entre ces deux modes de déformations.
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Tout d'abord, on peut signaler 1'existence, d'une variation
volumique intrinséque au changement de phase, (les critéres de plasticité
sont dans ce cas sensible & la contrainte normale) et la réversibilitéd de
la déformation (avec éventuellement une hystérésis).

. La déformation est 1imitée par le taux de transformation. De
- plus 1'existence de rotations de réseaux intrinséques a la transformation
affectent les réponses élastiques des deux phases. Ce mode de dé&formation
est de plus trés sensible aux chargements thermomécaniques.

IT1.2°- CINEMATIQUE DE LA TRANSFORMATION

On considére maintenant un monocristal, subissant une
transformation martensitique. A partir des caractéristiques locales de la
transformation, on détermine les grandeurs macroscopiques liées a celle-ci,
puis on définit un seuil de transformation ainsi que la loi d'écoulement
qui lui est associée.

On ne prend en compte dans ce chapitre, pour déterminer la
déformation, que des termes 1iés & la plasticité de transformation. On
suppose, pour cela, que les deux phases sont 1loin de leur seuil
d'écoulement en plasticité classique.

I11.2.1 Calcul de 1a déformation totale

Soit un volume V subissant une transformation martensitique et
Vm le volume transformé & un instant t.

A cet instant, le volume V, est formé de n bandes de
martensite (figure I11I1.1)

La déformation totale moyenne du volume V est é&gale a la
moyenne volumique des déformations totales locales.

T_A[gT
] = _v_/e”(r)av (111.1)
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En plasticité les relations é&tant incrémentales, i1 est
nécéssaire de connaitre 1'expression de 1'incrément de déformation totale
au cours du temps, mais on ne peut dériver directement la relation (II1.2)
car 6?; (r) subit une discontinuité au passage du plan d'habitat séparant
les deux phases. 11 faut donc utiliser la méthode développée par GERMAIN
(ITI.1) ol 1'on cherche 3 dériver par rapport au temps 1'intégrale de
volume d'une fonction discontinue [19] .

On obtient ainsi

™~
dE; _ d[A[Eav]- _j‘_[ .:/'_./ efave A €5 av]
dt vV t A Vv Ve
; "
= A [ d&5 4y A [ d€ v A A£:-,-U,’,JS (I11.2)
Vi dt v Vi de Vi

avec S : surface du plan d'habitat

1}; : vitesse de déplacement de ce plan

l}isn : valeur de la discontinuité au passage de S

Eg : déformation dans 1'austénite,

£ : déformation dans la martensite.

Cette discontinuité de déformation résultant de 1a
transformation martensitique, z&EE” n‘est autre que la déformation
intrinséque 1iée a la transformation ffﬂ“, qui est uniforme tout au tong du
plan d'habitat.

La relation (II1.2) s'écrit donc, sous forme incrémentale, en
faisant 1'hypothése que la déformation & 1'intérieur de 1'austénite et de
la martensite est uniforme et en notant :

.!él. 2 Al 2

\'4

Mo

v

js “JS_—_AS.
\J
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= {A- x)JE.J ..xa!e.J ..E-:"Jx (111.3)

deﬁ étant 1'incrément de déformation totale de 1'austénite
et d€lf  1'incrément de défomation totale de la martensite .

Dans la suite, on supposera qu'il n'y a pas de plasticité classique ni dans
la martensite formée, ni dans 1'austénite. De plus, on supposera que
1'eélasticité est homogéne, c'est-a-dire que les constantes &lastiques sont
Tes mémes dans 1'austénite et la martensite.

Pour 1les petites déformations, 1la déformation totale se
décompose en partie &lastique dE® et en partie plastique dEPT  telle que :

dET = dE® + dEPT

(I11.3)devient alors :

dESrdE]T (A=) de" L x d€5" €0 dx

et puisque le milieu est homogéne du point de vue élastique, on obtient ;

eM
dE a(A-n)de?, w dES

N

donc JE;T': ES"Ax (111.4)

Ce terme correspond au cas de la plasticité
parfaite.

Cette relation uniquement valable pour 1le
homogéne donne l1a déformation globale de transformation
fraction volumique transformée x.
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Dans le cas d'une élasticité hétérogéne et, (ou) anisotrope, il
faudrait corriger cette formule en tenant compte du tenseur localisation
pour les milieux hétérogénes et anisotropes.

Nous précisons maintenant cette relation en fonction de 1la
structure fine des variants formés.

111.2.2 Déformation et Rotation associées a la transformation

martensitique

En générale, la transformation martensitique résulte de 1la
formation de plusieurs variants, chaque variant ayant une orientation
différente et une fraction volumique différente. La quantité globale dx est
alors a détailler ainsi que le tenseur 6?%” . On le fait tout d'abord dans
le cas d'un variant.

I11.2.2.1 Cas ol la transformation s'éffectue seton un seul

variant

Soit (0, M, M ', N A mM ) un repére cartésien rectangulaire
ayant pour origine le point O supposé fixe.

Soit m.  la normale unitaire au plan d'habitat du variant
considéré et m ' Tla projection sur ce plan d'habitat du vecteur m
direction unitaire du déplacement (figure I11.2). .

Dans ce repére les coordonnées UMM  du déplacement UAM  d'un
point P de coordonnées xi, résultant de 1a transformation de phase de tout
1'é1ément de volume s'écrivent :

a
Ui = §Fuhe M} (I11.5)

en notant g la valeur du déplacement caractéristique sur le variant
considéré,

g est une caractéristique intrinséque de la transformation

Soit ﬁAM le tenseur gradient du déplacement.
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Pf‘,"= p i (111.6)
9 44

Ce tenseur peut se décomposer en une partie symétrique notée €AM
< . . . P AM
représentant le tenseur déformation et une partie antisymétrique (U re-

présentant le tenseur rotation "plastique" associé a la transformation.

[

aM AM ]
B; =£-J +(,J;J- (III..7)

le tenseur 6{‘1"" s'écrit :

M y N
E‘_J = T(m;nj.,.mjn;)g = Rﬂz/ (111.8)

en notant Ry = 4 (m;n' Fme n;)
J 2 4

Rij est appellé tenseur d'orientation du variant.

- ! —- - _’—-’ - .
Dans le repére (O,n , m ', nam ') le tenseur Rijj s'écrit

] 0 Ccos & 0
R =—2— cos 2 sina 0
0 0 0

en notant a 1'angle formé par les vecteurs m et m ' dans le plan

(m , n ).

A partir de la relation (III.4) on peut écrire maintenant,

Torsqu'une fraction volumique dx est transformée :

PT

dElj = R” g dx (III.g)
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Pour certains problémes de texture cristallographique, i1 est
important de pouvoir calculer la rotation du réseau cristallin et 1la
rotation totale.

Pour la transformation martensitique i1 faut distinguer deux
types de rotation, d'abord les rotations de réseau associées au passage
d'une structure austénique 3 une structure martensitique, puis un second
type de rotation, associée a la progression de la transformation de facon &
assurer la continuité entre les deux phases.

Le premier type de rotation est accessible & 1'aide de
relations cristallographiques [4], 1le second type en considérant 1a
transformation martensitique comme un mode de déformation. De cette facon
on obtient pour la rotation "plastique" 1'expression suivante :

Am
W;. - 4 cola_ S
] 2 (m:"J—mJ“c)S—S;Jg/ (I11.10)

S;d = _:’2._-('\'\;!!' ...m_'.n;)

et s'écrivant dans le repére considéré :

0 CosS (X 0
S =—]2— - cosAx 0 0
0 0 0

de 1a méme fagon que pour(III.9)on obtient

ij = S'l g dx (III.]])
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A partir de ces relations on pent calculer la variation de
volume engendrée par la transformation.

Le tenseur déformation associé est & trace non nulle on obtient

donc :
d(__.AV} = dE; = Ry gdx (111.12)
v
Soit également : _A__\f_ - E;frz R‘-‘:g_x.
\4
avec Rii= sina , (I11.13)
donc EPT = xg sina (II1.14)

L'angle @ est donc 1a valeur caractéristique de la variation
de volume associée & 1a transformation, i1 détermine 1'importance de
celle-ci.

On remarque aussi que le taux de martensite formée détermine
1'ampleur de 1a déformation due 3 la transformation.

La valeur maximale de la dé&formation EP' pour un systéme a un
seul variant actif est donné par :

PT
Eiij =9 Ry
on obtient donc durant l1a transformation
o < Eff < gRy (I111.15)

Oou encore :

il = €4¥x avec o0 x €1 (II1.16)

N
N
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On peut montrer une autre propriété qui nous servira par la suite, le

double produit Rij Ry @ lavaleur suivante :

.R. - 1 n? (111.17)

I11.2.2.2 Cas de la déformation avec plusieurs variants

actifs

Soit un volume V comportant n bandes de martensite de volume AL
chaque bande étant constitué d'un variant différent (figure I11.3).

L'accroissement de déformation sur ce volume sera égale a 1la
moyenne des accroissements.

N

5 =y Ry g dV”
n v
r
soit: dE ' =) R g ax” (I11.18)
n

en notant dx" 1le taux de martensite formée suivant le variant n de matrice
d'orientation Rg.

On a les propriétés suivantes :

7dx“ - dx (111.19)
e



Soit :

AM
i

De 1a méme facon on a pour les rotations :

n n
)= Rij 9
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dQy = T 55 ¢ du”

“dm)Jx

(IT1.20)

(ITL.21)

(I11.22)

(I11.23)

(I11.24)

(111.25)
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I11.3° ETUDE DU COMPORTEMENT EN SOLLICITATION UNIAXIALE

I11.3.1 Introduction

Avant d'aborder les aspects "statiques" de la transformation
martensitique pour un état de contrainte tridimensionnel, on traite le cas
unidimensionnel de la traction uniaxiale ; ceci permet de présenter les
caractéristiques essentielles du  comportement (seuils, fonction
potentielle, régle d'écoulement, transformation inverse) qui  seront
développées dans la suite du chapitre, d'abord pour une transformation
s'éffectuant selon un seul variant, puis dans le cas général ol plusieurs
variants peuvent étre activés.

Cette étude est effectuée avec 1'hypothése que nous nous
trouvons loin des seuils de plasticité classique de 1'austénite et de 1la
martensite, les seules déformations existantes sont donc les déformations
elastiques des deux phases et la déformation due a 1la plasticité de
transformation parfaite. Ceci est le cas pour les alliages de Cu-Zn-Al.

[I11.3.2 Résultats expérimentaux et interprétations dans le cas

de la traction uniaxiale sur un monocristal d'alliage
Cu Zn Al

La figure (I11.4) obtenue en traction [20] pour un monocristal
d'alliage Cu Zn A1, & une température supérieure de 70 K 3 la température
Ms, est Ta courbe typique contrainte-déformation d'un monocristal subissant
une transformation martensitique sous contrainte.

Lors de la décharge on remarque que cette déformation est
réversible et qu'il existe une hystérésis.

La courbe, qui posséde six stades de déformation, peut étre
décrite de 1a fagon suivante (fig III.5).
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ler stade partie OA

L'austénite se déforme élastiquement jusqu'd une contrainte
critique 0'2 qui dépend de la température et de 1'orientation du
monocristal d'austénite.

0'! est compris entre la valeur z&ro pour une température

égale a Ms et a'ﬁ valeur ol 1'austénite s'écoulera plastiquement.
2éme stade partie AB

Sous 1'effet de 1la contrainte appliquée, 1'austénite se
transforme en martensite, la déformation obtenue est alors égale a 1a sdmme
des déformations élastiques des deux phases et de 1a déformation associée &
Ta transformation. C'est ce dernier terme qui est prépondérant. La partie
AB posséde une 1légére pente positive correspondant & un phénoméne
d'écrouissage.

En B toute 1'austénite est transformée, ce point correspond a
la contrainte g r qui dépend elle aussi de la température de 1'essai.

3éme stade partie B.C

Toute 1'austénite étant transformée, i1 ne reste plus, pour des

? , comme contribution & 1la

niveaux de contrainte supérieurs a o
déformation, que la déformation élastique de 1la martensite, et cela,
Jusqu'au moment ol le seuil de plasticité de celle-ci sera atteint ou
qu'une nouvelle transformation de phase intervienne (ce qui est parfois le

cas dans les Cu-Zn-Al1 [21] ).
4éme stade partie C.D

S dans le stade précédent, on procéde & une décharge de
1'échantillon, on décrira élastiquement la portion CD de 1a courbe jusqu'a
atteindre la contrainte o 4 telle que 1'énergie mécanique associée i
cette contrainte ne soit plus suffisante pour empécher la martensite, non
stable a cette température, de retourner a 1'état austénitique.

a‘ﬁ est inférieur a 0'? du fait de 1'existence d'une hystérésis.
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5éme stade partie D.E

La contrainte continuant i décroitre, la transformation inverse
se poursuit jusqu'au moment ol il ne reste plus de martensite. Du fait de
1'hystérésis cette transformation se déroule pour des niveaux de contrainte
inférieurs a ceux de la transformation martensitique.

béme stade partie E.0

Pour une contrainte inférieure a oA nous sommes de
nouveau dans un état totalement austénitique. Pour un état de contrainte
nul, nous voyons que nous revenons a 1'origine et qu'il ne reste aucune
déformation permanente. La transformation est totalement réversible.

On a vu au paragraphe précédent qu'il est possible d'écrire
1'incrément de déformation durant le stade B.C de 1la facon suivante
(d'aprés 111.3):

dET = (1 - x) d€P + x deM M gy

La méme relation décrit aussi la transformation inverse D.E,
mais dans ce cas on a de? ,deM et dx qui sont négatifs.

Si on considére un point M compris entre A et B. I1 1lui
correspond une fraction volumique x de martensite formée.

Lors d'une décharge a partir de M on obtient pour de’ , avec
dx égal & zéro:

dE" = x deM + (1 - x) de? avec deM et deA négatif et
ceci jusqu'au point N situé sur la droite D.E.

Si Ta décharge continue au-dela du point N, on entre dans le
domaine de 1a transformation inverse. .
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A partir de 1'état de contrainte appliquée,de 1'évolution de
cet état de contrainte, et de 1'état d'avancement de la transformation on
peut donner les valeurs suivantes & 1'incrément de déformation :

a) dE7 = xdeM™ + (1 - x) de? avec dx = o

ce résultat est obtenu quand :
-x=0 et ol 0‘?

- x =1 et o‘)o‘s"

'
x
M

[0,1] et i g G‘(G‘P avec do < 0

x € ]10,1] et 0':> d'}d'g avecdo > 0

dET  sera positif si 1'incrément de contrainte est positif, dans le cas
contraire dET est négatif.

b) dET = xde€M + (1 - x) der +€eAM gx avec dx # 0

On a dans ce cas présence de plasticité de transformation.
Comme dans le cas précédent dE' évolue dans le méme sens que 1la
contrainte, on a dx > 0 quand :

x € [0,1] et 0-6[0":/0"?[ etdo > 0

et dx < 0 quand

xeloal et c€fe], el etdo < o
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Dans ce paragraphe on a décrit qualitativement les différents
phénoménes observés lors d'une transformation martensitique dans le cas
d'un essai de traction. Dans les paragraphes suivants, on propose une
modélisation de ces phénoménes a partir de la cristallographie de 1la
transformation et d'une approche thermodynamique.

[11.4° ETUDE DU COMPORTEMENT POUR UN SEUL VARIANT

[I1.4.1 Introduction

On se limite au cas ou un seul variant est actif. Dans ce
paragraphe on étudie les aspects thermodynamiques de la transformation
martensitique, de facon & mettre en évidence une 1loi & seuil, faisant
intervenir la variation volumique, intrinséque & la transformation, ainsi
qu'une contrainte critique.

On démontre que le principe du travail maximal s'applique aussi
a la plasticité de transformation parfaite et peut &tre étendu au cas od la
température est une variable de chargement. On détermine ensuite la loi de
comportement du monocristal monovariant et on présente une premiére
application de cette étude. La plasticité de transformation é&tant
réversible, on étudie ensuite la transformation inverse.

I11.4.2 Variation de 1'énergie libre de Gibbs.Fonction seuil

On étudie dans ce paragraphe la variation de 1'énergie libre de
Gibbs associée a la formation d'une plaquette de martensite de volume V,, &
une température T et pour un champ de contrainte extérieur ‘ZH-

A partir d'une telle étude on détermine une fonction seuil pour
la transformation martensitique du monocristal.
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La variation d'énergie libre s'exprime par [22] [23]

AG = AG.V, 'S 4 Eint o Eincl +Err (111.26)
avec .

AG, : variation d'énergie libre chimique, fonction de la température,
égale a la différence d'énergie libre entre la martensite et 1'austénite.

A5, s'annule & la température d'équilibre thermochimique T, la martensite
formée étant stable si AG. est négatif et instable quand cette valeur est
positive (figure I11.6).

Eint = €nergie mécanique d'inter-action résultant du travail du champ des
forces extérieures appliquées créant une contrainte uniforme Z]u.

E;..t=-/ Z;j‘c'%"de -V ZR5 e (111.27)
v .

I' : est 1'énergie de 1'interface austénite - martensite. Elle peut étre
négligée devant les autres termes dans les cas envisagés ici.

Eir: €nergie dissipée par frottement et par production de défauts irréver-
sibles dans 1'austénite et dans 1a martensite [23 ] .

Dans le cas de la pseudoélasticité et des martensites thermoélastiques ce
terme est quasiment nul.
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E : énergie @lastique associée aux incompatibilités entre 1'austénite et

la martensite ainsi qu'aux incompatibilités entre les différents variants

incl

de martensite.

. A . ¢ An .
E,“g=-_2_/v o € dv (111.28)

™M

o; est le champ de contraintes internes qui est associé aux
incompatibilités de la transformation martensitique.

Par exemple, dans le cas d'une plaquette de martensite unique
ayant la forme d'une inclusion ellipsoidale, on peut utiliser la méthode
d'Eshelby pour calculer E;,, [24].

Dans ce cas, 0;; est la contrainte uniforme qui régne dans
1'inclusion. En notant C les constantes élastiques et en les supposant

identique dans la martensite et dans 1'austénite, on a :

e
oG = Cijue Exe

en supposant de plus que 1'élasticité est isotrope, on obtient :

2/"(621 + E:ks.l)

29

D'autre part comme

T
€] =£.J N3
e 0'1

ou encore en utilisant le tenseur d'Eshelby S [24] on a :

e aM
E;_-‘ = S‘Jke E—ue -Ei'
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En faisant 1'hypothése que les inclusions sont sphériques et 1'élasticité
isotrope, le tenseur d'Eshelby se réduit a deux coefficients scalaires «
et b tels que :

£;=BE § e d(x-p)E

avec p = 2 4.5V
15  A-V
— A AN
X = 3 AV
donc :
= 2p[(p-4)€f". A 2e5) £l 5,

AS A=)

ce qui donne pour 1'énergie d'inclusion :

Eine A E""E‘ _"_"*50 gfn e 1y (111.29)
e /”[( P) 1l +45 v ]

Dans le cas ol un seul variant est actif, on a

ch = [( A p) Rg R':l + 7-5— /;1-’5\’\, Rkn Rmm] f’arz VM (IT1.30)

et en prenant pour\) la valeur usuelle de \) = 0,3
on obtient: ‘3 A

A A4SV ~
AS 4-V 0
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La relation (II1.30) devient ainsi ¢

Einct = [ 28, Rocen T g2V,

soit en utilisant 1a définition du tenseur Ry; .

Bt = £’_9;_z!"_'_ (/1+Zbinza<) (111.31)

Dans le cas ou la variation de volume est nulle, on retrouve le résultat
classique, pour une inclusion sphérique en milieu isotrope. '

P
o & I11.32)
E;“‘,Bg .:1.2_,1\/8‘.] E‘J (

Le terme E;,,est considérable par rapport & E;, car 1'hypothése d'inclusion
de forme sphérique, qui a été faite, interdit 1a relaxation des contraintes
internes par une croissance orientée du volume V,,

La croissance de la martensite s'effectue par une augmentation d'épaisseur
des plaquettes formées. Dans ces plaquettes les contraintes internes
peuvent étre annulées ou considérablement affaiblies par une forme
éllipsoidale particuliére.

On est amené a distinguer deux stades dans la croissance de la
martensite.

- un stade de "germination" avec passage d'une inclusion de
forme sphérique a une plaquette.

- un stade de "croissance" caractérisé par 1'augmentation de
1'épaisseur de la plaquette.

Pour les grandes déformations et les effets macroscopiques
c'est le stade de croissance qui est prépondérant.

On se Timite & 1'étude de ce stade qui correspond & E;,,, = o.
I1 n'en serait pas de méme dans le cas d'un monocristal 3 plusieurs
variants ou dans le cas d'un polycristal.
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Pour la variation de 1'énergie libre de Gibbs on obtient
alors :

AG = AG,(T)V -ZRiqVy (111.33)

La martensite se forme pour AG égal & zéro, c'est-a-dire si :

AG, (T) =Z§R5g (111.34)

Ce qui peut étre assimilé a une fonction seuil.
Le produit ZthU est égal a la contrainte résolue sur le variant considéré
—_—

c'est-a-dire a la projection dans 1a direction m du vecteur contrainte
sur le plan d'habitat.

On obtient Ta relation (III.35) qui est équivalente 3 1a loi de
Schmid en plasticité classique, mais qui fait intervenir la trace de X car
R; est différent de zéro.

on a donc
TRy = AG(T) (111.35)
)
ou encore

Ce résultat contient la forme proposé par Patel et Cohen [25] pour
interpréter 1'effet d'une contrainte de traction sur la température Mg .

En effet en tenant compte des propriétés de Ry , on obtient
en traction simple & partir de (III.35).

Tcos + 0 A = A(;:(T)

oi T est 1a cission résolue sur le plan d'habitat dans 1a direction m' et O,
1a contrainte normale au plan d'habitat.
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La formule (III.35) décrit le seuil dinitial de 1a
transformation. On précise maintenant 1'évolution de ce seuil lorsque la
transformation progresse, c'est-a-dire 1'écrouissage.

I11.4.3 Ecrouissage du monocristal

I1 faut maintenant déterminer la fonction seuil non plus &
1'instant zéro de la transformation mais tout au long de celle-ci.

Pour un monocristal se transformant selon un seul variant la
progression de la transformation s'effectue quasiment a contrainte
constante avec une pente d'écrouissage trés faible. On peut donc considérer
1'écrouissage comme constant tout au long de la transformation.

En notant H cette pente, on écrit qu'a un accroissement dx du

taux de transformation, correspond, sur le variant actif, une augmentation
de la contrainte résolue critique égale a :

Ry dZ;; =H3,c|x. (111.36)

5

A chaque instant i1 faut donc avoir pour 1la contrainte
1'expression suivante :

R;L; = Q@;‘_ﬂ - Ha,x (I11.37)

On obtient, ainsi une fonction notée F( X;;,T ,x) qui dépend de 1'état de
contrainte Zii, de la température T et des paramétres d'écrouissage H et
qui sert de fonction de charge pour la transformation. Elle doit étre nulle

tout au long de la transformation et négative quand le seuil n'est pas
atteint,

f(zij,T, x) = R i.';j - Ac;‘” - ngx (I11.38)
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Cette fonction caractérise le seuil de transformation, mais nous verrons
qu'elle peut également servir pour décrire 1'écoulement du matériau
(matériau standard) [26]

IT11.4.4 Loi d'écoulement

Dans le paragraphe précédent, i1 a &té démontré ies conditions
nécéssaires sur 1'état de contrainte et 1la température pour que Tla
transformation puisse se produire. '

Maintenant, on propose d'établir une relation qui relie Tla
déformation aux paramétres de chargement X etT.

I11.4.4.1 Loi de comportement en plasticité de transformation

On ne peut écrire qu'une relation incrémentale entre dEfjT
et dZZﬁ et dT que 1'on peut mettre sous la forme :

JES

j =AM dEy 4 BydT (111.39)

avec la condition f( X , T, x) = o
Par ailleurs, d EﬁT doit &tre nulle pour une variation des paramétres de
chargement dX;; , dT et telle que d,f, 1a différentielle de la fonction f

a écrouissage constant, soit nulle.

On doit donc avoir :

JE,:';T-_-HE,- J,F (111.40)
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df=2E Jdx. . D JT
avec 7F 'DZ';_,,' g + 5F

La relation (I11.39) s'écrit alors :

; dT,, 4 'DF JT) (111.41)

dES" = H. (3*‘

et 1'on a: A;jkl = H;' 2._.

B;_', = Ry ST

Pour le calcul de dyf, i1 est raisonnable de supposer que seul AG(T)
dépend de T.

La relation (III.41) montre que Hi; est un tenseur symétrique & trace non
nulle car il en est ainsi de d E}'.

Dans le cas d'un seul variant, la formule (1I1.9) montre que Hijj doit étre
proportionnel & Rj; .

Pour étre plus général et déterminer le tenseur Hj; nous proposons de
démontrer que dans le cas de la plasticité,de transformation le principe du
travail maximal est vérifié.

I11.4.4.2 Principe du travail maximal

La détermination de 1la 1loi d'écoulement passe par la
détermination du tenseur HIj . Pour ce faire, on démontre la validité du
principe du travail maximal en plasticité de transformation.

On doit dans ce cas tenir compte de la variation volumique car
la composante normale du vecteur contrainte sur le plan d'habitat joue un
role trés important.
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[11.4.4.2.1 Etude a température constante

Soit un état de contrainte X situé sur le seuil de
transformation. Pour cet é&tat on peut écrire 1'expression de la fonction
seuil, et calculer le travail de déformation dW dans la déformation réelle

def.

. R: _ AG T/ ~Hgx =0 (111.42)
oy - — '§
¥
d\WwW =L AE;;T (111.43)
Considérons maintenant un &tat de contrainte virtuel ZI; tel
que f( ZI; , T,x) < o
Pour cet état de contrainte on a :
TIR: _ BGAT) _Hg x <o (111.44)
iR - S50 - Hg

¥

» »*
dW = ¥ cIE;T- (111.45)

A partir des relations (II1.42) et (III.44) on obtient
1'inégalité

(T4Ry ~T§Ry) o
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qui peut s'écrire de 1a facon suivante :

(Z;j _ZS)R;j>o (111.46)

sans changer le sens de cette inégalité, on peut la multiplier par les
quantités positives que sont g et dx. On obtient alors :

(X -Z' )R,

i gdx > o

Or d'aprés la relation (III1.9) le produit R; gdx est égal a dE;j-’T
d'od 1'expression du travail maximal :

(5 - =5) dEJ Y o (111.47)

En utilisant 1a définition du tenseur RU et en notant :

T=%, T2

et - »

on obtient pour (III.47) 1a relation suivante :

[(T-T*)Cosc( +(<r,"_0;*)pino(] ?Jx>/ o (111.48)

La relation (III.48) met bien en évidence la contribution de 1a contrainte
normale. Dans le cas ol la variation volumique est nulle, sina est nul,

et i1 ne reste plus qu'un terme proportionnel & la cission résolue.
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[11.4.4.2.2 Extension du principe du travail maximal au cas

o0 la température est une variable

Soit un état de contrainte Zij et de température T, tel qu'il
soit situé sur le seuil de transformation. On a pour cet état les relations
suivantes :

.- R:: AG(T) - H%x = 0 (I11.49)

dW = L, AE;}T (I11.50)

Pour un état virtuel de contrainte Zh;et de température T*, tel
qu'il n'y ait pas de transformation. nous avons de 1a méme fagon :

TRy _é(;(_T_) - Hg,x < o (111.51)

d\W "= Z;}JE;'- (111.52)

De la méme fagon qu'au paragraphe précédent, & partir des relations
(I11.49), (II1.51) et (II1.9) et en multipliant par les quantités positives
g et dx on obtient 1'inégalité suivante :

(7.'5 -Z-;;)JE?-[AG(T)_AG(T"‘)]Ax> O  (IIL.53)
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Cette 1inégalité défini le principe du travail maximal en
plasticité de transformation, elle tient compte des variations volumiques
engendrées par la transformation et de 1'influence de 1a température. Comme
pour le paragraphe 4.4.1. on fait 1'hypothése que seul Tla variation
d'énergie libre chimique dépend de 1a température.

I11.4.4.3 Potentiel en plasticité de transformation

La démonstration du principe du travail maximal permet de
définir complétement le tenseur d EST par 1'intermédiaire de Hy; . La
fonction f servira alors de potentiel et comme en plasticité classique on
sera dans le cas des matériaux standards [28 ] .

Considérons deux é&tats de contrainte et de température
infiniment voisin, situé & 1a limite de transformation, nous avons pour ces
états :

F(Z;-/T, 3‘) — 0
f(Z5+dT;, T+dT,x) =0

ce qui peut se traduire par :

SF 4Ty 3 4T =0 (111.54)
7)5:5 T

Le principe du travail maximal en plasticité de transformation
étendu aux variations de température donne d'aprés la relation (II1.53)

(Z4-5§) dEY _[A6(T) - AG(T*)]dx Y 0

Si on considére 1'état Xj + dXj , T + dT comme &tat virtuel on obtient

alors : _dzu JE;T _[AG(T}- AG(T+dT,] d=x ) 0

Cette inégalité doit étre vérifiée quels que soient dT et dZIu choisis
respectant la condition (II1.54) on doit donc avoir :
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[B6(T) - 86 (T+dT)] dx 4 dE5dEST= O

c'est-a-dire :

.2__?_6_‘_('_7_'_ dTdx 4 JE&TJZQ =0 (111.55)

en identifiant (II1.54) et (III.55) on en déduit les relations suivantes :

dET = da 2F (111.56)
J ‘or.

V86(T) 4. = dL RF (111.57)

T 3T

La fonction f est donc un potentiel, on peut donc considérer le matériau
comme standard dans le cas oi la transformation s'effectue selon un seul
variant,

nous avons

JE"_ da 2F
L

on en déduit que :

;l; - j:' = a(ZU,T 3‘)
3L !

J
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soit dA= a (X T, x) (I11.58)

'U' ’
avec les régles d'écoulement suivantes :
: PT f
sif=0 et d,f > o0 dEij = a 0t d,f
(I11.59)

sif <o ou d,f o dE?jT =0

L'incrément de déformation, en plasticité de transformation pour 1le
monocristal monovariant s'écrit :

dE = » %(%’_ AT + %ﬂ aT) (111.60)
y hic

avec f (X, T, x) =Z§R

iy g -

DGAT) _ H& x
g

111.4.4.4 Identification

La régle d'écoulement (II1.59) et 1la relation (II1.60)
déterminent totalement le comportement du monocristal en plasticité de
transformation dans le cas ou un seul variant est actif.

I1 faut maintenant identifier les différents termes intervenant
dans ces relations.

La relation (II1.38) donne 1'expression de la fonction f pour
un variant dans le cas du monocristal :

f(Z;j,T,x)=f§R§-M_H}x
.
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on en déduit :

(111.61)
ofF _ of VAGAT) _

T~ D46 AT) dT

8
&

On fait, 1'hypothése que seul la variation d'énergie libre dépend de 1a
température et que cette dépendance est 1inéaire de coefficient B.
A partir de ces hypothéses, (1I1.60) s'écrit maintenant :

rT

clE';J = a Ry (Ryy dZpy, - g_ JT} (111.62)

Il reste & identifier le paramétre a( X3, T, x)

Pour une transformation a température constante la relation (111.62)
devient :

d E?J-T =a R‘J th thk

D'aprés la relation (I11.36) on a :

R‘\k Ji;‘k = H % Jx.
On peut donc écrire :

dEj' = aR; Mg dx (111.63)

et en identifiant (I11.63) a (II1.9) on obtient

aRs: Hgdx =R

i g dx

i
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on a donc pour valeur de a (Xy, T, x):

d = — (I11.64)

La valeur de 1'incrément de déformation en plasticité de transformation
pour un monocristal & un seul variant, est donné par la relation suivante :

dE = B[Ry dE,, - _g_. dT) (111.65)

La valeur de H peut étre identifide en effectuant a température
constante un essai de traction uniaxial.

Dans ce cas la relation (II1.65) devient :

PT

4}

- PT ,
Ce qui nous donne pour dE %] :

dE ;; = ._..——-----Ris R” A 233
H

Nous pouvons de cette fagon déterminer H, et aussi, en mesurant
les autres composantes de dEzT déterminer les composantes du tenseur Ry

En utilisant 1a définition de RU , dans le repére du variant
actif, les coordonnées de dEETsont données par les relations suivantes:
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dE;; -_-A:* [co LdT 4 din o dq_g_JT] (111.66)

dE,PZT = AE;: = % ‘:" [cosc( dT 4+ sin JG,', - 5 AT]

Les autres composantes sont nulles.

I11.4.4.5 Conclusion

Dans ce  paragraphe, a partir  des caractéristiques
microscopiques de 1a transformation martensitique, on a obtenu la loi et
les régles d'écoulement macroscopiques du monocristal dans le cas ol un
seul variant et actif. On a montré que le matériau est standard.

Pour la détermination du seuil de transformation, nous avons retrouvé les
résultats obtenus par Patel et Cohen [25] dans le cas d'un essai de
traction.

Ces résultats vont maintenant étre étendus au cas de 1la
transformation inverse.

II1.4.5 Etude de 1a transformation inverse

On a vu au paragraphe III.3 qu'en plasticité de transformation
sous contrainte, lors de 1la décharge, il y a réversibilité de 1la
déformation, a condition de rester a des niveaux de contrainte tels que ni
1'austénite ni 1a martensite ne se déforment plastiquement.

On va maintenant étudier 1'évolution de la déformation lors de
la décharge. Dans ce paragraphe on se limitera encore au cas ou seul un
variant est actif.

On définit de l1a méme fagon que pour la charge une fonction
potentielle pour la décharge.
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Du fait de 1'existence des contraintes internes et des
modifications de structure engendrées par 1a transformation, 1'énergie
libre de formation de 1'austénite a partir de 1a martensite, noté AGy, est
différente de AGe, et on obtient :

AG (T) > A6y (T) (111.67)

c'est-d-dire que la contrainte résolue critique de décharge est inférieure
a la contrainte résolue critique de charge.

R;Z; =A8GIT)  H x(AG‘T’.,.H x. (111.68)
g TNy Y

Ceci définit la fonction de décharge f9 (X..

g 1 s X

f(i T,x) =Ry é@.‘l’! Hg = (111.69)

Et, de 1a méme facon qu'au paragraphe (II11.4.4.1), pour une variation de
1'état de contrainte et de température qui maintienne le matériau sur la
limite de transformation inverse, on doit avoir une variation de
déformation dEET nulle, c'est-a-dire, satisfaisant a la relation :

d
.’32_;_425+25_4T=0

et écrire d E%T sous la forme :

T Y2
dE;; H( 4y 42

JT) (111.70)
0L

'DT'
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Ou encore en notant dyfd la différentielle & écrouissage constant de 1la
fonction de décharge :

d d

dEST - H AYF (111.71)

9 j

mais cette fois-ci, contrairement & (III.40) 1la transformation est
caractérisée par un dyfd négatif.

On peut de 1a méme fagon étendre le principe du travail maximal au cas de
la décharge.

On obtient en effet pour un état de contrainte situé sur la limite
d'écoulement les relations suivantes :

ijR" - 864(T) _ Hs,x: o
&
(111.72)
T
dW = I dE;
et pour un état virtuel tel qu'il n'y ait pas de décharge :
»
*R.. AG4(T)
'Z::,FQS _aed\l/ _H 9 ac;>>(3
&
(I11.73)

» » T
dW = 55:5 ciffj
ce qui donne

(Zﬁ _ Z:) Rj Lo (111.74)
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dx étant négatif lors de 1a décharge, on obtient finalement a 1'aide de la
relation (II1.9):

( G -Zi )AE (111.75)

Durant la décharge, le principe du travail maximal est respecté et cela
également dans le cas ou 1'on fait varier la température.

On peut donc considérer T1a fonction de décharge comme un potentiel de
plasticité de transformation.

De 1a méme fagon on peut montrer que lors de la décharge le
matériau est standard, et écrire :

C'E-;T_ a (b{: JZ;‘ + JT) (I11.76)

D)X T
en identifiant, on obtient alors :
_‘b_{:—a = R"
D= Y
3 A
) q_(E;J, 1— :c) ='.T?_.
of __ 8
T 3

ce qui donne pour (II1.76):

JE;F-.Tz_Ri R, d¥,, _ B dT (111.77)
Y H ( hik hk 3 }
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Cette relation est semblable & (III.65) déterminée pour la
charge, ceci n'est pas étonnant, la transformation &tant réversible. Lla
différence réside dans les niveaux des seuils d'écoulement et dans le signe
de la déformation.

Si on considére maintenant les régles d'écoulement du matériau
pendant la charge et 1a décharge, on obtient en fonction de f (fonction de

charge) et de f¢ (fonction de décharge) les valeurs suivantes pour dE%T:
rT
sif =0 et dyf> 0 JE{;:Q?—f—J,F
%
(I11.78)
d d T 'bFJ d
sif<o et f=oetdf <o JE.J: __A7F
C)

Dans tous les autres cas dEZ.T est nulle.

I11.4.6 Conclusion

Nous avons établis le méme type de loi pour la transformation
martensitique et pour la transformation inverse. Dans le cas ou on se situe
Toin des seuils de plasticité classique des deux phases et ol il ne se
produit pas de réorientation dans la martensite, les deux lois d'&coulement
sont identiques. La différence réside dans la valeur du seuil de
transformation et dans le signe des déformations.

Dans le cas ol la plasticité classique intervient dans une des
deux phases ou si il y a transformation par réorientation dans 1la
martensite, les coefficients B et H peuvent différer, ainsi que le tenseur
d'orientation Ry - I1 est nécessaire dans ce cas d'étudier de plus prés
1'influence des rotations et des contraintes internes.

Comme dans un polycristal, i1 est fréquent d'observer plusieurs
variants actifs, nous proposons donc, dans ce qui suit, d'étudier 1le
comportement du monocristal d'austénite lorsque plusieurs variants sont
actifs.
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I11.5° ETUDE DU COMPORTEMENT DANS LE CAS OU PLUSIEURS VARIANTS
SONT ACTIFS

II11.5.1 Introduction

Dans le cas d'un polycristal au fur et & mesure que 1la
transformation avance, le niveau de contraintes internes dans un grain
donné augmente du fait des incompatibilités entre la martensite et la phase
mére. I1 arrive un moment od 1'intensité du champ de contraintes internes
et son orientation sont tels qu'un autre variant peut étre activé. Ainsi si
dans le cas du CuZnAl 70 % de la déformation résulte de la formation d'un
seul variant, 20 % ont pour origine la formation d'un second variant [ 20],.

Par ailleurs dans le cas ol la transformation a uniquement une
origine thermique, i1 se forme en général quatre variants dit
autoaccomodants, qui minimisent le champ de contraintes internes [29]

I1 est donc important de déterminer le comportement d'un

monocristal en plasticité de transformation quand plusieurs variants sont
activeés.

I111.5.2 Fonction seuil et écrouissage

Dans 1le cas ou plusieurs variants sont actifs le terme
d'énergie d'inclusion dans 1la relation (I111.26) doit tenir compte de
1'énergie d'interaction entre variants, celle-ci pouvant étre faible dans
le cas des variants compatibles ou au contraire fortes dans le cas des
variants incompatibles [30]

On ne peut plus considérer le terme E comme nul pour la

incl
détérmination de l1a fonction seuil, on doit tenir compte du fait que 1la
croissance d'une plaquette de martensite selon un variant n sera a
1'origine d'un champ de contraintes internes qui intéragira sur le variant

m.
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Comme pour la plasticité classique on déterminera une matrice décrouis-
sage H dont les termes H™™ représentent 1'interaction entre les variants n
et les variantsm [31].

Si on note R% la matrice d'orientation, on doit avoir, a
chaque instant, pour le variant n, la relation suivante :

T "
RET; = AG}” ZH g=" (111.79)

En écrivant cette relation, on fait 1'hypothése implicite que
le seuil initial de transformation est le méme pour tous les variants car
la variation d'énergie 1libre chimique nécessaire a la formation d'un
variant isolé a été supposée identique pour tous.

La relation (I11.79) définit la fonction de charge pour chaque
variants.

L'intersection des régions de 1'espace telles que :

RE .  A6(T) H"™q x™ ° (111.80)
) &~ < 3 + ;;: &

constitue le domaine élastique du monocristal, que 1'on note
F (Z;j , T, x™ ) = o. La frontiére de transformation est donc formée de
1'assemblage de plusieurs surfaces.

[11.5.3 Principe du travail maximal

Nous allons maintenant &tendre le principe du travail maximal
au cas ol plusieurs variants sont actifs. On obtienten effet pour un état
de contrainte et de température situé sur la limite d'écoulement :



- 78 -

PT m m
J\A/: Z'JAEU :Z.JZ R'-’S'Jx (I11.81)

F(Zg, T, Xm) =0

et pour un état virtuel tel que cette Timite ne soit pas atteinte :
T m
dW =2 .. dE; :Z;'z R dx™
y9Fy 5 F
™m
(111.82)
.a M -~
F(g;,T,=")=0

En comparant (II1.81), (II11.82) et (IIL1.80), on vérifie la validité du
principe du travail maximal dans le cas ol plusieurs variants sont actifs.

Ce résultat peut étre étendus au cas ol la température varie.
La fonction F (.Eg, T, x™) qui sert & caractériser la charge
du monocristal dans le cas ou plusieurs variants sont actifs, peut donc

aussi jouer le rb6le de potentiel, le monocristal est donc standard, on peut
maintenant déterminer sa 10i d'écoulement.

I11.5.4 Loi d'écoulement

Nous avons montré dans les deux paragraphes précédents que dans
le cas ou n variants sont actifs i1 existe une fonction de charge qui joue
aussi le rdle de potentiel, on peut donc écrire la loi d'écoulement de la
fagon suivante :

dE" = a OF (’DF d2yw + 2F JT) (111.83)
J oL\ DL, 2T

En utilisant la définition (II1.80) de F (Xy, T, x™), on obtient :

F

-—
aEmeteeveemeye e =

(I11.84)

J

L
3
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ceci en supposant que seul la variation d'énergie libre chimique dépend de
la température, et que cette dépendance est linéaire de coefficient B.

Four obtenir le terme a—_ai ‘D_F_ on remarque que d'aprés la

DZ-,J 'OZ'M‘

relation (III, 18) et 1a relation (III.79) on a :
PT n n

Z HM“% dac™ = R; AZ'J

- . . . nm
nous pouvons donc écrire en inversant la matrice H

dE-,;T_-.:Z R;j);(H"')-i Ry dZui (111.85)

par analogie avec (III.77) nous obtenons la loi d'écoulement

thermomécanique suivante :

Py n am)- AT ,m 23
dE; =T Ry Z (H™7) [RkkJZ,‘k_;dT] (111.86)
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IT1.6° - CONCLUSION

Dans ce chapitre, & partir d'une description microscopique de
la transformation martensitique, nous avons obtenu 1'expression . de 1la
déformation globale d'un monocristal en plasticité de transformation. Dans
cette expression nous avons isolé le terme propre au changement de phases.
Une loi de contrainte résolue maximale analogue & la loi de Schmid en
plasticité classique a été établie pour la plasticité de transformation.

De méme, il a @été montré 1'existence d'un potentiel
pseudoélastique, et wune 1loi d'écoulement a été formulée pour Tle
monocristal, ceci quelque soit 1e nombre de variants activeés.

Dans les chapitres suivants, partant des résultats établis pour
le monocristal, nous allons décrire la plasticité de transformation pour le
polycristal.

Tout d'abord sous une forme phénoménologique, en utilisant le
méme formalisme que pour le monocristal, dans le chapitre IV. Puis au
chapitre V nous utilisons une méthode d'homogénéisation permettant a partir
des caractéristiques microscopiques de la transformation d'obtenir 1la
description du comportement macroscopique du polycristal.
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FICURE III.2 : Déformation d'un élément de volume d'austénite par

la transformation martensitique.

a normale au plan d'habitat.
m direction de transformation.
m' projection sur le plan d'habitat
de la direction .
o angle formé par les directions et

Variant i,volume V.1

»

F— Variant j,volume Vj

Variant k,volume Vk

FIGURE III.3 : Transformation d'un volume V d'austénite en n bandes

de martensite de volume Vi ,ccustituées chacunes

d'un variant différent.
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FIGURE III.4 : Courbe de traction tynique d'un monocristal.
Alliage 74,37%Cu-18,4%Zn-7,37%A1l (en poids)

M =203 K
s

T =273 K (température de l'essai)
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FIGURE III.5 : Mod@lisation de la courbe contrainte-déformation d'un

monocristal pseudoélastique en traction uniaxiale isotherme.

M . . . .
Os . Contrainte seuil de formation de la martensite

3 la température de l'essai.

M . .
O ¢ Contrainte pour laquelle le monocristal est

entidrement transformé en martensite.

02 : Contrainte seuil de formation de l'austénite
lors d'une décharge a partir d‘un état
entierement martensitique(dépend de la

température de l'essail).

o : Contrainte pour laquelle le monocristal est
entidrement retransformé en austénite lors

d'une décharge.
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FIGURE IIT.6 : Diagramme représentant l'énergie libre de Gibbs de

1'austénite et de la martensite en fonction de la

température.

TO représente la température d'@quilibre thermochimique.
pour T > T0 1'austénite est stable.

T < To la martensite est stable.

MS représente la température de formation de la

martensite.

T < Ms formation de la martensite.

T > MS le materiau reste a 1'état

austénitique.

AS représente la température au dessus de laquelle,

la martensite se transforme en austénite.
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CHAPITRE IV

LOIS DE COMPORTEMENT PHENOMENOLOGIQUE

POUR LE POLYCRISTAL

EN PLASTICITE DE TRANSFORMATION
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IV.1°- INTRODUCTION

La modélisation de la déformation 1iée & la transformation
martensitique nous a permis de définir diverses propriétés pour le
monocristal. ’

Ces propriétés peuvent étre étendues au polycristal de maniéere
directe, par des méthodes d'homogénéisation, ou d'un point de vue
phénoménologique par 1'intermédiaire d'une fonction seuil et d'une loi
d'écoulement pour le polycristal. C'est ce deuxiéme point de vue qui est
développé dans ce chapitre.

En plasticité classique, a 1a loi de Schmid du monocristal, on
fait correspondre le critére de Tresca pour le polycristal. De la méme
facon en plasticité de transformation parfaite on peut établir un critére
de déformation du polycristal & partir de la loi de contrainte résolue
maximale établie au chapitre III pour le monocristal.

On peut également établir un critére symétrique analogue au
critére de Von Mises.

A partir d'un tel critére on peut mettre en é&vidence une
fonction de charge du polycristal, et comme la propriété du travail maximal
se conserve lors du passage monbcrista]—po]ycrista], cette fonction de
charge sert aussi de potentiel pour la déformation [26] . On peut donc de
1a méme facon que pour la plasticité classique établir une loi d'écoulement
3 partir d'un critére de plasticité. Dans ce chapitre nous établissons la
1oi d'écoulement & partir d'un critére symétrique.

Dans la derniére partie de ce chapitre, 1a loi d'écoulement est
appliquée au cas de la traction uniaxiale ; les résultats obtenus sont
confrontés aux données expérimentales de la littérature et aux prévisions
obtenues a 1'aide :

- du modéle de Patel et Cohen [25] pour 1'étude de 1'influence
d'une contrainte sur la température de transformation.

- du modéle de Greenwood et Johnson [11] et du modéle de Magee
[15] pour les valeurs de l1a déformation.
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Les données expérimentales utilisées sont celles obtenues par
E. Gautier [18] pour les alliages de Fe-Ni-C et Fe-Ni-C-Cr. Bien que ces
résultats expérimentaux ne concernent pas directement la plasticité de
transformation parfaite, il est intéressant de 1les confronter a nos
résultats. Car la plupart des études en plasticité de transformation
portent sur les alliages de Fe-Ni et il est intéressant de comparer
qualitativement, sur ces matériaux, la part de déformation due a 1a
plasticité de transformation parfaite, et celle due au couplage avec la
plasticité classique de 1a matrice austénitique.

IV.2° - CRITERE DE LA CONTRAINTE RESOLUE MAXIMALE

Dans le chapitre précédent, on a montré 1'existence pour le
monocristal en plasticité de transformation, d'un critére d'écoulement
analogue & celui de Schmid, mais faisant intervenir la contrainte normale.

Dans ce chapitre on généralise ce résultat au cas du
polycristal. On considére le matériau comme continu et isotrope. On fait
1'hypothése que tous 1les variants sont équiprobables et que Tla
transformation se produit sur le variant de contrainte résolue maximale,
quand celle-ci atteint une valeur critique k.

Cette valeur critique dépend de la température, et nous 1la
noterons k (t) pour 1'instant.

Soit un champ de contrainte extérieur 2. et soit un variant

i
défini par sa normale n au plan d'habitat et sa direction de déplacement
™ (figure IV.1). Le vecteur contrainte sur le plan d'habitat de normale n_

s'écrit :

(Iv. 1)
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La transformation de phase se produit sur le variant de normale

n, quand la contrainte résolue dans la direction de transformation est
égale a k (T).

C'est-a-dire quand :

- }((-r) (1v.2)

ce qui peut s'écrire de la facon suivante :

Z i nym; . = k(T) (1v.3)

en identifiant avec la relation (III.35) du chapitre précédent, on déduit
la valeur de k (T) et on obtient :

T nm = AG(T) (1v.4)
y Nym g

On peut expliciter encore d'avantage cette relation en faisant intervenir
la contrainte normale au plan d'habitat et 1la cission dans 1le plan
d'habitat et dans 1a direction du déplacement.

Soit m ' la projection du déplacement m  sur le plan
d'habitat, en notant o, la projection de T sur la normale n et T sa
projection sur m ' on obtient pour la relation (IV.4)
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(0'-. n: +TMi) m = A6(T)
&

d'ou

T Ane( +TCOS°( = _é..g.él) (IV.5)

ou & est 1'angle formé par les vecteurs m oetw ‘.
Ce critére est analogue & celui établis par Patel et Cohen [25] .
En effet, en considérant le cas de 1la traction uniaxiale on obtient a

1'aide d'un cercle de Mohr (figure IV.2)

T: _/.1_.2:,6&'\29
2

o, =:_’é_z(/1 rcos26)

2. étant la contrainte appliquée et @ 1'angle formée entre 1'axe de

traction et 1a normale au plan d'habitat.

La relation (IV.5) devient alors :

A T ain26con £ A F (Ar cos20)aink = A(T)

en multipliant cette relation par g, valeur du déplacement sur un variant,

et en notant :

(2]
°

= g mre(

 p
T

3 cose(
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on retrouve la relation classique de Patel et Cohen .

A Y, T rin20 1t .%_E,Z(/iq-CosZQ) =U
2

avec : U= AG(T)

Si nous considérons la température comme une constante, nous
pouvons représenter ce critére dans le plan {( T , g, ) par deux droites
symétriques passant par : '

o, = 46T
%A(ﬁd

T ==+ AGI(T) (figure 1V.4)
- %Cosa‘

Lorsque la variation de volume due a la transformation est
nulle, 1'angle & est nul, et ce critére prend la forme du critére de
Tresca, en plasticité classique.

IV.3° - CRITERE SYMETRIQUE

Le critére fondamental pour les mécanismes de déformation par
glissement est le critére découlant de 1a loi expérimentale de Schmid, que
nous avons étendu & l1a plasticité de transformation.

Le critére de Tresca suppose 1'isotropie initiale de 1la
matiére. I1 ne dépend que des contraintes principales, qui sont classées
dans un ordre décroissant.

Si 1'on se refuse 3 classer ces contraintes dans un ordre
prédéterminé, on obtient une autre classe de critére de plasticité : les
critéres symétriques (du type Von Mises en plasticité classique).

Nous allons dans ce paragraphe déterminer un critére de ce type
pour la plasticité de transformation, qui prendra en compte la variation
volunique intrinséque a la transformation martensitique.

Dans les critéres symétriques on considére que la déformation
‘plastique intervient quand 1'énergie de déformation atteint un certain
seuil [32] .
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Ceci se traduit par :

Wy =f7-';_;clfgé\/\/¢ (1V.6)

en notant W, le seuil critique de 1'énergie de déformation, 2 le champ

ij
de contrainte appliquée et E;; 1a déformation.

En décomposant (IV.6) en partie sphérique et déviatorique on

obtient :
Wy = Sﬂde;- +4_ ZkkdEmm (1v.7)
J 3
avec S, déviateur des contraintes E:U .
e, déviateur des déformations E

Soit I, , le premier 1nvafiant du tenseur des contraintes, et J, , le
second invariant du déviateur des contraintes. Pour un milieu isotrope, le
premier terme de 1a relation (IV.7) est proportionnel a J, et le second a
I3 . On propose donc, pour la plasticité de transformation, d'utiliser
comme critére symétrique, le critére de Drucker-Prager [33]}:

Vi, AL, =K (1.8)

Ce critére tient compte dans le terme AI, de la variation de
volume intrinséque a la transformation. Si cette variation est nulle, nous
retrouvons le critére de Von Mises.
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La détermination des constantes A et B se fait par
jdentification avec la relation (IV.4) sur deux essais particuliers.

Pour un essai de cisaillement on a :

Iy

Ll
[an)

(Iv.9)
\.]2 =T2
et d'aprés (IV.4) .

~ - AG(TI
%,coscs(

i partir de la relation (IV.8) on en déduit la valeur de K :

K = AG(T) (1v.10)
%,coso(

Le paramétre A est identifié a 1'aide d'un essai en pression
hydrostatique, pour lequel on a :

1, =30
(Iv.11)

]
o

Jo
de méme la relation (IV.4) donne

T AN = A_.._...._.G(T)
¥

et (Iv.8) devient :
3A0 =K

Nous obtenons pour A 1a valeur suivante :
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A = Iﬁ.’i_ (1v.12)
3

1'expression (IV.8) s'écrit maintenant :

V3, . hg I, = AG(T) (1V.13)
3 grcoso(

Nous avons donc établi un critére symétrique pour la plasticité
de transformation, ce critére, valable dans le cas de matériau initialement
isotrope, ne dépend que de I, , J, et de T. |

Au chapitre précédent nous avons montré que le monocristal
vérifie, pour la plasticité de transformation, le principe du travail
maximal et qu'il se comporte comme un matériau standard. Mandel a démontré
pour la plasticité classique [26] que si ces propriétés sont vérifiées
pour un monocristal, elles 1e sont également pour le polycristal.

En supposant que le principe du travail maximal s'applique pour
le polycristal, nous allons établir maintenant la loi d'écoulement associée
au critére symétrique.

IV.4° - LOI D'ECOULEMENT ASSOCIEE AU CRITERE SYMETRIQUE .

On a vu dans le chapitre sur le monocristal que la déformation
totale pouvait s'obtenir par la relation (III.3):

de L

ij = (1 - x) de,-'} + X de?j“. + €AM 4y

Si on ne considére que les termes liés a la plasticité de
transformation parfaite, c'est-a-dire en considérant qu'il n'y a pas de
plasticité dans 1les deux phases et en négligeant les déformations
élastiques, on obtient alors :
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T AM
df'.." = Eg C]JC

Ces relations s'étendent au cas du polycristal.
Celui-ci étant un matériau standard, on peut déterminer la loi
d'écoulement du polycristal 1ié au critére symétrique établi au paragraphe

(IV.3), et écrire :

dET oFf (DF dT, + 2F dT) (1v.14)

.J = QA e

en notant f la fonction de charge du polycristal 1iée au critére symétrique .

AG(T) (1v.15)
ﬁ,coSO(

fIZ.,3, . T)=V% + _ré;‘_L-

En supposant que seul AGI(T) est une fonction lindaire de la

température : AG(T) = BT + C

On obtient :

°F  _ DF vAa6(T)
T VAG6(T) °T

- A —DAG(T) = - 8 (Iv.16)
gcose{ DT g cos

AG(T) est indépendante du niveau de contrainte,

De méme en supposant que
on obtient :

o _wWH +.‘l‘£31'

%SEE; B ‘T)Z:g 3 -312%5
= STJ + g 55 (I1V.17)
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Ce qui donne pour la loi de comportement (IV.14)

T 1Si Lo < \[[ Swe o BdT (1v.18)
dE:;: =al2y_ .8 S.)[(Zv_?_z.-i- 33 Shk)dzkk—;;;(—]

[T reste a identifier le facteur de proportionalité a pour
déterminer complétement d EST .

Pour cela on peut procéder & partir d'un essai & contrainte
constante et a température variable (figure IV.3),

Dans ce cas la loi de comportement (IV.18) s'écrit :

S:; . dT
cIEgT-_- “(2\73 . I',;( 53_)(_ ;“sa() (1v.19)

et Ta variation de volume intrinséque a la transformation :

dE;:; -qtgc(__P____ dT | (1V.20)
%Cosct(

d'od Ta valeur de a :

T
2o FeesxX dEw (1v.21)

8 |E}=( dT
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comme on a par ailleurs :

JE;’ =€ dx

soit pour la variation volumique :

dEr, - BY 4« (1v.22)
v

on obtient la relation suivante :

@ = . AV Feose dx (1v.23)
Vv ‘Bfac( dT

La fraction volumique de martensite formée au cours d'un essai
a contrainte constante varie linéairement avec la température [18 ] et nous
pouvons écrire :

3= _ _A (1V.24)
dT

et 1'on obtient finalement :

gosk
rzo(

(I1v.25)

a - AV AR
v B

La loi d'écoulement du polycristal en plasticité de
transformation, associé au critére symétrique (IV.13) s'écrit :

JE[ - OV A geosX1 S5 Il S 1S  bex s 1as 84T T (1v.26)
TTV B T [z 3 J][(Tﬁ?*a e goord
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A partir de (IV.26) et de 1la relation (IV.22) on peut
déterminer 1'évolution du taux de martensite formé en fonction de

1'évolution de 1'état de contrainte et de température.

On a en effet d'aprés (IV.26) :

dET = AV A g [(Sme x5 Jar, 8 AT]
TV B rex 34[(2\/3?4' 3 “") Sl

ce qui identifié avec (IV.22) donne :

_ A St byt BaT]
dx = A g cos( 228 ) dT e — (1v.27)
' B S [( PAVE Y3 hk) e g cose(

I1 faut remarquer que les relation (IV.26) et (IV.27) ne sont
valables que pour & & 0.

A partir de la description de 1a plasticité de transformation
dans le monocristal, on a mis en évidence plusieurs propriétés (fonction
potentiel, matériau standard) qui peuvent s'étendre au polycristal.

A partir de ces propriétés et d'un critére de plasticité de
transformation symétrique de type Von Mises on détermine une loi
phénoménologique de 1'écoulement du matériau pour la transformation
martensitique.

Dans la suite de ce chapitre on compare les résultats obtenus a
1'aide des relations (IV.26) et (IV.27) avec les résultats expérimentaux
déja publiés pour les alliages de Fe-Ni-C et Fe-Ni-Cr-C [18] . La
comparaison s'effectue pour une sollicitation du matériau en traction
uniaxiale.
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IV.5° - COMPARAISONS DES RESULTATS OBTENUS EN TRACTION UNIAXIALE AVEC LES
DONNEES EXPERIMENTALES POUR LES ALLIAGES DE Fe-Ni-C ET DE Fe-Ni-Cr-C

IV.5.1 Introduction

La littérature abonde de résultats expérimentaux concernant les
alliages Fe-Ni-C et Fe-Ni-C-Cr. De plus la plasticité de transformation de
ce matériau a déja fait 1'objet de nombreuses modélisations [ 11,15] ,
8, 19].

La déformation de ces alliages résulte d'un couplage entre
plasticité classique et plasticité de transformation parfaite. Le modéle
phénoménologique, qui ne tient pas compte de ce couplage, ne pourra donc
pas décrire la totalité de 1a déformation observée.

Cependant on peut distinguer 3 domaines d'action des
contraintes et de 1a température sur ces alliages {(figure IV.4).

* Un domaine élastique A, ol la contrainte appliquée est inférieure a la
Timite d'écoulement plastique de 1'austénite
C'est 1e domaine de validité du modéle de Patel et Cohen [25] , dans
cette zone nous avons plasticité de transformation parfaite.

* Un domaine B, ol le niveau de contrainte appliqué est sensiblement éqgal
au seuil d'écoulement O, .
i

* Un domaine C, ou les niveaux de contraintes sont trés supérieurs a 0@02

On peut donc, pour ces alliages appliquer 1le modéle
phénoménologique au domaine A. Dans les domaines B et C ol le couplage est
important, i1 permettra néanmoins de mettre en évidence 1'importance du
couplage.
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IV.5.2 Détermination de la l1oi d'écoulement en traction

uniaxiale

En traction uniaxiale, 1'état de contrainte a pour expression :

T = 2 o o

J
° o o
© o o
Les invariants J, et I, s'écrivent :
2
‘Iz_:_z__._ I4=Z—
3

La loi d'écoulement (IV.26) s'écrit alors :

AEPT AV A 3,“50([1—'5) + rQO( S][ +5°( dz . 2° 84T ] (Iv.28)

ce qui s'écrit pour les différentes composantes :

dEST - AV A %“‘*(\/_3-‘+"9°< )( ERL L) 5 Eé_T_._)
v 6

Fyek 3 3 geos
dE:_I-_- av A goesA "ao(———)(,["‘*r,-( dT . B"T) (Iv.29)
V B8 fgd gcos<
VEX
JEFT _ OV A 9«5*(@"(‘ )(F*E* 4z 847 )
BT T Rl 3 3 =
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De ces relations on déduit 1'expression de la variation de volume nour la
traction uniaxiale :

dEFT = AV A casx[ﬁﬁﬁ_di _ 84T (1v.30)
vV B8 3’ 3 gcos«

et & partir de (IV.2) on obtient 1'évolution de la fraction volumique de
martensite  formée :

x=A_ %mso([fif_rai_ dr _ _Ef‘_l] (1v.31)
8 3 q cos ,

Les relations (IV.29) (IV.30) et (IV.31) sont établies dans le
cas ol la transformation s'accompagne d'une variation volumique non nulle,
ce qui est le cas pour les alliages Fe-Ni-Cr-C ou Fe-Ni-C.

Lorsque la variation volumique peut étre négligée, comme c'est
le cas pour les alliages de Cu-Zn-Al, 1'angle « est nul. L'identification
de la constante a de la relation (IV.14) doit étre établie & partir d'un
autre type d'essai, la relation (IV.21) n'étant plus définie.

IV.5.3 Comparaisons des différents résultats

Trois aspects de la transformation sont é&tudiés dans ce
paragraphe, tout d'abord les interactions entre contraintes et température
pour la détermination du seuil de déformation.

/ It
{ B.u.

\METZ

-
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On compare tout d'abord les résultats obtenus & 1'aide du
modéle développé dans ce chapitre avec les résultats obtenus par Patel et
Cohen [25] et avec les résultats expérimentaux de Gautier [18 | .

Dans une deuxiéme partie on étudie la cinétique de 1la
transformation et on confronte nos résultats & ceux de Gautier et a ceux du
modéle de Onedera et Tamura|[ 34]

Pour terminer on é€tudie la relation entre déformation et taux
de transformation. Et nous confrontons nos résultats avec ceux obtenus par
les modéles de Magee [15] , Greenwood et Johnson [11] et Abrassart [13]

ainsi qu'avec 1'expérience [18] .

IV.5.3.1 Détermination du seuil de transformation

A partir du critére symétrique défini au paragraphe (IV.2),
nous obtenons une relation liant la température et l1a contrainte pour
définir 1'état limite de transformation. Patel et Cohen [25] ont &tablis
des relations similaires entre ces deux variables nour différents etats
particuliers de sollicitation. La comparaison entre les résultats de Patel
et Cohen, nos résultats et les valeurs effectives trouvées par ces auteurs
est montrée dans le tableau (IV.1) pour la traction, 1a compression et pour
une pression hydrostatique.

Pour ces trois états de sollicitation le critére (IV.13)
s'écrit

a) en traction uniaxiale

Les invariants ont pour expression :

2
J = j;;_
"3
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et Te critére (IV.13) devient :

2, ht y - aelT) (1v.32)

v_3_-‘ 3 g,cosa(

en notant Mg la température de début de transformation martensitique, nous
obtenons:

dMs _ gcos {3 il

- (Iv.33)
4% 8 3
b) en compression uniaxiale
dans ce cas les invariants s'écrivent
2
I
3
I, = 2 (avec ici o négatif)
1a relation (1V.13) donne alors
dMs _ geesX V3 R« (1v.34)

dZ B 3

c) pour la pression hydrostatique

On a pour Tes invariants les valeurs suivantes :

I, =32 ( 2 est négatif)
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le critére (IV.13) s'écrit donc

r h« = DGIT) (1V.35)
%COSO(

d'ou ta relation suivante :

dMy g (1V.36)
d B

A partir des relations (IV.33), (IV.34) et (IV.36), on é&tudie

pour trois modes de sollicitation, 1'influence d'une contrainte appliquée

sur la température de transformation, on compare les résultats (tableau
(IV.1)) & ceux de Patel et Cohen.

| I | |

| | Fe-20Ni -0,5C | Fe - 30 Ni |

l | | l

l \ I I |

| | Traction |Compression| hydrostatique |

I | | | I

| | | l l

| Patel et Cohen | + 0,155 | 0,104 | - 0,055 I

| [25] l l l l

l l l l |

d M, | l | | l
4T | nosrésultats | 0,064 | 0,030 | - 0,055 |
| I l | I

| l | | |

| expériences | 0,145 | 0,094 | - 0,083 |

| [25] I | l |

I | l | |

Tableau (IV.1) Valeurs de Jﬂ,[JZ:ca]cu1ées a partir de Patel et Cohen

et du modéle phénoménologique. Comparaisons avec les
résultats expérimentaux de Patel et Cohen.
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Le tableau (IV.1) montre que nos résultats sont proches de ceux
calculés par Patel et Cohen, la différence provient du choix du critére qui
a été éffectué dans les deux modéles. Implicitement Patel et Cohen se
servent du critére de la contrainte résolue maximale, &tabli au paragraphe
(IV.2), alors que nous utilisons un critére symétrique, qui a été identifié
a 1'aide d'un essai de pression hydrostatique, ce qui explique Ila
concordance des résultats des deux modéles pour cet &tat de sollicitation.

I I | I

I I

l I |2.appliques| Mgou | M,calculé T
| ESSAI | E | ou ! R P |
I | Iiz‘tractionl (expé- | | modéle |
l | | | rience) | Patel et | phénoméno-|
l | I | [18] | Cohen | Togique |
I I I I I I I
| I | | I | I
| Statique | 2,5.107%| 250MPa | 4°C | 26°C | 33°C |
I I I I I I |
| I I | | I I
| | 1,6.1072| 270 MPa | 30°C | 29°C | 36°C |
| Dynamique | l I I I I
I I I I I I I
| | 0;4.]0"2| 216 MPa | 22,5° C | 22°¢C | 27° C |
| I I I | I I
I I I I I I I
Tableau (IV.2) : Valeurs de Mg en essai statique et en essai dynamique

en présence d'une déformation plastique de 1'austénite.
Alliage Fe-Ni-C. Comparaison des résultats obtenus a
1'aide du modéle de Patel et Cohen et des modéles phé-
noménologique avec les résultats expérimentaux de
Gautier.
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Le tableau (IV.2) donne, pour un alliage de Fe-Ni-C, 1a valeur
de la température seuil de transformation, calculée par le modéle décrit
dans ce chapitre et par la relation de Patel et Cohen. Il donne également
les résultats expérimentaux de Gautier pour des essais a contrainte
constante (statique) et des essais a température constante (dynamique).

La corréiation est bonne entre les valeurs calculées par notre
modéle et celles déterminées d 1'aide du modéle de Patel et Cohen. Pour des
essais de type dynamique, ces résultats sont en bon accord avec
1'expérience, cela n'est pas le cas pour les essais statiques.

Les essais réalisés par Gautier ont été effectués pour des
contraintes supérieures au seuil d'écoulement plastique de la matrice
(180 MPa pour les alliages de Fe-Ni-C) nous avons donc, dans le cas pour un
essais statique, plastification de la matrice avant méme le début de la
transformation martensitique. Cette plastification joue un roéle
d'inhibiteur pour la transformation [18] .

Le modéle présenté ici ne s'applique donc pas aux essais

statiques. 11 serait intéressant, de refaire ces expériences pour des
contraintes inférieures a 1a limite d'élasticité de 1'austénite.

IV.5.3.2 Cinétique de la transformation

On étudie ici 1'évolution de taux de martensite formée en
fonction de 1'évolution de la contrainte ou de 1a température.

Le modéle phénoménologique indique 1'existence de relation
linéaire entre x, fraction volunique de martensite formée, et 1la
température des essais statiques, ainsi qu'entre x et la contrainte pour
les essais de type dynamique (relation IV.31).

Ce qui est en accord qualitatif avec 1les résultats
expérimentaux obtenus par Gautier [18] (figurelIV.6 et figure IV.7).
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On compare maintenant de fagon quantitative, la cinétique de
transformation déterminée par notre modéle avec les résultats expérimentaux
obtenus par E. Gautier et les prévisions du modéle de Onodera et Tamura.
Ces résultats sont rassemblés au tableau IV.3.

Onodéra et Tamura [34 ] &tudient 1la cinétique de la
transformation sous contrainte & partir des relations de Patel et Cohen.
[1s font 1'hypothése aue 1a cinétique de transformation est Tiée a
1'énergie mécanique d'intéraction du champ de contrainte extérieur, énergie
qu'ils calculent comme Patel et Cohen.

I1s obtiennent ainsi 1a relation suivante :

v, 7
[

A X y tqm cos -
x (L) -= :E:Z: %%.o ]2_ EE—-(ﬁ}caso(bumze’cosql_:}AMK( (A«- ‘ZEM) \«(]¢19cﬁf

en notant :
0 : angle entre la normale au plan d'habitat et la direction de
traction .
¢ : orientation de la direction de cisaillement par rapport a la
direction de cisaillement maximum dans le plan d'habitat.

: valeur maximale de ¢ .

W : travail minimum pour induire la transformation, dépend de

la température.

Aprés intégration ils obtiennent :

A T coso oinY, el ) _ W(T)
x (L) E_(_i_(zg,_’r i «)-wl )
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I1 est admis que 1'angle ‘/{, peut étre nris égal a zéro. On obtient alors

pour _’-'_I_’_‘_ 1a forme suivante :

dZ
‘é_::_ - 2.c.os°( i ] (IV.37)
iz T ze gl 22 2
I I I l
l modéle I modéle I résultats |
I | I o
| phénoménologique | Onodera et Tamura |  expérimentaux |
I | I I
| | [ 34] | (18] I
I | | I
I | I | |
| dx | 1,9.10 7% | 1,2.107% | AT
| 4T | | | |
| | | I |
I | I I I
| dx | 1,2.10 72 | - | 1.,2.1072 |
4T | | |
I I I I I

Tableau (IV.3) Cinétique de transformation en essais statique et en essais

dynamiques pour des alliages de Fe-Ni-C-Cr et de Fe-Ni-C

Valeurs utilisées pour le calcul [18] :

1,2.1072K
0,76 N.m.m~3
0,03
0,19

sin«

v a © >
n

cos (¥
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Les résultats du tableau (IV.3) montrent un excellent accord
entre le modéle phénoménologique et 1'expérience pour la valeur de JX/JT.
Cela est du au fait que cette expérience est celle qui a servit a
déterminer la valeur de a dans la relation (IV.23).

En revanche i1 existe un écart d'un facteur deux pour dx/ciz
par rapport aux résultats expérimentaux. La différence est beaucoup plus
faible  avec les résultats obtenu par Onodéra et Tamura, et peut étre
expliquée comme pour le paragraphe (IV.5.3.1) par le fait que Patel et
- Cohen se fondent sur un critére de contrainte résolue maximale et non un
Ccritére symétrique.

La différence observée entre nos résultats et 1'expérience,
provient du fait que notre modéle est é&laboré pour la plasticité de
transformation parfaite, ce qui n'est pas le cas dans les alliages de

Fe-Ni-C ol le couplage avec la plasticité classique est trés important.

IV.5.3.3 Evolution de la plasticité de transformation avec le

taux de martensite formée

Nous allons é&tudier cette &volution d'aprés les différents
modéles et d'aprés les résultats expérimentaux obtenus pour des essais
statiques et dynamiques.

Trois types de comparaisons sont effectuées :
PT

- 1a forme des courbes E =f (x
PT

- la valeur initiale de éf._

dax

P’r
- 1a valeur de .é.E.... pour x =1
%
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Nos calculs ont été effectués en utilisant la relation (IV.29)
obtenue pour la traction uniaxiale -

G cosof Wi-j__)(rl-ri"( 4z, BJT)

dES - AV A
V B rgo( g,cosc(

relation qui peut s'écrire aussi & partir de 1a relation (Iv.31)

dE" - &V V3+la dx (1v.38)

En notant o, la limite d'élasticité de 1'austénite,la relation de
Greenwood et Johnson s'écrit :

ET.5av ¥ (1v.39)
6 G
et 1a relation d'Abrassart :
E77. 3 av X (:x. -2 :x3/l) (1V.40)
L Vv 6 3

Pour les trois modéles EPT est proportionnel & la contrainte
appliquée et varie dans le méme sens. Mais dans les modéles d'Abrassart et
de Greenwood et Johnson nous n'avons pas d'indication sur 1'évolution du
taux de martensite formée en fonction de 1'évolution de 1'état de
contrainte et de température.

Les courbes expérimentales obtenues par Gautier pour des essais
de type statique (figure IV.8) ou dynamique (figure 1V.9) pour un alliage
de Fe-Ni-C montrent une grande dépendance du type de sollicitation sur
1'allure des courbes E¥T = f (X). Nous n'avons pas dans la relation (IV.31)
une telle dissymétrie de comportement suivant le type d'essai effectué.
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Cela est du au fait que nous déterminons la contribution & la déformation
apportée par la plasticité de transformation parfaite, uniquement avec la
relation (IV.29). Or pour les alliages de Fe-Ni-C le couplage pnlasticité de

transformation pure, plasticité classique est trés fort.

Pour un essai statique effectué sous une contrainte appliquée
supérieure a la limite d'élasticitéd de 1'austénite, la plastification de la
matrice abaisse le seuil de transformation Mg . Le durcissement de la
matrice entrainé par 1'écrouissage et 1'action des contraintes internes
engendréés par les premiéres nlaquettes de martensite formées conduisent a
rendre actif des variants de martensite dont 1'orientation n'était pas
favorable au début de la transformation, et ainsi a abaisser le rapport
dE"/dx au fur et a mesure que la transformation avance [18 ] . A
1'inverse, pnlus la contrainte appliquée sera forte, plus elle sera
suffisante pour modifier 1'action du champ des contraintes internes et
activer ainsi le variant dont 1'orientation, vpar rapport au champ de
contrainte extérieure, est la plus favorable. C'est ce résultat aqui
apparait dans le tableau (IV.4). Pour une contrainte anpliquée ce 250 MPa
la valeur initiale de dE'iVJ:c est égale a 0,12, valeur qui est proche de
celle détermingde a 1'aide de la théorie de Magee et qui correspond a la
valeur maximale de la daformation du variant le mieux orienté par rapport
au champ de contrainte extérieur.

Ce résultat est aussi trés proche de celui donné par le modéle
phénoménologique, qui est donc en accord sur ce point avec le mécanisme de
Magee.

Pour les essais de type dynamique les valeurs de déformations
obtenues en plasticité de transformation sont trois a six fois supérieures
aux valeurs maximales autorisées par le mécanisme de Magee et par Ila
relation (IV.29) (figure IV.9). De méme les valeurs de dE'"/Jx sont trés
élevées et varient entre 0,2 et 0,6 [18].

La encore le couplage plasticité de transformation parfaite, plasticite
classique est responsable de cet écart.
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31 on regarde maintenant, pour un essai statique 1'influence de
la contrainte appliquée sur le taux de déformation (tableau 1V.5), on
trouve un bon accord entre les résultats expérimentaux et ceux obtenus &
1'aide du modéle de Greenwood et Johnson.

Un tel calcul ne peut étre éffectué a 1'aide de 1la relation
(IV.29) pour le régime statique car la variation de 1'état de contrainte
est nulle. Par contre 0 et T jouent un rdle symétrique en plasticité de
transformation parfaite entre essais statiques et essais dynamiques. Nous
pouvons donc comparer les résultats obtenus pour JEf?JE: en régime
statique avec ceux déterminés en régime dynamique avec la relation (Iv.29).
Nous obtenons dans ce cas 1a valeur I3.IO_5 MPa_1 » valeur qui est en
accord avec les résultats expérimentaux et avec la théorie de Greenwood et
Johnson.

modéle |modéle de résultats expérimentaux essais statique [18]

| I
I I
| phénomé- | Magee |
| nologique| I I | I |
| | | 50 MPa | 100 MPa | 160 MPa | 200 MPa | 250 MPa
| I | I I | I
1 I I I I | | I
Iaa’? N I I | | I I I
|=—initial | 0,12 | 0,12 | 0,016 | 0,04 | 0,09 | 0,104 | 0,12
d= | | | | | | |
I I I I I | I I
I I | | I I I |
IAE". N I | I | I I |
|S=linéaire| 0,12 | 0,12 | 0 | 0,65.10 | 1,08.10 | 1,14.10 | -
|dx | | | | | | |
| I I I I I |

I

dJEe’T
Tableau (IV.4) valeur de <= pour un alliage de Fe-Ni-C.
x
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l
|

|

Données utilisées|

| | l
l l l
Alliage l G.d. (MPa=1) | A (MPa™ ') [Mesure (MPa™') | o, (MPa) Av \
| | | | Y
| | I | 210 |
a | 121075 | 3,6 10°° | 7-10.107° | |
60 NCD 11 | | 1 | 0.03 |
b | 9.107°% | 2,7.107° | 5.1075 | 280 |
| | | ! |
| 1 | | I
Fe-Ni-C | 12.107° | 3.107% | 10-12.107° | 180 0,026 |
| | I l l
l | | | |
Fe-Ni-C-Cr | 12.107°% | 3.107% | 10-12.107% | 180 0,026 |
\ | | | I

PT
Tableau (IV.5) valeurs de dE /d‘[_ calculées par Gautier [18] & partir
des modéles Greenwood-Johnson et Abrassart.

IV.6° - CONCLUSION

Bien qu'étudiés dans le cas défavorable ot plasticité de
transformation parfaite et plasticité classique soient fortement couplées,
les calculs effectués a 1'aide du modéle phénoménologique, développé dans
ce chapitre, aboutissent a des résultats intéressants.

Nous avons en effet pu montrer la convergence de nos
résultats avec ceux obtenus par Patel et Cohen pour la cinétique de 1la
transformation et pour la détermination du seuil de transformation.
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Nous avons montré aussi la cohérence de nos calculs avec
ceux effectués par Magee, pour la plasticité de transformation développée
par la plaquette de martensite ayant 1'orientation la plus favorable par
rapport au champ de contrainte extérieur, ainsi que 1'accord avec les
valeurs de dE"/Jz obtenues par Greenwood et Johnson.

Il serait intéressant d'appliquer maintenant, ce modéle
phénoménologique pour décrire la plasticité de transformation dans les
alliages de CU-Zn-Al, alliages od n'intervient que la plasticité de
transformation parfaite. 11 serait nécessaire pour cela de réaliser une
nouvelle identification du paramétre de proportionnalité a, car ces
matériaux présentent une variation volumique nulle lors de la
transformation martensitique.

Le modéle que nous venons de développer permet 1'étude du
couplage plasticité de  transformation parfaite, plasticitée de
transformation classique & partir de la relation (III.3). On se heurte
cependant a plusieurs difficultés pour la mise en oeuvre de cette relation.
Tout d'abord 1'anisotropie de la transformation, cette anisotropie n'est
pas prise en compte dans les critéres étudiés aux paragraphes (IV.2) et
(IV.3). Ensuite la détermination du champ de contraintes internes dans le
matériau, détermination ol 1'anisotropie de la transformation ainsi que le
nombre de variants actifs par grain et les possibilités d'accommodation des
déformations par la plasticité de transformation parfaite jouent un grand
role. Ce travail est actuellement entrepris dans le laboratoire et ne fait
pas partie de cette thése. I1 en est de méme de 1'application du modéle
phénoménologique aux alliages de Cu-Zn-Al, alliages pour lesquels nous
avons plasticité de transformation parfaite.

Un modéle phénoménologique décrivant 1le passage du
monocristal au polycristal reste toutefois imparfait car i1 ne tient pas
compte de la microstructure. Nous allons dans le cadre du chapitre V
effectuer une approche plus fine pour la plasticité de transformation
parfaite.



FIGURE IV.l1 : Déformation d'un éldment de volume d'austénite par

la transformation martensitique.

n: normale au plan d'habitat.

m~: direction de transformation.

—

m': projection sur le plan d'habitat

de la direction m.

—

o : angle formé par les directions m et m'.



FIGURE 1V.2

- i1, 26
> (1.cos )

T - Jisin20
2

Contrainte normale et contrainte tangentielle en

traction uniaxiale,en fonction de la contrainte
appliquée 9, et de l'angle 6 formé par la direction

de traction et la normale & la facette.
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Critere symeétrique

O AT — T _— » de contrainte résolue maximale

FIGURE IV.3 : Comparaison du critére de contrainte résolue maximale

et du critére symétrique de Drucker-Prager pour la

plasticité de transformation parfaite.



FIGURE IV.4 : Représentation sch®matique de la contrainte nécéssaire

pour induire une transformation martensitique dans les

alliages ferreux en fonction de la température de 1'essai[25].

Zone A : La contrainte est inférieure 3 la limite
d'élasticité de la matrice.

Mz température limite de cette zone.

Zone B : La contrainte nécessaire est égale i la
contrainte d'écoulement plastique de la

matrice.

Zone C : Déformation plastique importante de la
matrice,augmentation trés importante de la
contrainte critique de transformation avec

la température.



2a a

FIGCURE IV.5 : Représentation schématique des essais statiques et des

essais dynamiques.

a: essai statique [AZ =0

IT variable

b: essai dynamique‘ AT =0
% variable



FIGURE 1IV.6

8
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4
2F
0 las. 137555 - N -
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T (MPa)

. Variation de la cinétique de transformation en fonction de la

contrainte appliquée pour trois conditions de sollicitations.
Alliage Fe-Ni-C.
Température de 1'essai: 0°C [18].
courbe a: ¢= 1.10_45_l
b: = 8.10 %!
c: %= 18 N.s_l
5= 2,6 MPa.s |
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FIGURE IV.7 : Variation de la cinétique de transformation en fonction

de la température pour trois contraintes appliquées.

Alliage Fe-Ni-C [18].

courbe a: = 10 MPa
b: =160 MPa
c: =250 MPa



EPT(%)

FIGURE IV.8 : Variation de la déformation en plasticité de transformation

en fonction du taux de phase formée pour différentes
contraintes appliquées en essal statique.

Alliage Fe-Ni-C [18].

courbe a: Z=250 MPa
b: Z=200 MPa

%=160 MPa

d: =100 MPa

e: X= 50 MPa
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FIGURE IV.9 : Variation de la déformation en plasticité de transformation

en fonction du taux de phase formée pour un essal dynamique

a F constant.

Alliage Fe-Ni-C [18].
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CHAPITRE V
LE POLYCRISTAL EN PLASTICITE DE TRANSFORMATION PARFAITE

HOMOGENEISATION PAR UNE METHODE AUTO-COHERENTE
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V.1° - INTRODUCTION

Nous avons proposé au chapitre précédent une description
phénoménologique de la plasticité de transformation martensitique, qui a
1'avantage d'étre directe et qui ne nécessite que la connaissance du champ
de contraintes externes et les caractéristiques macroscopiques du matériau.

Cette méthode qui ignore la microstructure du polycristal rend
difficile la prise en compte de phénoménes tels que les déformations
élastiques et plastiques des deux phases, la plasticité de transformation
par réorientation et surtout 1'anisotropie de la transformation.

C'est pourquoi, pour modéliser la plasticité de transformation
parfaite du polycristal, nous allons utiliser les méthodes
d "homogénéisation qui ont été développées a partir d'aspects microscopiques
pour décrire le comportement macroscopique [35] .

Ces méthodes ont déja é&té utilisées pour modéliser 1'élasticité
du polycristal et 1a plasticite classique.

La méthode employée est le schéma auto-cohérent a accommodation
élasto-plastique développée par Berveiller et Zaoui [36] .

Nous allons, dans un premier temps, rappeller 1la loi de
comportement du monocristal, puis é&tablir une relation d'interaction entre
les grains et calculer les valeurs moyennes des contraintes et des
déformations.

Nous déterminerons tout d'abord le probléme de maniére général
afin de déterminer la contribution de 1a plasticité de transformation 3 la
déformation totale. Puis nous adapterons ensuite le modéle au cas
particulier des alliages Cu-Zu-Al dont la particularité est de présenter
une trés faible variation volumique et de se transformer totalement pour
des contraintes inférieures a la limite d'é@lasticité de 1‘'austénite.De
plus, en traction uniaxiale, ces matériaux se déforment pratiquement avec
un seul variant (70 % de la déformation) par grain [20].

Dans cette étude on négligera les déformations &lastiques du
matériau.
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Les résultats de ce modéle sont confrontés avec les résultats
expérimentaux obtenus au laboratoire sur des mono et polycristaux de
Cu-Zu-Al1 déformés en traction uniaxiale.

On s'attache dans ce chapitre au seul cas des chargements
mécaniques. En effet un chargement thermique fait intervenir plusieurs
variants dans chaque grain et nécessite donc pour sa résolution la

connaissance des interactions entre variants.

V.2° - MODELISATION DE LA PLASTICITE DE TRANSFORMATION PARFAITE

V.2.1 Caractérisation des déformations en plasticité de trans-

formation

Soit un polycristal de volume V, formé de n grains de volume v*
et de fraction volumique (figure V.1)"

F=. Vv (V.1)
v

L'accroissement de la déformation s'écrit comme &tant 1la
moyenne des accroissement dans chaque grains. L'incrément de déformation en
plasticité de transformation a pour expression :

dEgTz‘Z(JEgT)TF: (v.2)
1 |

(d eFi’jT)fl étant 1'incrément de déformation pour le grain J. On a vu au
chapitre III que cette quantité s'écrit (relation II1.18) dans le cas oi
plusieurs variants sont actifs :

t PT |\ T L h
(Ji;j ) .-.-E":(R,JJ 1,4::.3_ (V.3)
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Ce qui donne pour 1'accroissement de déformation du polycristal :

dE; = T F7 L (R})7q dut (1.4)

3 )

De méme, on obtient pour la rotation de plasticité de
transformation ((,()i';)I associée au variant h du grain I a partir des
relations établies au chapitre III:

ps hy T |

. I R .
La valeur de la rotation €2 associée & la transformation du
grain I s'écrit alors :

QU = % (S;):} x; (V.6)

V.2.2 Ecrouissage intracristallin

On a vu au chapitre III que les systémes potentiellement actifs . i
obéissent a une loi seuil, et on a montré 1'existence d'un écrouissage
le monocristal.

Pour le polycristal, on fait 1'hypothése que seul 1'écrouissage
intracristallin intervient et que les contraintes s'exercant sur lésféf;ihs' ke
résultent de 1'addition du champ de contraintes externes avec 1éw6ﬁ5hp de
contraintes internes provenant des incompatibilités intergranulaires [31].
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On suppose que 1'écrouissage intracristallin est linéaire et

caractérisé par une matrice d'écrouissage H dont les termes H"™

représentent Ta contribution de 1'écrouissage sur

le variant n due a
1'interaction avec le variant m [30] [37].

Pour un accroissement de contrainte dU,-J- , 1'accroissement de

contrainte réduite dg " sur le variant n est caractérisé par

La variation de contrainte critique sur le variant n du fait de
la progression de la transformation s'écrit :

de? = E H"m% da™ (v.8)

Pour les variants actifs et qui le restent, on doit avoir la
relation suivante :

do! = de¢° (V.9)

ce qui s'écrit :
"

Ru JO’,J =§ H m&dxm

(v.10)
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V.2.3 Evaluation des contraintes intergranulaires

On a vu au paragraphe (V.2.2) qu'il est nécessaire de connaitre
les contraintes s'exergant sur chaque grain, et que ce probléme se raméne a
la détermination du champ de contraintes internes. Pour cela on considére
chaque grain comme une inclusion homogéné d'Eshelby subissant wune
déformation sous contraintes egT . S1 on raméne 1'inclusion a sa forme
initiale par une déformation élastique - 651- , on crée 3 la surface de
1'inclusion une distribution de force df; qui s'exprime par :

dF. - - n;dS (V.11)

[

o, etant la contrainte dans 1'inclusion et n; la normale a la

surface de celle-ci.

En supposant 1'élasticité linéaire et isotrope on écrit :

- e J ges.
oy = 2p(E5 T Ekk'S,J) (v.12)

étant 1a déformation élastique qui peut se mettre sous la forme
suivante @

D'autre part on peut relier la déformation totale a la déformation de
transformation a 1'aide du tenseur d'Eshelby Sykl [24] .

Ce qui donne alors :

T PT
Eii :.S;'kl Kt
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e PY PT
E‘J = S'Jk. Ek( - E‘j : (V.13)

En faisant 1'hypothése que Tes inclusions sont sphériques et
1'élasticité isotrope, le tenseur d'Eshelby se réduit & deux facteurs
scalaires a et ﬁ fonction du rapport de Poisson de 1a matrice.

A AN
o =
3 1-V
(v.14)
B =2 L4-5V
A5 A-Y
on obtient alors :
T PT . PT
€5 = PE; « ’,} [«-B) € &5 (v.15)

Dans une inclusion sphérique la contrainte prend 1a valeur
suivante :

2.,;[([3 4)E,J ...("‘;G + Afu (0(-4))2::‘%] (V.16)

ce qui donne en combinant avec les relations (V.14) ;

= 2p[(p-1)E7 2 /::.SJ € 55 ] (v.17)
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AV

PT
Ewk &tant proportionnel a la variation de volume mvak le terme

A ’1"50 EPTS donne la valeur de la contrainte interne engendrée par la

variation de volume. Si on annule ce terme, on retrouve la formule

classique :
’ P

On a obtenu avec 1'expression (V.17) la valeur des contraintes
intergranulaires, en 1'absence de champ de contraintes extérieures et en ne
considérant qu'une seule inclusion dans une matrice infinie.

On généralise cette expression en considérant que la matrice
est déformée en plasticité de transformation de maniére uniforme par un
champ E',-’j et en superposant un champ de contraintes uniforme X jappliqué a

1'infini.
L'expression de la contrainte dans 1'inclusion devient alors :
. rT P Ae5V [ PT ¢PT |

Pour simplifier 1'écriture de 1a relation (V.18) on prend comme
valeur pour le rapport de Poisson la valeur usuelle V= 0,3

A A+5)
15 A

Dans ce cas [5 est trés proche de 0,5 et le coefficient Z_
trés proche de 0,25.

La relation (V.18) s'écrit alors :

5 J ,.,;[E'" E" ,.__ [E" E (V.19)
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Les contraintes ne se relaxant pas de fagon exclusivement

€lastique comme 1'avait supposé Kroner [38 ] mais de fagon élastoplastique

[39] on utilise donc un modéle auto-cohérent & accommodation

elastoplastique isotrope et on introduit le coefficient @ d'accommodation
de plasticité de transformation.

On obtient de cette fagon une loi d'interaction &lastoplastique

donnant Ta valeur des contraintes intragranulaires sous la forme :
. T cfTY1 AN [ pPT cPTTg,
o = Ly +p[ B - ]+-3_—-[Euu-5uu]53 (v.20)

Au début de la transformation, le matériau étant entiérement
formé d'une phase austénitique &lastique, le coefficient a doit étre égal
a 1 (cela est aussi le cas en plasticité classique [31]).

Au  fur et a mesure que 1la transformation avance, 1les
possibilités de relaxation des contraintes internes par des déformations
supplémentaires de plasticité de transformation augmentent, la valeur de «
doit donc diminuer.

En plasticité classique 1le coefficient @ diminue trés
rapidement pour atteindre des valeurs proches de 10 ° . En plasticité de
transformation la relaxation s'éffectue plus difficilement du fait des
incompatibilités entre variants. Le coefficient & atteint donc des valeurs
plus élevées (0,2 < @ < 0,3 pour les alliages de Cu-Zn-A1)

V.2.4 Description de 1a transformation

A partir de l1a loi d'interaction {V.20) et de la connaissance
du comportement de chaque constituant on détermine pour chaque grain la
fraction volumique transformée selon chaque variant, et par suite 1la
contribution @ 1a déformation du polycristal due & chaque grain.

La déformation macroscopique de transformation est obtenue en
faisant 1a moyenne sur tout le volume transformé.
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On examine tout d'abord le comportement du monocristal.

Par analogie avec la loi de Schmid un variant n est actif
lorsque la contrainte résolue atteint une valeur critique 00 . En tenant
compte de 1'écrouissage et en faisant 1'hypothése que 1'état initial o2°

est identique pour tous les variants, on obtient a partir de la relation
(v.8)

ol =al X H gz (v.21)

Le comportement du variant n est caractérisé par :

* n est actif, c'est-da-dire dx" > o

N
si ¢ R‘J AG“J = dﬁ': (v.22)
.s A\ - ° nm m

* n est inactif, c'est-da-dire dx" = o

. h o am m
si 3 G—‘JR..)(G_‘ +?“:H 3;
ou bien si

0 ° am m
. R = (v.23)
0':J R:’ G c +§ H %ar-
[,
n
R de; ( doe
De méme les variants n sont inactifs quelles que soient les

n . . -
valeur de Rg doﬁ et ngob si le volume est entiérement transformé,
c'est-a-dire si :
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Les hypothéses de ce modéle ne permettent pas de traiter
directement du phénoméne de transformation par réorientation, c'est-a-dire
de la transformation d'un variant de martensite en un autre variant de
martensite, i1 faudrait pour cela distinguer pour un méme variant 1la
contrainte résolue critique de transformation de 1'austénite en martensite
et celle de transformation de la martensite de variant n en martensite de
variant m par réorientation.

V.2.5 Equations obtenues pour un variant actif n du grain I

La loi d'intéraction (V.20) donne pour le grain I 1a relation
suivante sous forme incrémentale :

i = 4L +°‘/“["E{ir' (Jszifltj +:;—'i[45|:: ‘(Ekk) ]5 (V.24)

1
L'accroissement de déformation dans le grain I (de€fT) due & 1a
transformation de phase est obtenue & 1'aide de la relation (V.3).

(des )" = .J) g doc

et d Ezj par la relation (V.2),

T PT|* T
dEy = (de;) F

Le variant n é&tant supposé actif, on peut é&crire pour ce
variant & 1'aide des relations (V.10) 3

(RS ) de = X HY g da]

J
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et en combinant avec la relation (V.24) on obtient

TH™g 4 = | Rﬁ)r( dz; +a(/"[455':( I3+ Tl - (deid ] sﬁ)

. . I
Si on remplace maintenant (dejT )T et (de ﬁ: )I par leurs
valeurs :

ZHM%, JA‘: :(R;)z( di:l + e(/J[JEEi”_ g(ﬂ;}zj J:r.;]

4 j’(z/: [JE:: ..:L:. ( R&):g, Jx:]"a-y >

et en remplacant de méme d EZ.T et d Et,}r par leurs valeurs, on obtient
alors : .

LH" =T =(R; )‘(azy v o[ TP (RESy du - (RS d ]

BE[TFI(RG Jyds -g(n':,)’gax;]%)

J . i s s - .
(R':k) étant égal a sina , en divisant par g 1'expression
précédente, on obtient finalement pour le variant n du grain I :

ZHM dx7 = ( R;)r(%z-é- +o(/’[§F:§(Rg):Jx'; -Z (R;{)IJ:L;]

+‘3ifi[§ F’“Z‘.J"".g J;:]Ainclsfj) (V.25)
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Pour chacun des variants actifs des N grains du polycristal on
obtient une relation du type (V.25).
Ces relations sont des fonctions 1linéaires du taux de

martensite formée sur les différents variants actif dx}

V.2.6 Conclusion

Nous avons obtenu un systéme d'équations linéaires comportant
autant d'équations que d'inconnues. Le probléme est totalement déterminé et
nous pouvons calculer pour chaque variant actif n du grain I le taux de
martensite formée dx;

A partir de la connaissance des dxjg pour tout les variants
actifs du grain I, la relation (V.3) permet d'obtenir 1'accroissement de
deéformation (defT ' de ce grain.

A 1'aide de 1la relation (V.2) nous pouvons déterminer 1la

déformation macroscopique associée a la transformation martensitique.

Parallélement, la relation (v.24) donne  accés aux
accroissements de contraintes internes dans chaque grains d(rg' en fonction
du taux de martensite formée. A 1'aide des relations de comportement du
monocristal (V.22) et (V.23) nous pouvons ensuite déterminer pour chaque
grain les variants actifs et ceux qui ne le sont pas.

Nous obtenons ainsi de proche en proche la loi de comportement
du polycristal en plasticité de transformation.

V.3° - APPLICATION AU CAS DE LA TRANSFORMATION SOUS CONTRAINTES DES
ALLIAGES DE Cu-Zn-Al

V.3.1 Introduction

Le choix des alliages de Cu-Zn-Al pour tester le modéle
développé au paragraphe (V.2) comporte de multiples avantages :
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- ces matériaux ne présentent pas de couplage entre plasticité
classique et plasticité de transformation parfaite

- la transformation martensitique sous contrainte s'effectue
principalement selon un seul variant

- la wvariation volumique du a 1la transformation est
négligeable.
On contourne ainsi le probléme de la détermination de la matrice H
d'interactions entre variants, on simplifie fortement 1le systéme
d'équations (V.25). Le modéle, qui ne rend compte que de la plasticité de
transformation parfaite, peut alors étre confronté aux résultats

expérimentaux.
On applique le modéle précédent a chaque grain, en considérant
que seul Te variant le plus favorablement orienté est actif [40] , et que

la variation volumique peut étre considérée comme négligeable.

Dans ce cas, la relation (V.3) devient pour le grain I :

PT p o X T

. - K. x (V.26)
(Jiu = RUS’J |

Et on obtiendra pour 1a déformation macroscopique, d'aprés la
relation (V.20)?

U = 2: F' R %,Jac (v.27)

Lorsque la variation volumique est négligée l1a relation (V.4)
s'écrit pour un grain I

dog’ = dZy wo(p(dE] - (JE‘.;T)I} (v.28)
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On retrouve 1a 1'expression utilisée en plasticité classique
[31], [35, 361,039],

V.3.2 Ecrouissage dans le cas ol un seul variant est actif

On ne considére que 1'écrouissage intracristallin,
1'&crouissage du aux changements de texture et d'orientation n'est pas pris
en compte. |

Dans ce cas la matrice d'écrouissage H se réduit au scalaire
H qui a pour valeur la pente d12/ag du diagramme (T, g) obtenu au cours
d'un essai de traction sur un monocristal (figure V.2). '

V.3.3 Description de la transformation

Dans le cas ol un seul variant est actif par grain, les
relations (V.22) et (V.23) qui décrivent le comportement d'un variant n du

grain I deviennent les relations de comportement du grain et s'écrivent :

* le grain I se transforme, c'est-a-dire dxI > o}

f§=:<J¢{F' f'ﬁyci:c]:

si 4 § = (V.29)
- z .
. z : - o r
0";j Ru _0‘¢+Hg,=c
* le grain I ne se transforme pas, c'est-a-dire dx! = o
. zp¥ o
si 3 qﬁg Fiﬁ '<; L Y
ou bien si 3
= E~ o
o Ry =oc
(v.30)

b 4 g T
R;j JO';_-‘ < H% dx
si le grain I est déja totalement transformé on a :

xI =1
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v.3.4 Loi de comportement

A partir de Ta loi d'interaction (V.28) on obtient pour chaque

grain actif, 1'équation suivante :
b o T PT T T
Ridoyy =Hgdx™ = R[dE; wp(dE - (dE3)7)] (v.31)

en remplagant dE,.';'.'r et ( de;T)I par les expressions données en (V.27) et
(V.26) on obtient :

H%c‘xr = R;[JZ;J- .,.o(/u(g_: R';'-gclx.:r. R:;_Il': g clx:)] (v.32)
La relation (II1.17)
T _ . x .
R”R,J = _;.. (/1+n-nz°()

permet de simplifier cette expression. De plus la variation de volume étant
faible pour les alliages de Cu-Zn-Al, 1'angle & est négligeable et 1la
relation (V.32) peut s'écrire :

s
Ir -3 F RJ['.
(H+°_‘ZL')A:: -°</’R5§Rii dx¥ = ”& y (v.33)
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Les équations (V.33) constituent un systéme de n équations
linéaires a n inconnues, les inconnues étant les fractions volumiques de
martensite formées dans les grains actifs. I1 y a autant d'équations de ce
type que de grains actifs. Le systéme est entiérement déterminé et permet
de calculer tout Tes dxI . Nous pouvons maintenant déterminer de proche en
proche la loi de comportement du polycristal pour 1la plasticité de
transformation, en 1'absence de variation volumique et pour des
transformations s'effectuant selon un seul variant par grain.

V.4° - APPLICATION A LA TRACTION UNIAXIALE

V.4.1 Equations de comportement en traction uniaxiale

Nous allons simplifier encore le probléme en considérant 1le

chargement extérieur comme étant une traction uniaxiale.

Le tenseur X . s'écrit : X ) = 0O 0 o
i iy

o 0 o

o o© }33

La relation (V.33) s'écrit alors :
z T ¥ T
(H +°_(z_,i)%dx —dﬂRyJZRszAx =R3;JX33 - (v.34)

J p L - .
Le terme ZR,-]- g dx’ représente 1'incrément de déformation
T
. T . . I
macroscopique d EZ. . Pour un polycristal isotrope, ce tenseur s'écrit en
traction uniaxiale.

(dERT ) = | -1/2 o o|dES;S
) -1/2 o
0 0 1
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Lorsque la transformation s'effectue sans variation de volume,
la superposition d'une pression hydrostatique quelconque ne perturbe pas le
systéme. Si on exerce une pression hydrostatique égale a :

xr
(]

R, o oT
_0.(_V- O‘ R:.Z or dE33
z o o Ry

la relation (V.34) devient alors :

Le probléme est alors considérablement simplifié, car nous
n'avons plus besoin dans ce cas pour la résolution numérique de connaitre

la totalité de 1a matrice d'orientation Rii mais seulement sa composante

R 3 -

V.4.2 Evaluation du paramétre d'accomodation plastique

Tous les termes de 1'équation (V.35) sont connus & 1'exception
du facteur d'accommodation plastique «.
Ce paramétre dépend de 1'état d'avancement de 1a déformation.

Dans le cas d'un chargement monotone on peut, en plasticité
classique, approximer la loi d'intéraction de facon isotrope en adoptant la
1oi de Hencky pour la description de 1'écoulement plastique [ 31]. Sous une
forme particuliére 1iée au critére de Von Mises, cette 1oi s'écrit ;

Ei=h(3,)S;

avec S;; le déviateur des contraintes et J, son deuxiéme invariant.
« peut alors étre approximé par :

X = (A,,,,l\(x,,;)’1
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ta transformation martensitique sous contrainte de traction
dans les Cu-Zn-Al étant compatible avec les hypothéses faites en plasticité
classique nous allons pouvoir prendre pour h (J, ) la méme valeur.

Celui-ci dans 1le cas de 1la traction wuniaxiale a pour
expression :
P
h(L) = 3. E (V.36)
e X

La variation de o s'écrit donc de la fagon suivante :

« = _2 | (V.37)

a a pour valeur 1 au début de la transformation. Au fur et a mesure que
celle-ci avance et que les possibilités d'accommodation plastique augmente,

la valeur de ce paramétre diminue.

Dans un premier temps, dans le but de simplifier la résolution
du systéme (V.35), nous allons imposer & «x une valeur comprise entre 0 et 1
et constante durant toute la transformation. Dans un deuxiéme temps, nous
ajusterons la valeur de a 1'état de 1'écoulement & 1'aide de la relation
(V.37), la résolution du systéme (V.35) sera alors plus rigoureuse. Une
comparaison de ces deux modes de résolution est effectué au paragraphe V.5.

V.5° RESULTATS NUMERIQUES ET CONFRONTATION AVEC L'EXPERIENCE

V.5.1 Résultats obtenus pour ¢ fixé a priori

Les résultats numériques que nous présentons maintenant ont été
obtenus a partir de la résolution du systéme d'équation (V.35).

Les facteurs d'orientation R33 ont &té choisi de fagon & étre
répartis réguliérement entre un maximum de 0,50 et un minimum de 0,35.
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L*'influence du nombre d'orientations prises en compte pour
effectuer le calcul est présenté en figure (V.3).

On a ensuite mis en é&vidence 1'influence des différents
paramétres intervenant au cours de la détermination de 1la loi de
comportement du polycristal.

La figure (V.4) montre 1'influence du déplacement g dans la
direction de transformation.

Le rdle du facteur d'écrouissage H du monocristal est mis en
évidence sur la figure (V.6) et celui du module élastoplastique ap  sur
la fiqure (V.7)

V.5.1.1 Influence du nombre d'orientations

Deux difficultés limitent 1'exploitation du modéle. D'une part
un nombre d'orientations trop faible conduit & wune description
insatisfaisante du polycristal isotrope, d'autre part les temps de calcul
augmentent trés rapidement avec le nombre de grain.

La figure (V.3) montre que le résultat varie peu & partir de
N = 10. Dans la suite des calculs 17 orientations différentes seront prises
en compte,.

V.5.1.2 Influence du déplacement g

La valeur de ce déplacement n'a aucune influence sur 1'allure
des courbes en début de transformation. En revanche i1 joue un rdle trés
important sur la valeur limite de la déformation obtenu en plasticité de
transformation, comme 1e montre la figure (V.4).

Si 1'on rapporte la valeur du déplacement g a celle de la
déformation plastique en fin de transformation on trouve une relation
linéaire de rapport 2,33, valeur qui est a rapprocher de la valeur 2,24
déterminée par Sachs en plasticité classique (figure V.5). Cette relation
est intéressante car elle permet de prévoir la déformation pseudoélastique
que 1'on peut obtenir dans le cas d'un polycristal a partir de 1la
déformation intrinséque associée au changement de phase;



V.5.1.3 Influence de 1'écrouissage H du monocristal

La figure (V.6) met en évidence une influence faible de ce
paramétre pour les valeurs de H inférieures & 10 daN/mm2.

Pour le glissement simple, en plasticité classique, les valeurs
de H sont de 1'ordre de ,u/1000, soit ici proche de 4 daN/mm2. Dans les
alliages de Cu-Zn-Al ou la variation volumique et faible, on doit se
rapprocher de cette valeur. Ceci est du a la prédominance de 1'écrouissage
intracristallin.

V.5.1.4 Influence du module élastoplastique au

C'est le facteur qui a la plus forte influence sur 1'allure des
courbes comme le montre la figure (V.7)

Pour un module élastoplastique faible nous nous rapprochons du
modéle de Sachs ou g, =‘Zii et ol tous les systémes sont activés en méme
temps.

A 1'inverse pour de forts modules é&lastoplastiques Tles
contraintes internes sont trés élevées et le durcissement du polycristal

est trés important.

On remarque que ce module n'a aucune influence sur la valeur de
la plasticité de transformation en fin de transformation.

V.5.2 Résultats obtenus avec « variable

Les résultats obtenus en fixant 1a valeur de @ ont montré la
grande importance du module &lastoplastique au sur 1'allure des courbes.

Une résolution plus rigoureuse du systéme d'équations (V.35) a
donc été effectué, en déterminant a chaque instant de 1a transformation, la
valeur de ¢ a 1'aide de l1a relation (V.37).
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Cette valeur diminue rapidement, passant de 1 en début de
transformation a une valeur palier de 0,2, avant d'augmenter en fin de
transformation (figure (V.8)). Cette augmentation tient au fait que 1les
possibilités d'accommodation plastique diminuent en fin de transformation,
la plupart des grains étant déja totalement transformé.

Les différents paramétres intervenant dans le calcul de 1la
déformation ont peu d'influence sur la valeur de @, comme le montre 1la
figure (V.9) pour 1'écrouissage H du monocristal.

Les courbes contrainte déformation présentent un début de
déformation plus progressif que celles obtenues avec a constant (figure
V.10). L'accroissement du module de cisaillement & pour é&ffet d'augmenter
la pente d'écrouissage du polycristal.

V.5.3 Comparaison avcec les résultats expérimentaux

A partir des caractéristiques de monocristaux (figure V.12)
obtenus au laboratoire sur un alliage de Cu-Zu-Al (73,7 wt % Cu ; 19 wt %
ZIn ;3 7,3 wt % Al) nous avons calculé les courbes de déformation du
polycristal en fixant tout d'abord le coefficient «& , puis en le
déterminant grace a la relation (V.37). Nous avons ensuite comparé ces
résultats avec les courbes expérimentales du polycristal (figure V.13). Les
résultats sont représentés en figure (V.14).

De 1a méme fagon, & partir de la courbe expérimentale du
polycristal, nous avons déterminé 1'évolution du facteur « d'accom-
modation en plasticité de transformation et nous 1'avons comparé avec celle
calculée par le modéle (figure V.15).

Les figures (V.14) et (V.15) montrent un trés bon accord entre
les valeurs calculés pour « variable et les valeurs expérimentales.
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V.6° - CONCLUSION

La 1oi du comportement du polycristal qui a été obtenue par une
méthode d'homogéneisation auto-cohérente est en trés bon accord avec les
données expérimentales obtenues pour des Cu-Zn-Al. I1 en est de méme du
facteur d'accommodation en plasticité de transformation dont 1'évolution
correspond bien & celle prévue par le modéle.

Cependant 1'hypothése d'un seul variant actif par grain est
loin d'étre une ragle générale et i1 est nécessaire d'étendre ce modéle au
cas de plusieurs variants actifs. Ce probléme est actuellement étudié ay
Laboratoire _

I1 est également nécessaire d'étendre ce modéle au cas du
couplage plasticité de transformation parfaite, plasticite classique (cas
des alliages a base de fer). Une premiére approche est effectué au chapitre
VI & partir d'une méthode autocohérente simplifié ol nous déterminons 1a
Toi de comportement dans le cas particulier ol la fraction volumique reste
constante (cas des laitons biphasés).



grain I de volume VI

/// de fraction volumique

FIGURE V.1 : Transformation d'un polycristal de volume V formé de

n grains de volume V! et de fraction volumique FI
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FIGURE V.2 : "Ecrouissage" H d'un monocristal de Cu-Zn-Al en traction

uniaxiale,pendant la transformation martensitique.
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60
%

daN/mm

FIGURE V.3 : Influence du nombre d'orientations prises en compte pour
déterminer le comportement du polycristal 3 l'aide de la
méthode d'homogénéisation développée au chapitre V.
Dix orientations différentes sont nécessaires au minimum

pour obtenir une bonne précision.

Valeur des paramétres utilisés pour le calcul :
o = 0,01 o

15%

4000 daN/mm?

22,5 daN/mm?
0

0
[

g
u
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60

daN/mm?

50

FIGURE V.4 : Influence du déplacement g dans la direction de
transformation,sur 1'allure des courbes contrainte-déformation
d'un polycristal d'alliage Cu-Zn-Al déterminées,pour la
traction uniaxiale,i 1'aide de la méthode d'homogénéisation

développée au chapitre V.

Valeurs utilisées pour la détermination numérique :

4000 daN/mm?

M =

ol = 22,5 daN/mm?
H = 0 daN/mm?
o = 0,01



20%

X

10%

EPT

FIGURE V.5 Relation entre la valeur du déplacement g intrinséque

au mécanisme de transformation martensitique et la valeur

de la déformation en fin de transformation.

Cette relation a &té établie 3 partir des courbes de
la figure V.4.

T = 2,33
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150 v v

daN/mm?

50

FIGURE V.6 : Influence de 1'écrouissage H du monocristal sur

1'allure des courbes contrainte-déformation du

polycristal.
courbe a : H = 100 daN/mm®
b: H = 50 daN/mm®
H = 10 daN/mm?
d: H = 5 daN/mm®
e H = 0 daN/mm?
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daN/mm?2

100

5%

FIGURE V.7 : Influence du module &lastoplastique au .

courbe a : oj 4000 daN/mm?

b :ay = 1000 daN/mm?
c :au = 400 daN/mm®
d:op = 40 daN/mm?
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FIGURE V.8 : Evolution du paramétre d'accommodation plastique o
en fonction de la déformation en plasticité de transformation.
Evolution calculée i 1'aide de la méthode exposée

au paragraphe V.4.2.

Valeurs utilisdes pour la détermination numérique :

4000 daN/mm?

U

02 = 19,65 daN/mm?
H = 7,42 daN/mm?
g = 207




FIGURE V.9 :

1'évolution du paramitre d'accommodation plastique o .

]
w
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05}

Influence de 1'écrouissage H du monocristal sur

Valeurs de H &tudiées

courbe a = 18,65 daN/mm?
= 7,48 daN/mm?
c = 5,00 daN/mm?

Valeurs utilisées pour la détermination numérique :

4000 daN/mm?
19,65 daN/mm?
20 %

Q
N o
]

o]
fl

EPT
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FIGURE V.10 Influence du module de cisaillement u sur l'allure

des courbes contrainte-déformation d'un polycristal
d'alliage Cu-Zn-Al,déterminées,sans fixer o & priori ,
3 1'aide de la méthode d'homogénéisation développée

au chapitre V.

Valeurs de | étudiées :

5000 daN/mm?
4000 daN/mm?
3000 daN/mm?
2500 daN/mm?

courbe

[« Vo]
T T T T
Il 1



100

daN/mm?

50}

FIGURE V.11 : Influence de 1'8crouissage H du mono cristal sur

1'allure des courbes contrainte-déformation d'un polycristal
d'alliage Cu-Zn-Al,déterminées,sans fixer o & priori ,
a3 1'aide de la méthode d'homogénéisation développée au

chapitre V.

valeurs de H 8tudiées fpour p =4000 daN/mm?)

18,65 daN/mm?
7,48 daN/mm®
5,00 daN/mm?

j=s}
|

courbe a :

[e]
i




FIGURE V.12 : Courbes de traction résolue pour des monocristaux

de Cu-18,4Zn-7,3A1 (%7 massique) selon des orientations
cristallographiques differentes [20] .

Pour ces alliages MS = 213K .




FIGURE V,13 : Courbes de traction obtenues sur des polycristaux

de Cu-18,4Zn-7,3A1 (7 massique) [20] .
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FIGURE V.14 : Comparaison pour la traction uniaxiale des courbes

contrainte-déformation calculées,avec la méthode
d'homogénéisation développée au chapitre V,avec les
courbes expérimentales obtenues sur des polycristaux

de Cu-18,4Zn-7,3A1.

Valeurs utilisées pour la détermination numérique :

u = 3000 daN/mm2
o, = 16,8 da¥/mm?
H = 18,65 daN/mm2
g = 20 7%
courbe a : o = 0,5

b : o = 0,25

c a = 0,1

d : a = 0,01



FIGURE V.15 : Evolution du paramétre d'accommodation plastique o

lors de la transformation martensitique d'un

polycristal de Cu~Zn-Al.

# Valeurs expérimentales obtenues 3 partir

de la courbe b de la figure V.13.

Evolution calculée 3 1'aide de la mé&thode

exposée au paragraphe V.4.2.

Valeurs utilisées pour la détermination numérique

02 = 16,8 daN/mm
H = 0 daN/mm
g =17 %
courbe a a = 1000 daN/mm?®
= 4392 daN/mm?®
c = 10000 daN/mm?
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CHAPITRE VI

Le polycristal biphasé.

Application a 1a conception d'un

matériau "bimodule"
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VI.1° - INTRODUCTION

Dans les chapitres IV et V nous avons, par deux approches
différentes, déterminé les 1lois de comportement du polycristal en
plasticité de transformation parfaite.

Nous avons vu que pour de nombreux matériaux, la plasticité de
transformation n'est pas parfaite mais couplée 3 de la plasticité classique
(glissement ou maclage) dans 1'une des deux phases. Pour obtenir la loi de
comportement globale du polycristal, i1 est donc nécessaire de tenir compte
de ce couplage. Une premiére approche de cette question est abordée dans ce
chapitre. '

L'une des principales difficultés de la résolution de ce
probléme réside dans la détermination des intéractions entre ces deux modes
de déformation que sont le glissement plastique et 1a transformation
martensitique. Celles-ci peuvent &tre fort complexe. Ainsi la
plastification de 1a phase mére entraine des modifications importantes pour
Tes conditions d'apparition et de stabilité de 1a martensite [ 41] .

De méme la déformation résultant du couplage est parfois plus
importante que celle que 1'on pourrait attendre d'une simple addition des
deux effets [18] .

Nous allons dans ce chapitre, @&tudier une configuration
particuliére ol 1'on peut déterminer facilement 1'intéraction entre
transformation de phase et plasticité classique.

I1 s'agit des alliages biphasés, dont 1'une des phases se
déforme en plasticité classique et 1'autre en plasticité de transformation
parfaite. Les phases a et [5 des alliages de Cu-Zn-Al présentent ces
propriéteés.

Dans une telle configuration, 1'intéraction résulte de 1‘'effet
des seules contraintes internes engendrées par les hétérogénéités de
comportement des deux phases. Nous allons déterminer ces contraintes
internes a 1'aide d'une méthode d'homogénéisation, en utilisant le shéma
auto-cohérent simplifié décrit par Berveiller et Zaoui [ 42].
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A partir de la description du rdle des contraintes internes
dans ce type de matériau, nous allons mettre en évidence un phénoméne
analogue a 1'effet Bauschinger en plasticité classique pour le polycristal

1'effet "bimodule" ; c'est-a-dire un comportement qui présente des
modules d'élasticitd" différents en traction et en compression.

Nous allors ensuite déterminer au paragraphe VI.4. les

conditions nécessaires a 1'apparition d'un tel effet et 1'influence des

caractéristiques du matériau sur celui-ci.

VI.2° - MODELISATION A L'AIDE D'UNE METHODE AUTO-COHERENTE SIMPLIFIEE

Différentes études en plasticité classique ont montré qu'en
premiére approximation, il é&tait possible de résoudre le probléme du
comportement du polycristal biphasé, avec une bonne précision, a 1'aide
d'un schéma auto-cohérent simplifié. Ce modéle s'est avéré satisfaisant en
plasticité classique pour décrire :

- 1'effet Bauschinger.

- 1'état transitoire ol une phase est en écoulement plastique
alors que 1'autre @ un comportement &lastique.

- et pour étudier 1'endommagement des matériaux, en estimant
la fraction volumique de “vide" (trous, fissures, cavités)
compatible avec les mesures expérimentaies du mcdule d'Young
et du coefficient de Poisson.

Une démarche identique est effectuée ici dans le cas:od
phase (1a phase B ) a un comportement pseudcélastique (plasticite”
transformation parfaite) et ou 1'autre (1a phase @ ) a un compcriem
élastoplastique. L

On détermine 1e canportement du polycristal pour un chahéemehf
mécanique en tractior uniaxiale et on considére la température comme une
constante. On néglige de méme la variation volumique ihtrinséque a la
transformation martensitique. Un tel effet ne peut étre pris en compte par
le modéle simplifié décrit dans ce crapitre.
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Cette restriction est tout & fait justifiée pour les alliages
de Cu-Zn-Al, alliages ol la variation volumique est trés faible.

Le modéle auto-cohérent simplifié ccnsidére chaque phases ccmne
une entité continue et isotrope. Chaque phase est successivement considérée
comme inclusion dans une matrice infinie dont le carpcrtement est celui
recherché [42] .

En traction uniaxiale on peut décrire le ccrportement de
chacune des deux phases par les relations suivantes :

3 pu () dEs
35 (€g) dEg

do

(VI.1)
day

]

o U, et ;Lﬁ représentent les "modules tangents".
On suppose que le biphasé a le méme comportement isotrope que
1'on peut écrire sous la forme :

dZ = 30 (E)dE (1v.2)

En considérant chaque phases comme une inclusion sphérique
incompressible a comportement isotrope dans une matrice homogére ayant le
comportement recherché, on peut utiliser la solution d'Eshelby au probléme
de 1'inclusior [ 24] et écrire :

d€y = 3V (1v.3)
Ebu-fzjq‘
d€g - SK (1v.4)
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En notant C, et Cﬁ les fractions volumiques des deux phases

on obtiert :
dE = c dfq 4+ cg dEg (V1.5)
d2 = cy dog .icg doy (V1.6)
avec :
64.yc9 = A (VI.7)
En remplagant de€, et de[3 par leurs expressions dans

(VI.3) et (VI.4)
on obtiert pour la relation (VI.5) :

Spf Sx . < _]=4
P[3ﬂ*2m 3/'*2/@]

ce qui peut s'écrire encore en utilisant (VI.7) ¢

f'2+2f' Sc.«(f’p-/’-;)s‘(?-”«‘”’ﬁ)_ %’I"‘M’ =0 (v.8)

La relation (VI.8) permet & partir de la connaissarce de U,
et Mg de déterminer la valeur de u (racine positive de VI.8).
$1 on remplace dans 1'équation (VI.1) de, par sa valeur dans 1a relation
(VI.3) on obtient 1a relatior suivante :

dog =3p —2#  dE
3p+ 2 py
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relation qui combinée avec 1'expression (VI.2) donne

doy = St yT (VI.9)
3/1 +?—/J,‘ ‘

On obtient de la méme fagon une relation similaire pour la
phase p

do, = 2% dz (VI.10)
P 3IVe2ps
A 1'aide de ces relations on peut déterminer, de proche en
proche, le comportement du biphasé tout en connaissant le niveau de
contréintes internes dans les deux phases.

Ainsi le calcul de p & 1'aide de la relation (VI.8) permet en
fixant d2 de déterminer les accroissements -de contraintes et de
déformations dans les deux phases ainsi que 1'accroissement de déformation
macroscopique. Et & partir de la connaissance du niveau de contraintes
internes o0, et g dgns les deux phases on peut déterminer les modules Wug
et M et ainsi dé}erminer u . )

VI.3° - CARACTERISATION DU BIMODULE

Le matériau biphasé se caractérise par un niveau de contraintes
internes élevé du a la différence de comportement des deux phases. Ceci a
des répercussions sur le comportement macroscopique du polycristal.

Un des premiers effets dii a cette hétérogéneité de comportement
est 1'apparition sur une courbe de traction d'une zone intermédiaire
comprise entre la partie ou le matériau a un comportment é&lastique et la
partie o0 les deux phases sont en é&coulement plastique (figure VI.1).

Dans cette partie intermédiaire une phase est déja en
écoulement plastique alors que la seconde a encore un comportement
élastique. ’
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Un deuxiéme effet, plus difficile & mettre en é&vidence
expérimentalement, 1'effet "“Bimodule", ne se produit que pour un état
particulier de précontrainte du matériau.

Aprés un premier chargement en traction uniaxiale qui plastifie
la phase a et introduit ainsi des contraintes internes dans le matériau,
lors de la décharge, la phase & est &lastique alors que la phase ﬁ doit
d'abord revenir & 1'état austénitique, avant d'avoir un comportement
é]astiqhe.

La phase ﬁ aura un comportement élastique quand la contrainte
interne dans cette phase sera inférieure @ o ¢ (figure V1,2).

Le matériau présente un effet “bimodule" quand 1'état de
contrainte interne sera tel que la contrainte o f dans la phase p sera
atteinte pour un niveau de contrainte extérieur appliquée nul.

Dans cet état, suivant le signe de la sollicitation extérieure
qui lui est appliquée, le comportement macroscopique du polycristal sera
différent : '

- en traction la phaée pseudoélastique posséde un "module"
faible due & la transformation martensitique. La phase élastoplastique est
dans le domaine élastique.

- en compression les deux phases sont dans e domaine élastique

Le module effectif macroscopique sera donc plus élevé en
compression qu'en traction (figure VI.2.c). C'est cette caractéristique que
nous appelons 1'effet "Bimodule".

Nous allons dans la suite de ce chapitre a 1'aide du modéle
auto-cohérant simplifié décrit au paragraphe (VI.2) modéliser ce phénoméne
et discuter des conditions d'apparition de 1'effet "bimodule”.
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VI.4° - CONDITIONS D'OBTENTION DU BIMODULE

Le modéle décrit au paragraphe précédent a la particularité de
donner la valeur de la contrainte interne dans chaque phases, correspondant
a un chargement donné. Le modéle considére chaque phases comme continues et
isotropes et il suppose que la contrainte est homogéne a 1‘'intérieur de
chaque phases. On peut donc déterminer les conditions d'existence du
bimodule a partir de 1'allure de la courbe contrainte déformation du
polycristal, de la connaissance des lois de comportement des deux phases et
des relations obtenues au paragraphe (VI.2).

Pour simplifier la discussion on suppose que les 1lois de
comportement des deux phases sont linéaires par morceaux et que les
constantes d'eélasticité sont les mémes dans les deux phases.

Deux cas peuvent se présenter : soit la phase @ s'écoule
plastiquement pour des niveaux de contrainte inférieures & ceux nécessaire
pour transformer la phase ﬁ , so0it celle-ci & un seuil de transformation
inférieur @ la limite d'élasticité de 1a phase «

On note g 1a limite d'élasticité de la phase o Oﬁ“ le
seuil de transformation de 1a phase [5 et A la différence entre ces deux
valeurs de contrainte.

A = 5'3"_0"‘ (VI.1)

On étudie tout d'abord le cas o A est positif, dans ce cas
nous obtenons les courbes représentées & la figure (IV.3) pour 1le
polycristal et les deux phases.

Six domaines peuvent étre distingués sur la courbe du
polycristal (figure VI.3.a).
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- un premier domaine OA o0 les deux phases sont élastiques. En
considérant que le comportement des deux phases est linéaires par morceaux
et que les constantes d'élasticité dans les deux phases sont les mémes, les
relations (VI.9) et (VI.10) montrent que le module du biphasé est alors le
méme que celui des deux phases. On note @, le module du matériau dans le
domaine élastique.

- un domaine AB ou la phase [5 reste élastique mais ot la phase
& s'écoule plastiquement. Si on note ,up le module tangent de la phase &
pour 1'écoulement plastique et m, celui du polycristal en AB on obtient &
partir des relations (VI.9) et (VI.10) :

JGZ( = Ske dz y, dc‘p = S Vel dx
3Pa+2lp 3/Ma + 2 et
on pose alors A2 = SHe
3ta+ 2}/
B2 = S/let (Vi.12)
3/Jq+2-,lee

- un domaine BC, ou 1les deux phases sont en écoulement
plastique, et ol on note H,ygle module de 1a phase ﬁ , et upg le module
macroscopique, et X .. 1a valeur de la contrainte macroscopique au point C.

A partir des relations (VI.9) et (VI.10) on défini A3 et B3
comme au stade précédent :

A3 = 2/
3Fc+2pPp
(VI.13)
B3 = SHes
3/’:4'?—,"95

- Dans le domaine CD les deux phases ont un comportement
élastique (en supposant que la phase [ a un comportement identique en CD
et en 0B). Le comportement macroscopique et celui des deux phases sont
alors identiques comme dans le domaine OA.

On note H 1a valeur X.- X, , caractéristique de 1'hystéresis
de 1a transformation de phase.
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- Dans la zone DE, alors que la phase @ est dans le domaine
elastigue, la phase B subit la transformation inverse {artensite —= Aus-
ténite. Jn défini les coefficients A5 et B85 en notant  u, le module
macroscopique dans cette zone.

A5 = S Met
3/ +2 /e

(VI.14)

B5 = _>Mes
3Vo+2)es

- Dans la derniére zone, EF, les deux phases ont & nouveau un

comportement élastique et cela jusqu'au point F ol la phase «a s'écoule
plastiquement. (Pour simplifier cette é&tude on supposera qu'il n'y a pas
d'effet Bauschinger dans 1a phase a ).

A partir de cette description schématique, on peut maintenant
rechercher les conditions d'existence du bimodule et décrire 1'influence
des différents paramétres qui interviennent dans sa détermination.

La premiére condition est 1'existence de la zone EF. En effet,
si lors d'une décharge, le niveau de contraintes internes dans le matériau
est tel que la phase «a s'écoule plastiquement en compression, alors que
la phase B n'est pas encore redevenu totalement austénitique, il ne peut
alors exister de bimodule.

Cette condition revient & déterminer 1'existence d'un point E'
tel que simultanément la phase « se plastifie et la phase [ est

entiérement retransformée en austénite.

Une telle condition s'écrit :

Zog' b— Zmax - H —Z’E' (VI.]S)
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YT 14 +

en utilisant les relations (V1.9) et (VI.14) on ootient :

’

ZDE’ = .ﬁ_ c-ﬁ:DE
B5

La condition d'existence de E' s'exprime dans la phase B  par

1'égalité entre les contraintes OﬁDE’et oﬁBQ

En utilisant 1a relation (VI.12} on peut donc écrire :

X.’DEI - -g-g-. Z“ (VI.16)

Xgcpeut s'écrire de 1a fagon suivante :

ZBC = Z:nox - ZOA - Zna

r
avec Z“ = G".:
Zoo =4
. 82
donc :
’ e
Yo =L max - O - B (VI.17)

BZ

et la relation (VI.15) s'écrit alors

’ .
Zos’ =ZMG)‘ —-H--g—;-(zm“-ﬂ':-_g.i.) (V1.18)

On détermine maintenant la valeur de X nmax en utilisant le
fait que la phase @ doit se plastifier, sous une contrainte de
compression, en E' (en supposant qu'il n'y a pas d'effet Bauschinger). Cela
se traduit par la relation suivante :

<> A3 BC)

DE’ Y
Ox +8 =2(0"+0y 6% (VI.19)
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avec crf{w =H
0"'_‘“ = G'«P
G"ozc = A3 ch (d'aprés la relation VI.13)
T,J:E, = AS Z’Eo (d'aprés la relation VI.14)

(VI.19) s'eécrit donc,en remplacant ZDE, et ZBC par leurs expressions dans
les relations (VI.16) et (VI.17) %

H+AS B3 33 (Zmax - G-q -E.é_) Z.(H+G' +H3(Zm,‘- P..é%y(VI.ZO)

soit la valeur de Zn’m suivante :

233)
s!:mx = 2oqHs (654 55 ,( (V1.21)
AS B3 _ 243
BS
Nous avons existence du point E' si Z,;ax existe, c'est-a-dire

si la valeur calculée en (VI.21) est positive et appartient & la partie BC
de la courbe macroscopique, c'est-a-dire si :

' P
Zmux > T + _A_.. (VI.22)
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Yax ©st fonction :

de la dif férence entre les deux contraintes seuils ( A ).
- du seuil de plasticité de la phase a ( of ).

- de 1'importance de 1'hystéresis de la transformation de la
phase B(H).

des modules tangents des deux phases { Mp,Mge, Mgy ).

de la composition du biphasé (C,, C[3 )

Dans le cas ol ZL;axest défini, nous avons la valeur suivante

pour la contrainte macroscopique en ce point :

‘ ' [AN
Y oe :(A-g%)zmx-H+_g%_(0'£+§-z-) (V1.23)

La déformation en ce point s'exprime par :

Eog’:En:ax- H -EI_E:
3 Meb 3/Me

avec P
Emax = 22 , A A Zo
3Me 3)M, B2 3/

donc d'aprés les relations (VI.16) et (VI.17) on obtient :

3 Meb ;Z; 82 M Me 85

P

p ’
Eoe‘:fl M+A o + A - A 83)(zmu-d-§%)] (VI.24)

A partir de (VI.21), (VI.23) et (VI.24) on peut, en fonction
des paramétres définis ci-dessus, tracer dans le plan (X, E) la courbe
caractéristique du point E'.
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Cette courbe délimite deux demi-plan.

Dans 1'un, la phase a se plastifie avant que la phase f
redevienne totalement austénitique. Dans 1'autre, la zone EF existe
réalisant ainsi la premiére condition d'existence du "bimodule". (figure
vI1.4)

La deuxiéme condition est la possibilité d'obtenir un état de

contrainte interne tel que le point de fonctionnement E soit situé sur
1'axe des abscisses, cela se traduit par les relations suivantes :

Zoe' < o (VI.25)

ZOE -— (o] (VI.26)

La condition (VI.26) se traduit de la facon suivante :

z .—.(A-E_Z,.. B¢l . A0 (V1.27)
oF BS) max H+BS( °( B2

On obtient ainsi la valeur de la précharge nécessaire pour obtenir un tel
état de contrainte interne aprés déchargement :

82 83 (V1.28)
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Pour que 1'effet "bimodule" soit possible, X nax doit étre
positive et satisfaire & la relation (VI.22). Si cette condition est
réalisée la valeur de la déformation permanente au point de “bimodule" est

donnée par 1'expression suivante :

(4
Eoe =4[Sx-H 4 A (4 4_B3x -c"__é_] (V1.29)
3[ pet re B2 \F Y e 85)( max = sz)

La prédéformation nécéssaire pour obtenir une telle déformation

permanente est donnée par :

oy = Zmax G'P(_.”‘__ i)+ AN (4 A ) (VI.30)
T3k T NI T TBZ 3 T3k

Au point de fonctionnement du "bimodule", 1'amplitude maximale
de la contrainte admissible en compression est donnée par la valeur de ZOF.
Plus cette valeur sera grande, plus 1'effet sera stable.

La valeur de X, est donnée par :

Tor =Zoe +H 4 (AS .gé_ - 2A3)(2....,-u'.‘:-_§-\.2.)- L(r.:- 926%) (V1.31)

A partir de ces considérations, on peut, suivant les
caractéristiques des deux phases et leur fraction volumique respective,
étudier les conditions d'apparition de 1'effet "bimodule", dans le cas ou A

(1a différence des seuils : al;"'-aa" ) est positive.




- 177 -

Dans le cas oi A est nédgative la méme 2tude peut Btre menée.
La principale différence de comportement entre ce cas et celui 3tudié
précédemment provient de la zone A3 de la courbe de traction du polycristal
(figure VI.3). Dans cette zone nous avons maintenant la phase @ qui se
comporte élastiquement alors que la phase [  subit une transformation
martensitique sous contrainte.

L'existence en décharge de la zone EF ol les deux phases ont un

LR

comportement &lastique est 1iée a la valeur de X

u P :
Zmax =0‘S+2°-°‘ +4-H _ & (A-AS) (V1.32)
AS B&% -2A3 AS

cette valeur doit &tre, comie X

max ° positive et satisfaire a 1'inégalité

Y o > of +A(A+Z4?) (V1.33)

si cette condition est réalisée le point E' est défini par :

=X, 83 B (1,8 (245 £ 83
Z-OE _Zmax (/1_ 85 )'H‘l“ AS(A+85 (/1 ))+0'°( 8%
(VI.34)

4 «
E ’=Af0-e(+H A _83 4 Y . _L_)_ A_AS _Q—P
OF 3 fet + 3% BS 3,’5)( m +A5 ( ) e()

Si la valeur X% est négative on peut déterminer la valeur

OE’
de la précharge X, .x nécessaire pour obtenir 1'é&ffet bimodule :
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f __.A AS, - HB85
2 max = “*a ( 83 83 (V1.35)
A . 8>
B3
L max doit vérifier :
‘Z:nuxx ;} ‘:: + ZS(JA - 11_.)
AS
La valeur de la prédéformation s'écrit alors :
Emax=§-m 4 - ) 4 RS-/' (VI.36)
3% 3/@ 3./ AS me Y3z T3k

L'amplitude de la déformation permanente au point de fonctionnement du

bimodule s'obtient par :

£, .0+ 4H (
OE - + -

83 A )(z_wfg(,q.as)_q-;) (V1.37)

La charge maximale en compression est donnée par :

Zor = H +(A5 %53? - 293)(1.',,..,-0;“'..,% (A- As))-A 20 f  (v1.38)
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VI.5° - Discussion des résultats numériques

VI.5.1 Conditions d'existence de 1'effet “"bimodule".
Courbe caractéristique

Pour cette premiére approche du probléme, nos calculs ont &té
effectués & partir d'une modélisation linéaire du comportement des deux
phases (figure VI.5). Les valeurs relatives des modules tangents utilisés
sont données dans le tableau (VI.1)

Tableau (VI.1) valeurs relatives des modules tangent

Les figures (VI.6) et (VI.7) donnent les allures de courbes de
traction obtenues numériquement pour différentes valeurs de précharge.
Selon la valeur de 1la précharge, deux comportements différents sont
distingués lors de 1a décharge. Pour les faibles valeurs de précharge 1la
décharge s'effectue en partie elastiquement. Pour les valeurs plus élevées
elle est entiérement "plastique". Le point E° apparait comme point de
transition entre ces deux comportements.

Si 1'ordonnée du point E' est négative, il existe une valeur de
précharge telle que 1'effet "bimodule" se produit (figure V.6).

Au contraire, une ordonnée positive du point E' rend impossible
1'obtention d'un effet "bimodule" (figure V.7).
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A partir de la modélisation linéaire de 1'allure des courbes de
deformation des deux phases, on a déterminé au paragraphe (VI.4) les
conditions d'existence et les coordonnées du point £°.

La figure (V1.8) montre, dans un diagranme
contrainte-déformation, le Tieu de ce point en fonction de la proportion de
phase a dans le biphasé, les caractéristiques des phases a et B étant
fixées. Cette courbe caractéristique permet de prévoir le domaine de
composition ol 1'effet "bimodule" peut se manifester. Ainsi dans le cas
présenté a la figure (VI.9), i1 ne peut exister de "bimodule" que pour des
alliages comportant plus de 60 % de phase «

VI.5.2 Effets des différents paramétres sur la courbe

caractéristique

Trois paramétres ont une influence importante sur 1'allure de
cette courbe :
- la différence A entre les seuils d'écoulement des deux
phases.
- la valeur de (nf ,» seuil de plasticité de la phase a.
- la valeur H de 1'hystérésis de 1a phase f5.

La figure VI.9 montre qu'une valeur de A négative est plus
favorable pour obtenir 1'effet "bimodule". De méme, toute augmentation de
Ta limite d'élasticité de la phase « » en augmentant le niveau de
contrainte nécessaire pour plastifier cette phase est favorable (figure
VI.11 et figure VI.12).

A 1'inverse la figure (VI.13) montre 1'effet néfaste de tout
accroissement de Ta valeur de 1'hystérésis de la phase J .

En régle générale, tout paramétre qui aura tendance a augmenter

le niveau de contrainte interne dans la phase a sera néfaste a 1'effet
"bimodule”.
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VI.5.3 Détermination de 1'effet "bimodule"

1'effet

1'existence de

sur

influe

facteur
1a valeur du rapport R entre le module de compression et le

Un quatriéme

"bimodule"

module de traction. Celui-ci est déterminé par les valeurs relatives des

différents modules tangent des deux phases et la composition du biphasé.
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Le tableau (VI.2) montre qu'en considérant le rapport ,ue,/yp comme
constant et é&qgal & 100, plus le rapport ye,/yps est &levé, plus le rapport
des modules au point de bimodule est &leve.

A 1'inverse, plus ce rapport est faible et plus la dissymétrie
entre le comportement des deux phases et importante entrainant une
augmentation du niveau de contraintes internes, ce qui va & 1'encontre de
1'effet recherché.

En revanche si les modules u, et u,. sont voisins la probabilité
d'existence de 1'effet bimodule est trés importante mais le rapport des
pentes est trés faible ! .I1 est donc nécessaire de trouver un compromis
entre les deux.

Un te]vcompromis a été établis pour les courbes présentées (figure
VI.14 et VI.15)

Dans 1'une A est positif, dans 1'autre négatif, les valeurs des modules
tangents sont ceux donnés au tableau (VI.1) et la proportion des phases
dans les deux cas est égale a 65 % de phase «

Le niveau de contrainte atteint dans le cas o0 A est positif est
beaucoup plus important.

VI.6° - CONCLUSIONS

Dans ce chapitre, nous avons montré, & partir d'un modéle trés
simple qu'un matériau biphasé constitué d'une phase pseudoélastique et
d'une phase élastoplastique, peut présenter un effet “"bimodule" di a la
dissymétrie du comportement des deux phases a la décharge et aux
contraintes internes introduites par un chargement initial.

Cet effet "bimodule" est analogue a 1'effet Bauschinger oid la
dissymétrie concerne la différence des contraintes d'écoulement.
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Nous avons tenté d'observer ce phénoméne sur un polycristal biphasé
de laiton ( a + B ) dans lequel la phase a est élastoplastique et 1la
phase ﬁ pseudoélastique. Nous avons observé un effet Bauschinger trés
important mais 1'effet “"bimodule" n'a pu étre observé. Ceci provient du
fait, que le matériau polycristallin étudié présente en réalité un grand
nombre d'orientations cristallographiques différentes pour lesquelles les
seuils de transformation sont répartis dans un large domaine de contrainte.
La transition entre les modules de traction et de compression se fait alors
de fagon progressive, puisque, pour une contrainte macroscopique donnée,
seule une partie des grains participe a 1'effet "bimodule".

Des essais sont . actuellement en cours sur un tricristal ( ﬁ ,cx,[}]
dans lequel les conditions d'introduction des contraintes internes peuvent

étre mieux maitrisées.
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FIGURE VI.I : Courbe expérimentale en traction uniaxiale pour

un alliage de Cu-Zn-Al biphasé ( o , B )montrant la zomne
intermédiaire (B) oli une phase est en &coulement plastique

alors que la seconde 3 toujours un comportement élastique.
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2.a : Comportement de la phase O. 2.b : Comportement de la phase B .

2.c :Représentation
schématique de l'effet

"bimodule™.

FIGURE VI.2 : Comportement des phases o et B du matériau biphasé,

représentation schématique de 1'effet "bimodule".
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FICURE VI.3 : Schéma décrivant 1'évolution des contraintes dans le biphasé et dans les deux phases.

3.a : Courbe de traction du biphasé.

3.b : Evolution des contraintes dans la phase o (supposée sans éffet Bauschinger).

3.c : Evolution des contraintes dans la phase @
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FIGURE VI.4 : Construction et lieu du point E' 3 partir des courbes

de traction-compression d'alliage biphasé (o , B ).

Le point E' est le point oli on a & la fois plastification
de la phase o et retour & un comportement 8lastique de la phase
B  aprés retransformation en austénite.

La courbe caractéristique du point E' dé&finit deux demi-
plans,dans 1'un la phase o se plastifie avant que la phase B
redevienne totalement austénitique (point E2 ),dans 1l'autre

11 existe une zone ot les deux phases se déchargent Elastiquement.
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FIGURE VI .5 : Modélisation des phases o et 8 du matériau biphasé.
M . .- .
OR : Contrainte critique de transformation
de la phase 8 .
Og Seuil d'8coulement plastique de la phase o .
A : Différence des deux seuils d'écoulement.
. S
A OB Oy
Haq Module tangent élastique des deux phases.
Up Module tangent de la phase o dans le
domaine plastique.
ups Module tangent de la phase f en plasticité
de transformation.
H Valeur de 1'hystérésis de la transformation

pour la phase B .



FIGURE VI.6

-1

Courbes de traction-compression du biphasé déterminées

numériquement pour différentes valeurs de la précharge.

Pour les précharges O, et ©

décharge s'effectue élastiquement.

, une partie de la

Pour les précharges o, et o, la décharge s'effectue

3 4
entiérement en domaine "plastique".
Le point E' apparait comme point de transition entre
ces deux comportements.
Pour 1'alliage biphasé representé dans cette figure,
1'ordonnée du point E' est négative,il existe donc une

valeur particuliére de précharge telle que pour cette

valeur,l'effet "bimodule' puisse se produire,



FIGURE VI.7
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T

Courbes de traction-compression du biphasé déterminées

numériquement pour différentes valeurs de la précharge.

Pour 1'alliage biphasé représenté dans cette figure,
1'ordonnée du point E' est positive.Quelque soit 1la
précharge appliquée,ce matériau ne pourra présenter
d'effet "bimodule'.
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s A
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1
Proportion de phase «a dans le biphasé :
o 387 %k 607
¥ 407 »* 70%
® 467
FIGURE VI.8B : Courbe caractéristique du point E' dans un diagramme

(E; £ ) en fonction de la proportion de phase «a dans
le biphasé.

Les paramétres de ce biphasé sont :

L

Oy 1.
A = 1.

H = 0.25

Pour cet alliage biphasé il ne peut exister d'effet
"bimodule'" que pour des proportions de phase «a

supérieures 3 607.
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FIGURE VI.9 : Influence sur la courbe caractéristique du point E'

de 1a différence A des seuils d'écoulement des phases
o et B du matériau biphasé.
Ces courbes ontvété déférhinéesrén'pféﬁéht comme
valeurs caractéristiques pour les paramétres des deux phases
oP = 2.

a
H 0.25

Trois allures de courbe sont possibles
- L'écoulement "plastique'" des deux phases & lieu
pour la méme contrainte seuil.
Dans ce cas,ona : A = 0
-La phase o est plus ductile que la phase B .
Dans ce cas,on a : A > O
-La phase B est la plus ductile.

Dans ce cas,on a : A < O
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FIGURE VI. 10 : Influence sur la courbe caractéristique de la variation

du seuil d'écoulement plastique de la phase o ,pour A

positif pris égal a 1'unité.
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Proportion de phase a dans le biphasé :

»*® 457
® 507
-1r % 607
FIGURE VI. 11 : Influence pour A négatif de la variation du seuil
de transformation de la phase g Gg .
Og est pris é&gal 3 deux.
. M
S1 08 = 2. alors A = 0.
og = 1.75 A = -0.25
M
= 1.5 A = -0.5
8
o = 1.0 A =-1.0
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FIGURE YI.12 : Evolution pour A vpositif de 1'allure de la courbe

caractéristique du point E' en fonction de la valeur de

1'hystérésis H de la phase ]

of =
a

A =

1.

1.
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FIGURE VI.13 : Détermination & 1'aide du schéma auto-cohérent
simplifié développé au chapitre VI d'un alliage

biphasé ( o, B) présentant un effet "bimodule",pour
M
8

La détermination a été effectuée pour un alliage

une valeur A négative (A = 0, - Og ).
comportant 35% de phase @2 .
Les niveaux de contraintes internes dans les deux
phases ainsi que la relation entre ces contraintes et
la contrainte macroscopique dans le biphasé sont représentées

sur cette figure,durant un cycle de préchargement.

. —
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Détermination 3 1'aide du sché&ma auto-cohérent

simplifié développé au chapitre VI d'un alliage

biphasé (o ,B ) présentant un effet "bimodule",pour
une valeur A positive ( A = OM - Og ).

8

La détermination a été effectuée pour un alliage -

comportant 357 de phase 8 .

Les niveaux de contraintes internmes dans les deux
phases ainsi que la relation entre ces contraintes et
la contrainte macroscopique du biphasé sont représentées

sur cette figure,durant un cycle de préchargement.
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CHAPITRE VII

CONCLUSION
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‘ La "plasticité de transformation résulte d'une interaction
complexe entre plusieurs mécanismes de déformation. Les modélisations
existantes présentent 1'inconvénient de ne décrire, chacune, qu'un aspect
du phénoméne, aucune modelisation générale du comportement des matériaux en
plasticité de transformation n'ayant encore été établie.

Nous nous sommes attachés & 1'étude de ce phénoméne quand i1 a
pour origine la transformation martensitique et nous avons décrit cette
transformation comme un mode de déformation anélastique, caractérisé par
une variation volumique et par un cisaillement paralléle au plan d'habitat.

L'etude du probléme nous a conduit & considérer deux types de
plasticité de transformation :

- La plasticité de transformation parfaite, pour Taquelle le
seul mécanisme de déformation qui intervient est le mécanisme
intrinséque & la transformation martensitique.

- La plasticité de transformation couplée, ol un écoulement
plastique dans 1'une des deux phases, ou dans les deux, se
superpose au mécanisme 1ié a la transformation.

Le probléme de la détermination des lois de comportement peut

-

alors se subdiviser en deux étapes :

- €tude du comportement en plasticité de transformation
parfaite.

- étude du couplage plasticité de transformation parfaite -
plasticité classique.

Nous nous sommes attachés a décrire les lois de comportement
thermomécanique des mono et polycristaux en plasticité de transformation
parfaite.

Nous avons démontré, pour le monocristal, 1'existence d'une loi
de contrainte résolue maximale analogue a la loi de Schmid en plasticité
classique, ainsi que la validité du principe du travail maximal. A partir
de ces deux résultats, nous avons pu établir la loi de comportement
thermomécanique du monocristal en plasticité de transformation parfaite.
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Une étude phénoménologique du polycristal, nous a permis
d'établir deux critéres de plasticité de transformation (un critére de
contrainte résolue maximale, analogue au critére de Tresca, et un critére
symétrique analogue & celui de Von Mises). Nous avons, de 1a méme facgon,
établi une loi phénoménologique du comportement thermomécanique pour la
plasticité de transformation parfaite du polycristal. |

Bien que partant d'une approche différente , nos résultats sont
compatibles avec ceux établis par Patel et Cohen et par Magee. En revanche,
notre modéle ne décrivant que la plasticité de transformation parfaite nous
n‘avons pu le confronter de fagon significative avec 1les données
expérimentales disponibles sur la plasticité de transformation des alliages
métalliques. En effet, dans les alliages a base de fer, le couplage avec la
plasticité classique est trés important et rend difficile la confrontation
entre les résultats expérimentaux et la théorie proposée.

| Une identification expérimentale de ce modéle est actuellement
entreprise au laboratoire sur des alliages de Cu-Zn-Al, alliages pour
lesquels le couplage est négligeable.

Une modélisation phénoménologique du polycristal présente
cependant 1'inconvénient de ne pas tenir compte de 1a microstructure. Ceci
rend difficile la prise en compte de 1'anisotropie de la transformation,
ainsi que 1'étude du couplage plasticité de transformation parfaite,
plasticité classique.

| Une seconde modélisation du polycristal tenant compte de la
microstructure a donc été entreprise a 1'aide d'une méthode
d*homogénéisation. '

Nous avons obtenu de cette fagon une loi de comportement
totalement explicite qui présente un bon accord avec les résultats
expérimentaux obtenus au laboratoire sur des alliages de Cu-Zn-Al en
traction uniaxiale.

Une difficulté majeure subsiste pourtant : la détermination des
interactions entre les différents variants. Par analogie avec la p]asticité'
classique, nous avons pris en compte cette interaction sous la forme d‘une
matrice d'écrouissage, dont la détermination est entreprise par ailleurs au
laboratoire. Pour 1'instant seule 1‘'étude des systémes & un seul variant
actif par grain est entiérement déterminée. Dans le cas de la plasticité de
transformation couplée, 1a difficulté est encore plus grande, car aux inte-
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ractions entre variants, i1 faut ajouter 1'interaction entre plastification
de la matrice et initiation (et, ou propagation) de la transformation
martensitique.

Une telle étude, ne peut étre réalisée qu'a partir de méthodes
d'homogénéisation. Une premiére approche a été effectuée sur des laitons
biphasés, alliages pour lesquels le couplage est simple & modéliser. Un
effet analogue & 1'effet Bauschinger, mais ayant pour origine une
dissymétrie de comportement des deux phases, a &té mis en évidence : il
s'agit de 1'effet "bimodule".

- Ce n'est qu'a partir du moment, ol une solution sera apportée
aux problémes des interéctions entre variants, et entre variants et
systemes de glissement (ou dislocation) qu'il sera possible d'établir une
loi générale de comportement des alliages métalliques en plasticité de
transformation.
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