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1.1 INTRODUCTION GENERALE

a)INTERET

Ces dernjéres années , les matériaux composites ont pris un essor
considérable.Dans 1'industrie automobile et aéronautique,le matériau
composite représente le matériau d'avenir,il permet un gain de poids
considérable tout en ayant des propriétés mécaniques supérieures
auxmatériaux classiques.

Afin de prendre en compte les nécessaires économies d'énergie et en
méme temps accroitre les vitesses de transport , i1 faut trouver
des compromis codt/poids et répondre aux éxigences de sécurité
Croissantes.

Par exemple,le fuselage d'un avion subsonique ou supersonique doit
résister A d'importantes contraintes aérodynamiques et simultané-
ment pour certaines de ses parties, subir des gradients thermiques
considérables.

Dans le cas de la navette spatiale,certaines parties peuvent
atteindre,lors de la rentrée dans l'atmosphére, des températures de
1'ordre de 1300 K.De méme pour un avion d'interception ,les tempé-
ratures atteignent facilement 700 K .Suivant 1le moyen de propulsion,
la gamme Qdes températures est trés variable.Par exemple dans le cas
d'un moteur A refroidissement par eau(type automobile),hormis certains
organes particuliers ,on avoisine les 450 K alors que dans le cas

‘d'un stato réacteur A combustion supersonique , on a facilement des

températures de l'ordre de 2000 K.



I1 faut donc des matériaux nouveaux qui doivent étre réfractaires,
Plus performants et aussi plus légers.

Afin de développer de tels matériaux s On a pensé A combiner deux
substances qui ,séparement, ne répondent pas A ces éxigences , mais
dont 1l'union permet 1l'obtention d'un matériau adapté aux condi-

tions d'utilisations thermomécanigues sévéres.

Evidemment,certaines substances répondent aux conditions thermi-
ques mais elles présentent 1'inconvénient A'étre fragiles, cassantes
( oxyde d'aluminium , carbone de silicium , carbone ) . Pour des
Pléces de grosse taille , 11 est Aifficile d'obtenir un matériau
parfait sans défauts structuraux car,suite & un usage fréquent,des
défauts internes apparaissent et peuvent ainsi altérer la sécurité
de la structure.

Le compromis consiste & fabriquer des matériaux sous forme de par-
ticules ou £fibres qui seront noyées dans une matrice et,blen gue
la matrice ou les renforts ne présentent pas indépendamment les cri-
téres voulus , le matériau composite ainsi créé verra ses pro-

priétés thermomécaniques améliorées.

Les matériaux utilisés pour la matrice sont en général ductiles
contrairement aux renforts qui sont plus fragiles.
Par exemple , si on soumet un faisceau de fibres de carbones A un

essai de traction la rupture d'une des fibres unidirectionnelles



entraine une déterioration trés rapide du faisceau due & la
redistrubition trés défavorable des contraintes sans cesse crois-
santes au fur et A mesure que les fibres se rompent.

A présent "emprisonnons" la fibre dans une matrice plus déformable.
Lorsqu'une fibre casse + 11 y a écoulement plastique ou compensation
élastique afin de rétablir les différentes tensions qui préexistent
avant la rupture.

En combinant des fibres et des matrices de comportements différents
i1 est possible d'envisager l'obtention d'un matériau de propriétés
demandées. |

On a 1'habitude de classer les matériaux composites en plusieuré
catégories afin de pouvoir caractériser leurs propriétés de maniére
succincte

Suivant la nature de 1la matrice +O0n peut distinguer trols grandes

familles de composites.

-Les composites A matrice organique formés A partir de résines

organigues thermoplastiques ou thermodurcissables.

~Les composites A matrice métallique qui sont principalement a

base d'alliages de magnésium,d'aluminium ou de titane.

-Les composites & matrices vitro céramiques et céramiques pour

des applications A trés hautes températures.



Il va de sol que selon les exigences du cahier des charges il
convient d'utiliser 1le matériau composite qui présente les
propriétés thermomécaniques adaptées.

Citons & titre de référence différents cas exemplaires de matrices.
De la famille des matrices thermodurcissables prenons 1le cas
de polyméres .La structure moléculaire de celui-ci sous 1l'action de
la chaleur se rigidifie,par conséquent le matériau brule avant méme
de fondre mais ce n'est pas le cas de tous les polyméres.Des recher-
ches sont en cours actuellement pour développer ce type de matériau,
afin qu'il puisse supporter plus longtemps des températures élevées.
Au contraire, les matrices thermoplastiques présentent 1la car-
téristique d'étre plus malléables aux hautes températures sans
pour autant fondre,ce qui leur confére des résistances aux chocs
supérieures aux matrices thermodurcissables.

Quant aux matrices métalliques, elles sont en génétal plus ductiles
que les renforts;ce qui leur permet d'absorber sans rupture une
grande quantité d'énergie.Mais il est aussi vrai que le fait d'intro-
duire des renforts a tendance A& fragiliser 1la matrice,ce qui
constitue un handicap s'i]1 est exigé de celle-ci une certaine tenue
4 la rupture.Mais suivant la répartition ou 1l'orientation des fib-
res,il est possible d'augmenter sa limite & la rupture ce qui cons-
titue un atout important .De par sa nature ,le composite A matrice
métallique est un matériau hétérogéne.Bien évidenment, de nombreux

matériaux sont hétérogénes car ils présentent différentes phases comme



les biphasés,les super alliages,etc...,mais cependant c'est par son
caractére structurel que se 3joue la principale différence : dans
le cas d'un composite, il est possible de jouer sur la proportion ,
la taille et la forme des différentes phases le constituant, puisqu'il
s'agit d'un matériau "manufacturé".

Enfin en ce qui concerne les matrices céramiques celles-ci,étant trés
rigldes et résistantes »11 faut diminuer leur fragilité . Les fibres
ont ce réle :

- elles ont 1l'avantage de stopper ou ralentir 11'évolution des
fissures,ce qui améliore la tenue en rupture du composite alors
que la matrice sans fibres, se détériore bien plus facilement.

Les composites de ce type ont une grande résistance a la variation
de température.

Les matrices en carbure de silicium » en nitrure de silicium ou
silicate d'aluminium résistent A des températures allant Jusqu'a
2000 K . D'ailleurs cette caractéristique constitue un probléme
de conception , car les méthodes usuelles de fabrication, basées
sur la fusion du constituant sont difficiles A mettre en oeuvre
au vu des caractéristiques thermiques.oOn fabrigue qonérai ement ce
type de matériau par frittage , en mélangeant les fibres ou wvhiskers
avant d'agglomérer 1le tout A& température et pressions éle-
vées.

Le présent travail est 1limité au composite a matrice métallique.

Dans un premier temps, nous présentons les différents types



de fibres et matrices utilisées + les moyens de fabrication type
extrusion, forgeage (squeeze casting), laminage et d'autres ainsi gue
les différents problémes 11és a l'utilisation de ce type de maté-
riau tels que:

-Le probléme A'adhérence fibre-matrice.

-L'hétérogénéité des coefficients de dilatation entre la fibre

et la matrice.

-Le phénoméne de porosité.

~Le comportement mécanique.

~L'endommagement.

-La réactivité de ces fibres avec la matrice,

-Les problémes 1iés A 1'élaboration de ce matériau.

b)PROPRIETES DES FIBRES

Il existe principalement deux catégories de fibres:
-Les fibres céramiques ( filaments de bore + fibres ou vhiskers de
carbone,alumine ou carbure de silicium).
~Les fibres métalliques (acier,W,Mo,Be,Cr),
Les fibres se présentent sous formes de filaments,de plus ou moins
grande longueur et de rapports de forme différents .
Les gqualités recherchées pour les renforts sont:
-Bonnes caractéristiques mécaniques.
-Faible densit(.
~Faible codt de fabrication.

-compatibilité chimique avec la matrice.



Suivant le procédé de fabrication +la fibre est polycristalline ’
polyphasée oa de type whiskers.

Les vhiskers ou encore appelé trichites, sont des £fibres courtes
constituées de cristaux parfaits .Du fait de 1'absence de défauts
intracristallins (dislocations) , la fibre présente des caractéris-
ques mécaniques proches des caractéristiques théoriques Aétérminées
par les liaisons entre atomes.

A titre d'exemple , la résistance en traction d'une fibre de
carbone classique est de 1'ordre de 3000 MPa,alors qu'elle est
de 20000 MPa pour un whisker de carbone . Mais 1'obtention de ce
type de fibre est plus délicate,elle nécéssite en effet des procédés
de fabrication complexes.

Afin d'étre plus concig et par souci de clarté,cherchons A définir

les principaux types de fibres ainsi Que leurs qualités et défauts.

~Les fibres métalliques

Les fibres métalliques sont générallement moins intéressantes que
les fibres céramiques de par leur haute densité de 1l'ordre de 2 A

3 g/cm3pour les céramiques et de 5 & § g/Cl3pour les métalliques.

-Les fibres de carbone

Les fibres de carbone ont d'excellentes caractéristiques
mécaniques.Leur densité s'échelonne entre 1.8 et 1.9 g/cn3 tandis
que Jleur résistance A la rupture en traction varie entre

2000 MPa et 3100 MPa.



L'utilisation de ce type de fibre apporte un gain de poids
considérable mais son application se trouve restreinte A des
domaines particuliers (hautes températures) ou la matrice ne
doit pas intéragir chimigquement avec 1la £filbre et doit garder
ses caractéristiques n‘canlques\.

La fibre de carbone présentant une grande rigidité (allongement
4 la rupture faible de 1'ordre de 1% ),des précautions s'imposent
4 l'utilisation afin d'éviter une détérioration trop rapide du

composite.

Les fibres de carbure de silicium et de borxe

La fabrication des fibres de carbure de silicium comme les fibres
de bore se fait par dépét chimique de la phase vapeur sur un fil
support.C'est un procédé assez cofiteux. Leurs avantages principaux;
une résistance 4 la rupture en traction ou compression supérieure
4 3500 MPa et une bonne tenue & la fatigue et au vieillissement.Une
trés grande rigidité supéricur & 400000MPa.

Par contre elles possédent une densité importante 2.6 g/cn3pouz les
fibres de bore et 3.4 g/CIspouz les fibres 8iC.

Leavfibzes carbure de silicium sont plus intéressantes que les fi-
bres de bore car la résistance A 400°C en traction des fibres de
bore diminue de 40% alors que pour les fibres 8iC la résistance &
la rupture reste inchangée.

Les fibres les plus couramment employées comme les fibres de bore,



carbure de silicium ou alumine sont utilisées pour les structures a
hautes températures ,piéces de moteur automobile,aviation,etc.
EBn fin de chapitre,un récapitulatif des principales propriétés des

fibres est proposé sous forme de tableaux.

C)PROPRIETES DE LA MATRICE (Matrice métallique)

En ce gqui concerne 1la nmatrice stous les types de matrice sont
possibles.C'est suivant le cahier des charges que se fera le choix
d'un matériau composite. Les critéres de choix seront les suivants
la faible densité ,la tenue en température,la résistance A& la cor-
osion ,les possibilités de mise en oeuvre,la tenue au choc.

La plus couramment utilisée, en association avec les fibres de bore,
ou de Sic est la matrice d'aluminium ou matrice d'alliages légers
dont les qualités sonf les possibilités dtutilisation Jusqgu'a des

températures de 1l'ordre de 700 K,une bonne ténacité et zésilience .

Il existe aussi d'autres types ; les composites 4 matrice de
titane wutilisés pour 1leurs hautes résistances a la rupture et
leurs hauts modules A'élasticité fabriguéspar des méthodes de com-
pression & chaud (1] , (2]-103 fibres sont de type B , 81C , Be

(vhiskezsLles composites A matrice de magnésium sont trés intéress-
ants de par leur faible poids,ou encore les composites & base de
cuivre qul ont une bonne résistance A& la rupture une bonne conduc-

tion thermique et électrique.
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1.2 LES PROCEDES DE FABRICATION DU MATERIAU COMPOSITE A MATRICE

METALLIQUE

Les différentes méthodes de fabrication dépendent ;uztout du choix
du type de fibre et de la matrice.

Il faut une bonne cohésion fibre matrice ,une bonne mouillabilité
de la fibre pour éviter la porosité résiduelle,maitriser la forma-
tion de composé intermétallique par réaction chimigue lors de
la mise en oeuvre ou encore lors de 1l'utilisation.

I1 va de soi, que suivant le procédé de fabrication choisi,la micro-
structure du composite sera fortement influencée.

Regroupons par conséquent les principales méthodes de conception

en deux catégories:

- la premlére concerne 1'élaboration 4 1l'état ligquide dans

laguelle une des phases est 4 1'état 1liguide.

- la seconde catégorie congerne la fabrication par voie solide.

a) état liquide

La principale difficulté lors de la fabrication 4' un composite od
la matrice se trouve 4 1l'état liquide est qu'il faut une bonne
moulllabilité des fibres.Celle-ci joue un 1r8le prépondérant tant
en tenue 4 la rupture qu'd la corrosion.

Ce type Qe p;oc‘dd nécéssite l'utilisation de fibres préparée rec-
ouvert d'un composé . Celul ci a pour but d'améliorer la surfa-

ce favorisant ainsi la mouillabilité de celle-ci . Les différents



composés sont obtenus soit par:

-bain dans une solution alcaline type sodium (3),14),15).
-revétement par des métaux type nickel , cuivre , ou
alliage cuivre cobalt ou arxgent (61,171,181,191.

-revétement par des céramigues (Ti-B) (10].

D'autres méthodes de fabrication consistent & enrober la £ibre
Par l'aluminium ou ses alliages sans pression ni mouillage.
-par dépot chimique d'aluminium en phase gazeuse [11).

-pulvérisation (12},({13]}.

~dépot électrochimique (galvanoplastie) (14],[15).

De nombreux composites sont obtenus par pressage en phase semi-
liquide.

-le forgeage liquide (ou sgueeze casting) est en fait une
coulée suivie d'une mise sous pression élevée du métal
ligquide par déplacement d'un piston.Les fibres s'orien-
tent perpendiculairement & la direction de pressage (16)
(17),1181,10191,120}),121}.

-le rhéomoulage par injection od la matrice est dans un
état semi liquide ( pateux ).Dans ce cas,le mélange fibre
matrice est continuellement brassé 3Jusqu'a 1'injection

(22),123),124).

b) état solide

En général les matériaux & mettre en oeuvre se présentent sous



forme de poudre : mélange de particules d'aluminium et de renforts.
Les étapes de fabrication sont les suivantes :

- malaxage.

- pressage.

~ frittage (permettant la coalescence des grains).

Ces méthodes s'appliquent soit A& chaud ou A froid (hot isostatic
pressing,cold isostatic pressing) et dans ces deux cas les opéra-
tions de pressage et frittage se font simultanément [(25],(26].
Dans 1le cas du laminage A& chaud, la matrice est sous forme de
feuilles entre lesquelles on intercale les fibres courtes . La
cohésion est assurée par une pression A température élevée
(271,128]).

Ce procédé est assez avantageux,car i1 permet de réduire le temps
de réaction chimique entre les fibres et la matrice pendant lequel,
11 peut y avolir création d'un composé intermétallique nuisant au

bon comportement en service du composite.

€c) Les problémes liés A la fabrication et & 1'utilisation

Une bonne compréhension des relations entre 1la microstructure ,les
propriétés thermoélastoplastiques et les procédés de fabrication
est essentielle pour pouvoir utiliser au mieux le composite appro-

prie.

Les problémes généraux rencontrés sont les endommagements de type
chimique et mécanique dls aux procédés de fabrication.Cependant, il

est évident que les propriétés finales du composite sont fortement



dépendantes de la nature et des propriétés des fibres et de la ma-
trice.

La plupart des matériaux composites peuvent &tre considérés comme
des milieux chimiquement non équilibrés dans lesquels existe un
gradient de potentiel chimique de 1la fibre A& la matrice . Cette
différence de potentiel est un élément moteur pour la diffusion et
les réactions chimiques gquand le composite est utilisé &4 de trés
hautes températures (en service ou pendant la fabrication).

Les réactions chimiques premnantnaissance A& 1l'interface sont &
l'origine de la fabrication de nouvelles phases ou composés inter-
métalliques.Suivant le moyen de conception,il est possible d'augm-
enter la cohésion fibre-matrice par l'apparition de composé inter-

métalliques favorisant la mouillabilité de la fibre par la matrice

~ou par l'addition d'éléments favorisant la diffusion A 1l'interface.

Le r8le de 1'interface entre la fibre et la matrice est crucial,

pour la limite en rupture du copposite.b'une part par la formation
de microporosités et d'autres part par les liaisons plus ou moins
fortes entre le renfort et la matrice.La qualité des procédés de
fabrication de type squeeze casting repose sur la bonne imprégn-
ation de la fibre par la matrice.

L'importance de la fraction volumique des porosités joue un rCle
primordial tant en élasticité , plasticité qu' en rupture . Les
micropores ont une forte influence sur la rupture Auctile. 1Iis
peuvent engendrer une décohésion prématurée entre la £fibre et la

matrice. Il va de sol que cette teneur en micropores dépend adu



procédé de fabrication.

A ces différents problémes d'élaboration et d'utilisation vient

I

s'ajouter celui de 1'hétérogénéité des coefficients de dilatation.

Lors d'une varlation de température importante, le matériau

subit de forts gradients thermiques d'ou des problémes de
corrosion et diffusion .p‘autre part,des déformations plastiques
locales prennent naissance aux interfaces dues au développement de

de fortes contraintes internes thermiques.

e) conclusion

L'utilisation de ces nouveaux matériaux pose de nombreux problémes
liés & 1'élaboration , leur mise en oeuvre,leur transformation et
leur propriétés d'emplol.

Nous nous limitons 1icl A& ce dernier aspect,en proposant des
méthodes et modéles permettant ,dans le cadre de la thermoélasto-
plasticité non couplée et sans endommagement de déterminer les
propriétés effectives du matériau composite considéré comme
milieu microhétérogéne et macrohomogéne.

De ce fait,certains problémes ne sont pas traltés dans cette
approche ( diffusion,formation de composés intermétallique, forma-
tion de microporosités,endoamagement).

Dans le chapitre 2, on rappelle succintement Aifférents modédles
et problémes permettant une approche partielle des phénoménes

de localisation et 4'homogénélisation.



Dans le chapitre 3 , on présente les différentes étapes du modéle

proposé :

-lois de comportement locales.
-localisation et homogénéisation.
-Equation intégrale thermomécanique.

-Approximation autocohérente.

Ce modéle permet la prise en compte de paramétres structuraux tels

gue

-La texture cristallographique des fibres et de la matrice.
-La texture morphologique.
-La nature polycristalline de la matrice.

-Les contraintes internes initiales résultant des procédés
de mise en oeuvre.

I1 permet la prévision:

Dans

-des propriétés thermoélastoplastiques linéaires.
-des surfaces de plasticité initiales et induites.
- des modules élastoplastiques tangents.

-des réponses A& des chargements thermomécaniques monotones
ou cycliques, radiaux ou complexes.

-des contraintes résiduelles,qui sont nécessairesd la mise
en oeuvre de lois d'endommagement.

le chapitre 4 on présente différents résultats obtenus a

partir de cette formulation.

Ces

résultats théoriques ont pu étre confrontés aux (rares)

résultats expérimentaux disponibles pour cette classe de matériaux.



Lorsque cette confrontation a été possible, on observe

théorie-expérience plus que satisfaisant.

un

accord
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PROPRIETES MECANIQUES

Diamétre dd Charge de Modu)
Fibre Propriété type filament Densité rupture en o'u £
cL . . d'élasti-
unitaire traction .
cité
(P) (MPa) (1) (MPa)
€ ‘-1 3 ”
Sisa Faible colit 19 1.3 50 15.000
21 Cellulose naturelle Résistance & l'abra-
.S (bei ¥ 1 i isc th =
% \.015. c?tor. papier) s?on et isclant er } 0.7 3 1.4 |50 5 200 10.900
&1 + phénolique mique
>
w ol Isolant thermique 0,03 3 . . 160.000 3
c - lape 2
=75 krizrte 0.0 2,4 31,3 P00 a 3500 190.000
R Résistance au choc
Polyester HI : 23 1,4 1100 14.000
Résistant h
Polveride HI gsisiante 2u choc 14 1,1 950 7.000
spécifique
K "151 . 1,“0 lf7 7.
£rr Protecticn 3 0 000
hernigue
Komex therr:av 1,38 470 16.006
Y
=
<
E: ¥ynel Inirflammable 10 2 25 1,25 200 6.000
=
B2
o | PBI Ininflamnatle 1,43 500 11.0C0
Acryligue Résistance chimique 10 3 25 1,2 300
: (UV et intempiriec)
rivée 11 si . - s N
Dérivés cellulosiques | o oy oge 10360 |1,331,5 |2003 50
{reyenne, viscose)
fficient de frot-
Téfler Coefficient de fro 20 2,1 360 2.500
temert veible
Résistance mécenig: .
Beiers €sistence mecenique 7,9 BOC 2 2500 |210.000
Ellizzes d'aluminium . ... 2,7 32,8 ROO & 650 70.000
o i Conductivité ther- .
z migue et £lectrigue 123 50
= - o . 97.000 3
el . 7 5 5 3
= (uivee et 2allieges a B 200 3 BOO 135.000
; 1lizace i
pieozzes mickel, Résisterce thermicue 7,5 3 §,5 1800 3 1200 §202.000
fcrzls
Lillgge: titane Patérizux .
. I 4,8 800 & 1000 J110.000
Ter<ele, Niobiur




PROPRIETES MECANIQUES
Propriété type Diamétre Charge de [Module
Fibre - du filament . rupture enld'élasticité
e . Densité .
2 élémentaird traction
<
(p) (wpa) (wpa)
Prix/performance
Verre E 2,54 3400 73000
Verre R (ou §) Résistance en traction] 5 5 35 2,48 4400 86000
o ” |
S | Rigidité diélectrique
Verre D = | 9 2,14 2500 55000
]
@
>
Verre C - «> | Résistance aux acides 2,5 2800 70000
- Tenue thermique
Silice 9 2,2 3500 68000
Aramide o ] Résistance en traction/
bas module 5 densité 12 1,45 3100 70000
Aramide g Résistance et module
haut module > | en traction/densité 12 1,45 3100 130000
w
Carbone Tenue en flexion et
haute ténacité compression 8 1,78 2800 200000
Carbone Haut module
haut module 8 1,80 2200 400000
=
Carbone € | Haut module/prix
Thornel P X 12 2,02 2200 380000
=
a
Carbone GY 70 Trés haut module 8 1,95 1800 530000
Tenue mécanique
Bore générale 2,63 3500 400000
|
Bore S 'o| Tenue mécanique 100 2 200
T c . .
Carbure de bore = 1| 9énérale 2,6 3900 400000
s v
e
Carbure de = @] Tenue mécanique 3
silicium haute température 3,45 3300 450000




PROPRIETES THERMIQUES

Coefficient de dilatation

Capacité

a 20°C Conductivit oo Point de
calorifique
Fibre Sens Sens massique fusion
longidutinal] radial
- - - - -1_ -1
(k™) (ok™1) ol Kg Lo Y] (°c)
Verre E 5.10.6 1 800 850
Verre R (ou §) 3.]0.6 1 800 990
Verre D 31078 0,8 800
-6
Verre C 8,5.10 ~
cas -6 Sublimation
l TR )

Silice 0,5.10 0,12 960 20000C
Aramide -6 -6 Décomposition
~2. . 4

bas medile 2.10 60.10 0,03 1400 480
Aramide -6 -6 Décomposition
haut module -2.10 60.10 0,03 1400 480
Carbore -6 -6
haute ténacité 0,2.10 20.10
Se dégrade

Carbone -6 -6
haut module 0.8.10 20.10 175 500 3 2500
Carbore
6Y 7C

-6 ‘
Bore 4,10 2000
Bore -6 , L.

4,

Carbure 3¢ bore 10 Décomposition
Corbure = 5.107¢ hDéccmpositim
eiliciun




PROPRIETES THERMIQUES

Coefficient de dilatatio

de 20°C 3 100°C Conductivité | Capacité Point de
calorifique | fusion
Fibre Sens Sens .
longitudinal | radial Rassique
(k1) TR e ] IR TR B
Sisal 0,006 Fe fond pas
Cellulose naturelle
(bois, coton, papier) -6 1200 2
. , Ne f
+ phénolique 410 0,2 1500 ¢ fond pas
Se decompo<e
Ariante 850 J6083;§65°Ce J
selon variét
Polyster HI 20.10°% 0,021 260
Polyamide HT 35.10-6 0,056 250
Kermel Se décompose]
-5 -3 a 400
20.10 6,3.10 1250 P
N Se décompose]
vome x é 370
Kynol
PRI 3 psathenase
400
Acrylique 28.10°6 0,028
T Se décompose
Dérivés cellulosiques -6 ;
(rayonne, viscose) 50.10 0,035 2yonne 1400
Téf1on 30.1078 0,038 1000 300
. -6 .
Aciers 10.10 20 2100 460 1300
113 -
Flilages 23.10°° 210 880 800
ctaluminium
Civee et alliages 20.10°° 400 380 1000
Eiliages rickel 13,1078 £0 470 1500
C’:¢}t
Faiizges litane g.10°¢ 50 480 2000

cﬂ;ale. Niobium
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CHAPITRE 11

LES CONCENTRATIONS DE CONTRAINTES ELASTIQUE, THERMIQUE
ET PLASTIQUE.EVALUATION ET PRISE EN COMPTE
DANS LES MODELISATIONS.

2.1 INTRODUCTION

2.2 LE PROBLEME DE L'INCLUSION PLASTIQUE HOMOGENE

2.3 LE PROBLEME DE L'INCLUSION HETEROGENE

2.4 LE MODE MIXTE

-cas du mode mixte
-discussion

2.5 LES MODELES POUR LES MATERIAUX HETEROGENES

-modéle de Krdner
-modéle de Hill

2.6 LES PARAMETRES MICROPHYSIQUES

-Leurs descriptions et leurs effets

2.7 BIBLIOGRAPHIE




2.1 INTRODUCTION

Le but essentiel du présent travail est de décrire,d partir du com-

portement local et de la microstructure du matériau,le comportement

thermomécanique effectif du composite.

Nous pensons , & 1l'instar de ce qui a été développé pour d'autres

classes de comportement et d'autres classes de nétériaux

hétérogénes,que la détermination des propriétés effectives de tels

matériaux ,par les méthodes dites d'homogénéisation (au sens large)
constitue un progrés réel A& la fois par la qualité des lois de com-

portement obtenues et destinées aux calculs de structures , mais

également par la prise en compte directe des informations sur le

matériau destinées aux "architectes" de nouveaux matériaux.

Dans le cas des composites & matrice métallique,plusieurs phénoménes
essentiels sont 4 prendre en compte dans la description du comporte-
ment effectif macroscopique.

Il s'agit de:

~ L'hétérogénéité élastique : différence de comportement élastique

entre renforts et matrice.

- la possibilité d'un écoulement plastique de la matrice polycris-
talline qui entraine des contraintes internes , une déformation

suplémentaire .........

- 1'hétérogénéité des coefficients de dilatation thermiques qui
engendrent des contraintes ( et accessoirement une déformation

thermique supplémentaire ).



Les phénoménes précédents vont dépendre fortement de la microstruc-

ture du composite caractérisé par exemple,par la fraction volumique

des renforts , leur forme et leur répartition,la taille des grains

de la matrice,la texture cristallographique ......

Pour prendre en compte les phénoménes et les paramétres de la micro-

structure ainsi discutés,trois démarches peuvent étre envisagées:

- l'approche phénoménologique ne tient pas compte explicitement de
la microstructure et identifie les paramétres d'une loi standard

classique ( ou améliorée ) & partir d'essais macroscopigues usuels

Lemaitre (1).

- 1l'approche trés physique se contente trés souvent d'analyser des
phénoménes trés locaux par exemple:

- cohésion de l1l'interface

- évaluation des contraintes internes & l1l'interface
fibre matrice par l'intermédiaire de la physique
des dislocations Neumann P, , Haasen P. [2].

- 1'approche "micro-macro" ou par homogénéisation déduit le comporte-
ment global & partir du comportement local et de la microstructure

du matériau.

C'est cette derniére approche qui est développée dans ce travall.
Dans ce chapitre, nous allons tout d'abord illustrer les phénoménes
mécaniques et microstructuraux discutés précédemment en analysant
les solutions des problémes élémentaires d'inclusion.Nous discutons
ensuite les différents modéles développés pour les matériaux compo-

sites & matrice métallique.

2.2 LE PROBLEME DE L'INCLUSION PLASTIQUE HOMOGENE

Considérons un milieu infini V non chargé,homogéne élastique , puis



une inclusion ellipsoidale & dans laguelle réside une déformation

plastique uniforme e?

C/"? v

La théorie d'Eshelby [3] permet de trouver le champ de contrainte ou
de déplacement associé aux incompatibilités de la déformation plasti-
que existantes entre l'inclusion et la matrice.La solution d'un tel
probléme s'obtient gré&ce au tenseur d'Eshelby S qui relie 1la défor-

mation plastique ep 4 la déformation totale et dans 1l'inclusion.

t P
€3 = Sijx1 €x1

La déformation élastique dans l'inclusion est:

e - - p
€5 = 08507 Lisk1! a1

et pour les contraintes on a:

) P

{ S -1 €
klpg klpg pq

%5 = Cisx1

Le tenseur S ne dépend que des constantes élastiques de la matrice
et de la forme de l'inclusion.C'est cette derniére propriété qui

permet l'emploi de 1la solution d'Eshelby pour des inclusions de



forme trés variées (plaquettes,sphére,cylindre....).

Dans 1le cas d'un composite A& matrice ductile une démarche
inverse est & envisager.Suivant une méthode proposée par Kroner [4],
les interactions entre le renfort et 1la matrice peuvent étre éva-
luées en prenant une déformation plastique nulle dans 1le renfort
(limite d'élasticité importante) alors que la matrice aurait subie
une déformation plastique uniforme Ep.

Dans 1l'inclusion on aurait par conséquent , si le milieu est

homogéne:

t_ e _ _ p
®157 €13 7 Uligen 7 Sigk1) By
ou le tenseur A=(I-S) est un tenseur localisation de déformation
élastique pour le renfort.
On a par conséquent:
o =c (1 -8 ) EP
i3 ijkl klpgq klpg Pg
Ce qui correspond A& des contraintes internes considérables.
Cependant,cette premiére évaluation des contraintes internes sures-
time la réalité,car on admet qu'une accommodation élastique des incom-
patibilités plastiques entre le renfort et la matrice .Une deuxiéme
amélioration , consiste également & prendre en compte les hétérogé-
néités de comportement élastique entre 1le renfort et la matrice

paragraphe 2.3 .



La démarche précédente s'applique également au cas des contraintes
d'origines thermiques.

S8i les coefficients de dilatation de la matrice et de 1'inclusion
sont respectivement a“ et uI ; les déformations thermiques pour une

variation 6 de la température s'écrivent:

EH = cM e

EI = aI e
Les formules précédentes s'appliquent encore en remplagant ep par
( aI - aM ) 6.

Dans ce cas , on a pour les contraintes dans les renforts:

UI = C (I - 8) (aI - aM ) ©

Pour les composites & matrice métallique ,les termes (aI - u“ ) sont
facilement de 1l'ordre de 10_5/ oC.

Pour une variation de température 6 de 1l'ordre de 100°C et pour une
fibre longue ( I - 8§ ) = I , on aurait cI = C . 10 ° ce gqui corres-

pond aux contraintes appliquées.Les contraintes d'origine thermique

jouent donc un rdle essentiel dans le composite & matrice métallique.

2.3 LE PROBLEME DE L'INCLUSION HETEROGENE

Nous rappelons maintenant la solution du pidbléme de 1'inclusion
hétérogéne ( sans déformation plastique ).

Cette approche peut étre liée & la précédente de la maniére suivante.



Lorsque le milieu est soumis A4 une contrainte uniforme & 1'infini
il apparait des contraintes internes différentes dans le renfort
I et 1la matrice M qui sont liées & 1'hétérogénéité élastique de
l'ensemble.

On peut donc résoudre 1le probléme par le biais d'une déformation
plastique fictive sp* dans l'inclusion & pour un probléme homogéne.

Les hétérogénéités de comportement élastiques sont alors traduites

%
par la déformation plastique fictive ep .

e P" Ee

Ee 2 éf—-‘Ee E+E e
> M
o = e
¢t « M _~
C

v v
vididldd babdddill
P Z

probléme 1 probléme 2

La déformation totale et les contraintes sont supposées identiques
dans les deux inclusions pour les deux problémes.

On a donc

Probléme 1 Probléme 2
e® = E+ ¢t
®
oI= cI e€ = £+ cM (8-1I) ep
t p*
avec d'aprés le paragraphe 2.2 E =8 €g° .,



S8i on différencie 1les expressions

1
o=C ¢ = L + cM (S-1) ep

M e M

*
Ce = cME + cMs P

on obtient gque :

( cI- CM) ee

n
!
Q
)

par conséquent:

*
P =M (et - M et

avec

e p*

€ =E + 8 ¢
on a finalement que

-1
e =g + sc" (Ml et

la forme de l'équation ainsi obtenue est la forme particuliére de

l'équation intégrale qu'on verra dans le paragraphe 3.4.

La solution se présente en élasticité sous la forme:

e =rr1-r(cM-ch 1t g

avec T tenseur d'interaction entre le renfort et la matrice tel
-1
que T =8 CM .

Le tenseur contrainte interne dans le renfort est par conséquent de

la forme:

M 1 M

I_cle® ¢t ¢ £

o =C €& = CI[ I -17T(C
Appelons B le tenseur concentration de contrainte interne 1ié au
chargement £ .I1 a pour expression:

-1
B= cfr1 -1 (M- ¢yt M

Par cette approche, il est possible de prendre en considération



les hétérogénéités de comportement élastigque entre 1le renfort et
la matrice.Pour les matériaux faiblement hétérogénes CMz CI, les
contraintes locales sont proches des contraintes appliquées.Pour les
composites A& matrice métallique on a des rapports " CI/ CM " de
l'ordre de 10 et les concentrations de contraintes élastiques sont
donc & prendre en compte.

Envisageons & présent un mode mixte ou la matrice peut avoir un

comportement élastoplastique et le renfort un comportement purement

élastique .

2.4 LE MODE MIXTE

A partir d'une démarche analogue au cas de l'inclusion hétérogéne,
on étudie le cas oud le renfort I a un comportement élastique C
et la matrice a subie une déformation plastique Epet son comporte-

ment est caractérisé par CM.

cT
/ M
_em _c
Ee L/ CM
g4 6" ul
—
<
£%+ef A e

v 4
TIITTLL TTITTTLL
s | 2



pt
dans le renfort

Par le biais de la déformation plastique fictive ¢
on a:

®
M (ep - Ep )

=T.t+ C s -1
35 i3 Cisk1Sk1pq”  Tkipq’ Pq Pq
Oou encore:
- x
e® =il s (s 1 (P, - £
= B + Ep - ep + 8 ( cp - Ep)
soit
*
et = Et + S (ep - Ep )

Or on sait que pour le renfort de comportement élastigue:

oI = CI ( et )

Soit par conséquent :

* &
el et - MEt+cMs (ePT-EP) - M P

%
ce qui nous donne en utilisant et = Et + 8 (ep - EP) gue

*
Met=cMEet+ Ms (eP'- EP)

En utilisant les deux expressions précédentes on obtient:

*
(et - cM et = - MeP

t_ -t p* P
Sachant que € = E + S (¢ - E°) on obtient finallement gque :

et = Y as Mo -chet - MEP

La forme de l'équation ainsi obtenue n'est en fait qu'un cas parti-
culier de 1l'équation (vue au paragraphe 2.3).

On a encore

-1
et (1 -scM oMyt (Y s EP)



et finallement la contrainte dans le renfort vaut:

I t M-1 M

o = ¢ (E -sc" (M-chet + MEP

Cette derniére approche permet par conséquent de prendre en compte

les hétérogénéités de comportement élastoplastique entre le renfort

p

et la matrice.IL convient de noter que la déformation € peut aussi

représenter les déformations anélastiques (thermique et plastique),

gui doivent étre prisesen compte dans le cas d'un chargement thermo-

mécanique.Il convient donc de tenir compte de ces effets afin de
modéliser correctement le comportement effectif de ces matériaux

microhétérogénes.

2.5 LES MODELES POUR LES MATERIAUX HETEROGENES

La discussion précédente centrée autour des problémes élémentaires
d'inclusion a permis d'illustrer 1l'importance des phénoménes de con-
centration de contraintes d'origine élastique , thermique et
plastique.

Telles que,les formules précédentes ne peuvent &tre utilisée direc-

tement pour décrire le comportement global car il mangue :

- les lois de comportement locales

~ les relations ( de moyenne ) entre grandeurs locales et

macroscopique.

De plus les matériaux composites sont rarement dans 1la situation

d'un milieu hétérogéne dilué,c'est & dire que les interactions entre



les renforts sont négligées dans les formules précédentes.

Il faut donc compléter la discussion précédente .Nous rappelons les
différents modéles développés pour approcher le comportement effectif
global d'un matériau microhétérogéne.

Au dela des modéles "simplistes" qui supposent que les contraintes ou
les déformations sont uniformes ( Voigt [5] ,Reuss [6] ,Taylor [7] ,
Sachs [8].....).

Kréner a proposé une formulation autocohérente permettant de déter-
miner le comportement effectif élastique et plastique des matériaux
microhétérogénes (9], [10] . Dans ce cas les interactions entre un
grain particulier et tous les autres, sont assimilées & celle entre
le grain considéré et un milieu homogéne constitué d'un matériau
équivalent dont le comportement est celui du polycristal pris globa-
lement.Le milieu est soumis & un chargement uniforme & 1'infini pour
lequel on évalue la déformation dans chaque inclusion . A partir du
champ de déformation,le comportement élastique ou élastoplastique
macroscopique est alors déterminé.

Hill [11] a aussi proposé une formulation autocohérente dans le

- cas des matériaux microhétérogénes.

I1 considére gque l'inclusion dans une matrice infinie de module L
subit un incrément de déformation plastigue deptel gque 1l'incré-

ment de contrainte soit:

i x i
do =dt + L (dE - 4t )
x
L est obtenu en résolvant le probléme de l'inclusion dans

une matrice infinie de comportement toujours donné par L.



ou delest l'incrément de déformation totale pour l'inclusion i.

Partant des hypothéses telles que

dci= Lc d ei dc = L 4E

dE = dei moyenne des incréments de
déformations locaux

dr = dcr1 moyenne des incréments de

contraintes locaux

On en arrive a la relation implicite:

i -1

i x x
L=L (L_+1L ) (L +L)
c c

L : modules tangents d'un grain particulier

L : modules tangents du polycristal et de la matrice. La comple-
%
xité de cette approche vient du fait que L dépend de maniére

complexe de L.

Krdéner a aussi proposé des méthodes statistiques concernant‘les
propriétés linéaires des milieux microhétérogénes & comportements
linéaires [12].Bien que la solution obtenue soit rigoureuse elle
présente le désavantage d'étre difficile A mettre en oeuvre.De plus

une approche similaire dans le cas de la thermoélastoplasticité



n'est pas aussi facile.

Ces différents modéles polycristallins constituent 1les modéles

de base .Suivant certaines restrictions plus ou moins poussées,
ils permettent d'évaluer 1le comportement élastoplastique des
matériaux microhétérogénes.Des généralisations de ces différents
procédés sont apportées dans le cas des composites .

Par exemple Hutchinson [13) a proposé une extension au cas des com-

posites du modéle de Hill pour les métaux polycristallins.

Lipinski P. et Berveiller M. [14) ont généralisé la méthode statis-
tique de Kroner au cas des grandes déformations élastoplastiques des
polycristaux.

Dans ce travail nous reprenons la démarche générale des méthodes
statistique en cherchant & écrire le probléme thermomécanique sous
formeid'équation intégrale et en 1la résolvant par une approche
autocohérente.

Dans notre cas nous restreindrons 1l'étude aux petites défor-
mations bien que la théorie présentée dans le chapitre 3 peut étre
appliquée aux grandes déformations avec certaines restrictions.

La derniére partie de ce chapltre est consacrée aux différents para-
meétres microphysiques principaux qui apparaissent importants & prendre
en compte ,afin de modéliser correctement 1le comportement des

matériaux composites A& matrice métallique.



2.6 LES PARAMETRES MICROPHYSIQUES

Les composites A matrice métalligue sont des matériaux microhétéro-
génes & plusieurs échelles :

- hétérogéne entre renfort et matrice
- hétérogéne pour les grains de la matrice

- hétérogéne & l'intérieur des grains - déformation plastique
hétérogéne
- présence possible de
précipités

Le probléme général de l'homogénéisation de tels matériaux est donc
trés complexe . On peut 1l'attaquer de différentes maniéres en
considérant successivement les cas :

- d'un matériau biphasé:fibres+matrice homogéne (mono ou polycris-

talline).

- d'un matériau polycristallin a renforts : fibre+matrice poly-
cristalline )

- d'un matériau & plusieurs échelles d'hétérogénéité,fibres
polycristalline,matrice polycristalline ou polyphasée,grains

avec précipités etc....
La premiére approche ne nous semble pas intéressante pour deux

raisons:

- la difficulté d'avoir une bonne loi "phénoménologique" pour

la matrice.

- on néglige certaines caractéristiques microstructurales de

la matrice.



La troisiéme approche étant trop complexe,nous nous limitons a 1la
seconde.Pour cette approche,on peut distinguer plusieurs grandes
familles de paramétres qui ont une forte influence sur le comporte-

ment mécanique de l'agrégat déformé thermoélastoplastiquement.

a) A une échelle microscopique , la multiplication des dislocations
et leur répartition spatiale ( cellules de dislocation) modifient
1'état mécanique de 1la matrice (écrouissage) ou de plus,la forme,
l'orientation morphologique et la fraction volumique des renforts
thermoélastiqué jouent un réle prédominent.

La déformation plastique des grains est liée & la nature du réseau,
celui-ci définissant le nombre et le type de systéme de glissement .
Dans notre cas, la déformation de la matrice sera décrite par les

glissements plastiques sur ces systémes de glissement.

b) A l'échelle intergranulaire la différence de comportement plasti-
que entre 1les grains de 1la matrice et les fibres s la déso-
rientation relative des grains de la matrice constituent des sources
d'incompatibilités plastiques.

Les contraintes internes ainsi développées peuvent étre soit rela-
xées par déformation plastique ou contribuées a un écrouissage
macroscopique.

Les Jjoints de grains ou de phase dans le composite ont deux fonctions
primordiales , d'une part il peuvent &tre considérés comme passifs

servant uniquement d'obstacles au mouvement des dislocations d'autre



part il peuvent étre considérés comme actifs constituant des sources

et des puits de dislocations.L'analyse des phénoménes intervenant

dans 1la région Iintergranulaire est nécessaire pour permettre

d'étudier correctement la réponse d une sollicitation macroscopique.

Elle ne sera cependant pas abordée directement ici.

c) L'hétérogénéité des coefficients de dilatation entre la fibre et
la matrice contribue aux développements d'incompatibilités

thermiques.

d) La présence d'une texture morphologique et topologique dans 1le
cas d'un composite et 1'évolution de la texture cristallographique
constituent des facteurs prédominents pour les procédés de mise en

forme.

Les modéles classiques utilisés pour étudier 1le comportement
thermomécanique des matériaux microhétérogénes ne prennent pas en
considération ou pas suffisamment les caractéristiques physiques

précédentes du composite.

Dans ce travail on se propose d'étudier le comportement thermomé-
canique inélastique des composites A matrice métallique.Le compor-
tement envisagé est limité & la thermoélastoplasticité sans endom-
magement et les mécanismes physiques & l'origine de la plasticité

de la matrice sont associés aux glissements plastiques cristallogra-

phiques.



Dans le chapitre 3, on rappelle la forme générale des relations de
comportement locales décrivant le comportement thermoélastoplas-
tique.Dans l'approche présentée ici , la température n'intervient
que par l'intermédiaire de la dilatation thermigque .En introduisant
les tenseurs localisations , reliant 1les champs mécaniques locaux
aux chargements thermomécaniques,les relations de moyennes usuelles
de Hill-Mandel permettront de déduire le comportement global.

Les tenseurs 1localisations sont évalués a partir d'une
approximation autocohérente de 1'équation intégrale thermomécanique
établie . Les résultats numériques sont présentés dans le dernier

chapitre.
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3.1 INTRODUCTION ET LISTE DES NOTATIONS

Un des avantages du modéle proposé est qu'il ne nécessite pas 1'in-
troduction d'une loi de comportement phénoménologique pour la plas-
ticité de la matrice.Dans le paragraphe 3.2 nous présentons les hy-
pothéses retenues pour identifier et décrire le comportement des

grains de la matrice,celui des renforts et de l'interface.

Dans le paragraphe 3.3,en introduisant les tenseurs localisations ,
reliant les champs mécanigques locaux aux chargements thermoméca-

niques, les relations de moyennes de Hill- Mandel permettront de
déduire le comportement global . Les tenseurs localisations seront
évalués A partir d'une approximation autocohérente de l'éguation
intégrale thermomécanique(paragraphe 3.4,3.5,3.6).

Par soucl de clarté ,une liste des notations utilisées est proposée.

Bij&i) : tenseur concenfration de contrainte mécanique.

bij(r) : tenseur concentration de contrainte thermique.

cljkI: tenseur constantes d'élasticiteé.
. T

eij(r):tenseur taux de déformation local.

ET, s:tenseur taux de déformation macroscopique.

61j(t):tenseur taux de contrainte local.

tij t:tenseur taux de contrainte macroscopique.
th
éii
th
Eij

(r):tenseur taux de déformation thermigque local.
(r):tenseur taux de déformation thermique macroscopique.

Iijkl stenseur identité.



lijkl(r): modules tangents élastoplastiques locaux

ngkl :modules tangents élastoplastique du milieu homogéne fictif

L?;il :modules tangents élastoplastiques effectifs

Gij :tenseur de Green

dlijkl(r):variation des modules tangeﬁts élastoplastiques locaux
mn . .

H :matrice d'écrouissage

ui(r) : champ de déplacement 1local

u?(r) : champ de déplacement du milieu homogéne fictif

Ri? : facteur de Schmid sur le systéme h
Qi? : partie antisymmétrique du tenseur orientation des systémes

de glissement.
v, . (r): tenseur rotation local

ij
Wij :tenseur rotation macroscopique
.h
¥ : vitesse de glissement sur le systéme h
"82 : Cission critique sur le systéme h

Aijkir): tenseur concentration de déformation macroscopique

aij(r): tenseur concentration de déformation thermique

a,  {r):tenseur des coefficients de dilatation thermique local

ij

aigf :tenseur des coefficients de dilatation thermique effectifs
é : variation de température
Pijkl(r): complaisances tangentes plastiqgues dépendant du chargement

local



3.2 PROPRIETES THERMOELASTOPLASTIQUES LOCALES

Bien que le comportement macroscopigue soit thermoélastoplastique,

localement le comportement est fortement hétérogéne:thermoélastique
pour les fibres (limite d'élasticité importante),thermoélastoplas-

tique pour les grains de la matrice.

Nous définissons par conséquenmt sous sa forme générale 1la loi

de comportement locale thermoélastoplastique avec laguelle il est

possible de prendre en compte la différence de 1limite élastique

fibre ,grains de la matrice.

a)Thermoélastoplasticiteé

En un point r du milieu , différents mécanismes physiques
contribuent 3 la vitesse de déformation totale locale éT(r) telle
que

. T _ € .th . P
eij(r) = eij(r) + eij(r) + eij(r) (1)

ol
e
ij

associée aux contraintes internes et appliquées.

a) €__.(r) est la vitesse de déformation élastigue locale

e
i3

par la relation de comportement locale:

€, (r) est 1iée A la vitesse des contraintes locales 61§r)

é (r) o, .(z) (2)

() = 8, k1

e
i3
81:"‘1 ¢ tenseur des complaisances élastigues locales

b) 81 la variation de tenp‘raturq & est considérée comme

uniforme dans le solide,la vitesse de la partie thermique



€

,th
] . =
s'écrit: €5 (r) aij(r) 6 (3)
ol aij(r) désignent les coefficients de dilatation ther-
mique.
c) Le dernier terme de la relation (1) correspond A& 1la

vitesse de déformation inélastique associée aux

glissements plastiques.

Dans le paragraphe 3.b nous verrons que la loi de comportement

associée & la plasticité s'écrit sous la forme:

. P _ .
eigr) = Pijkir) ckir) + ti§r) 6 (4)

PijkI: tenseur des complaisances tangentes plastiques

tij : tenseur des déformations anélastiques associées

& la variation des cissions critiques en fonction
de la température.

On a donc

T

ij(I) = Sijkir) + P (i) ) ckir) + (aij(r) + tisr) ) 8 (5)

ijk

ou encore sous forme inverse:

N .t
cigr) = ligfi ek{r) migg) 6 (6)
1 = (S + P )71
avec isk1 isk1” T 19kl
lijk1: module tangent élastoplastique local.
-1
et m = (S (e .+t ) (7)

ij i5x1% Pigk1’ k1t k1



Il est important de remarquer gque ce type d'approche nécessite
un suivi trés rigoureux de l'éﬁolution des diffcérents paramétres
microphysiques au cours du chargement (plasticité).

Afin de connaitre le comportement de l'agrégat , il faut pouvoir
connaitre & chaque instant_l'évolutlon de la cission critique
sur chagque systéme de glissement et cela pour chaque grain comme

nous le verrons dans le paragraphe suivant.

b) Plasticiteé

Dans ce cas,le mécanisme élémentaire retenu pour la déformation
Plastique d'un grain est le glissement plastique cristallographique
pour 1lequel on utilise une lol de Schmid généralisée .
La loi de schmid impose alors la condition nécessaire pour 1'écoul-

ement plastique sur le systéme de glissement m :

m m '
t; -|!;| (8)

m
T; et tf sont respectivement la cission critique et réduite

sur le systéme m.

Considérons dabord un monocristal possédant un seul systéme de gli-

ssement.

Pour un seul systéme de glissement

Le plan de glissement a pour normale T de composantes n,.La direction

i

de glissement est définie par B de coordonnées Ii.
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Le champ de déplacement est alors de la forme suivante :

uk= L 1 (nixi)mk (9)
U, iT ¥ My
Par conséqguent ep = l { u + u ) (10)
g ik~ 2 k,i° i,k
= 1 (n.m +nm) Y
2 ik ki

Si on pose Rmij= %(m n? + m? nT),on a les relations classiques:

m m m m
tf- mi nj oij = Rijcij (11)
P_m_.m
deik Rikdv (12)

oij étant la contrainte dans 1le grain.

La cission critique sur le systéme m définie par lﬁ dépend , d'une
part de l'amplitude de glissement Y et d'autre part de 1la tempé-

rature telle que:

eﬂ (v, 0)



de sorte que:

o/
(-

- TC
d l% =y~ day + 36 as (13)

-
-

Ceci apparait sur les figures (1) et (2).

12 - ~
1 90
185
198 |
295
(]
Temperatur in K |
0]
4
0 ==
0 03 06 0,9 12 15

amplitude de glissement ¥

(1) évolution de la cission critique en fonction de 1l'amplitude
de glissement pour du cuivre d'aprés Diehl and Barner [1].

Ag

o8

At \

[oR"}

02 .

o] 200 400 600 800 1000 1200
Temperoture K ——
————

(2) évolution du rapport €®c/Ti en fonction de la température
d'aprés Mitchel [2]. (¥i est la cission critique & 00K)



D'aprés la loi de schmid,il est possible de définir la fonction

seuil f(oij s Y , 8 ) qui est de la forme:

. .R -® (v,8) = 0 ou ®Test la cission critique du
i3 i3 c c (14)
systéme étudié.
On peut dire que:
of of of
k " - W‘J
= aft + d f (16)

de variation de la fonction f & paramétres d'écrouissage constants.

dc o f wvariation de la fonction £ & contrainte et température
’ imposées constantes.

Utilisant la propriété de normalité des matériaux standards , on a

pour 1'écoulement plastique:

P 3f da.f avec K parametre d'écrouissage

ey 5= K 357 9y
ij

A température constante ou décroissante

ay

D'aprés la figure (1) il est possible de définir le rapport Ei’qU1

vaut pour le cuivre et l'aluminium K= 352 en stade I1I.

, p _ 250
d'od de = S Ry, Rklclork1 (17)

A température non constante et croissante

P _
del = K R, A ¢ (18)
acP? =x r. ( X a0 ¥ 46) (19)

4+ —
ij ij °°k1 k1l de



Pour un systéme de glissement on a par conséquent les expressions:

ae? = Kk R. R
1)

15 dok

6 >0
+ K Rijaede pour (20)

k1l 1

ou a_est un coefficient de sensibilité & la température
gqui peut étre déduit de la figure (2)

[ ——— éso
ou deij i Rij Rkldokl pour (21)

11 est important de remarquer gue l'évolution de la cission critique

en fonction de la température suit trois stades distincts que l'on

peut noter sur la figure (2).

Pour l'aluminium , on a par exemple:

3 f} 0.3
0 < 8 < 200 K a = = - i ﬂt’:‘i
3o 200
200 ¢ B8 < 400 K ae = 0 nous n'avons pas d'effet thermique
d €
0.2
400 < © a = € = - 1‘81
38 200

Si on compare la partie thermigue & la partie mécanique on a pour

Ri,z ! gue
J 2
gePs 259 1l g, - 2001 1073 ®, de
" 2 2 " 2
250 do 1070 @

R
I
[
Q
D
S




Pour les métaux usuels"ei = _E_
100
Donc
250 -
aeP= ( 99 - 107%40e )
2 2u

Les valeurs usuelles de Ei sont de 1'ordre de 10—3. Les effets

2u
thermigues sur la déformation plastique vont étre sensibles pour

des variations de température de l'ordre de 102 K.

Cependant,cette analyse ne prend pas en compte le palier athermigue
( ® (8) indépendant de © ),ni la viscoplasticité qui apparait aux
températures plus élevées. On peut donc raisonnablement éliminer

l'effet thermigue du comportement plastique des grains de 1la

matrice.

Pour tous les systémes de glissement

Par conséguent, pour plusieurs systémes de glissement actifs on a

sous forme incrémentale:

£ = L R ¥ (22)

wP = ™ % (23)

wp désigne la rotation plastique dont la connaissance est néces-



saire au. calcul des textures.

La texture développée étant variable selon la proportion des fibres,
leur répartition,les caractéristiques élastiques de la fibre et de
la matrice et par souci de rigueur il est intéressant de ne pas

omettre d'en tenir compte.

Actuellement , 1'écrouissage intracristallin est plutdt décrit a
l'aide d'une matrice d'écrouissage [4],[5) reliant la vitesse
de la cission critique sur les systémes de glissement & la vitesse
du glissement plastique sur les systémes actifs.

L'écrouissage du monocristal sera pris en compte par les équations

linéaires:

maogn (24)

%
1]

ol
ja oy
-

fﬂ est la cission critique sur le systéme m.

Chaque terme de la matrice d'écrouissage H représente les interac-

tions entre deux systémes de glissement (m,n)

La matrice étant plus ductile que la fibre,dans ce gqui suit nous



nous intéressons uniquement A 1la description de 1'écrouissage
latent d'un monocristal de la matrice.Compte tenu de la multitude
de réseaux cristallins et de la difficulté A décrire les dAiffé-
rents mécanismes de plastification nous restreindrons 1'étude
au systéme cubique A facescentrées,celui-ci étant un des plus
fréquemment rencontrés pour les alliages constituant la matrice

du composite.

Pour les monocristaux C.F.C ( cuivre , aluminium , argent...), les

courbes d'écrouissage présentent généralement trois stades(fig 3):

/
o / 3
0 / —
h /
t
by
{ 2
n
t
¢ 1

déformation

fig 3. Courbe d'écrouissage pour un monocristal
Mc Lean [(3].

~Le stade I correspondant au glissement facile sur un seul systé-

me de glissement.La pente est de 1'ordre de ‘p.lo-?

-Le stade II pour le glissement multiple ou double dont la pente

-3
est de l1'ordre de 4 p 13 10 .



-Le stade III correspondant au glissement dévié engendré par des
contraintes internes élevées.Dans ce cas les dislocations ont ten-

dance A& contourner l'obstacle en changeant de plan de glisseament.

Le stade I est pratiquement absent dans le cas d'un polycristal,
plus précisement dans le cas d'un composite & matrice métallique;
car le développement de fortes contraintes internes dues & 1'hété-
rogénéité de comportement donne 1lieu rapidement au glissement

multiple.

La matrice d'écrouissage H refléte divers types d'interactions A

courte distance entre les familles de dislocations qui leur sont

associées.

Le durcissement latent étant toujours supérieur A 1'autodurcisse-
ment ( it > e pour m‘# n ).

On peut distinguer quatre familles d'interactions par ordre crol-

ssant d'intensité.

-Les interactions entre systémes d'une mnéme famille ( autodur-

cissement ).

-Les interactions entre systémes ne pouvant pas créer de réac-
tions de jonction entre les dislocations qui leurs appartien-

nent ( coplanaires ).



-Les interactions entre systémes créant des réactions de jonc-

tion glissiles.

-Les interactions entre systémes créant des réactions de jonc-

tions sessiles ( barriéres de Lomer-Cottrel ).

Les termes de la matrice H sont pris constant,ce qui s‘'accorde
correctement avec les propriétés du stade II des monocristaux CFC.
Pour les grains de la matrice,la valeur initiale de 1la cission
critique est prise identigue pour tous les systémes de glissement

du monocristal et du polycristal la constituant.A partir de mesures
expérimentales de 1'écrouissage latent Franciosi P. » Berveliller M.
and A. Zaoul [4) , Franciosi [5]) nous admettons que la matrice
d'écrouissage peut étre définie par seulement deux termes Hfa et Hfo
qul représentent les interactions faibles et fortes.

Cette matrice constitue une premiére approche des phénoménes réels
tels que 1les interactions , créations et annilation des disloca-
tions qui ont 1lieu au cours de 1la déformation plastique du
monocristal.

La forme de la matrice H est ia suivante_ on y distingue quatres
constantes de valeurs HO proche de Hl et H2 proche de H3 nous

avons pris Hl=HO=Hfa et H2=H3=Hfo.



A2 A3 A6 B2 B4 B5 Cl c3 C5 D1 D4 D6

HO Hl Hl Hl H2 H2 H1l H2 H3 Hl H3 H2 A2
H1l HO Hl H2 Hl H3 H2 Hl Hl H3 Hl H2 A3
Hl Hl HO H2 H3 Hl H3 H2 Hl H2 H2 Hl A6
H1l H2 H2 HO Hl Hl Hl H1 H3 H2 Hl H2 B2
H2 Hl H3 Hl HO H1 H3 Hl H2 H2 Hl H2 B4
H2 H3 Hl Hl Hl HO H2 H2 Hl H3 H2 Hl B5
Hl H2 H3 Hl H3 H2 HO Hl Hl Hl H2 H2 Cl1
H2 Hl H2 H3 Hl H2 Hl HO Hl H2 Hl H3 Cc3
H3 H2 Hl H2 H2 H1 H1 Hl HO H2 H3 Hl Cc5
Hl H3 H2 Hl H2 H3 Hl H2 H2 HO Hl Hl D1
H3 H1 H2 H2 H1 H2 H2 Hl H3 Hl HO Hl D4
H2 H2 Hl H3 H2 Hl H2 H3 Hl Hl Hl HO Dé

Les lettres A,B,C,D représentent

phiques de type {111}:
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les gquatres plans cristallogra-

de glissement:
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Chaque terme de H représente les interactions entre deux systémes
de glissement dans le monocristal.
La matrice d'écrouissage H permet de prendre en compte de fagon
rigoureuse ce que l'on appelle les actions de contact
C'est & dire les interactions intervenant entre dislocations , par
répulsion od attraction,par combinaison partielle,par séparation de
la jonction formée , Saada G. [6].
Mais il est évident que ce n'est pas le seul mécanisme intervenant
dans 1'écrouissage du monocristal .I1l peut y avoir présence de pré-
cipités obstacles au mouvement des dislocations.L'hétérogénéité de
la densité de dislocations au sein du monocristal ,l'arrangement
particulier des dislocations contribuent au développement a distance
de contraintes internes gui peuvent favoriser ou empécher le fran-
chissement de dislocations obstacles par les dislocations mobiles.
La matrice d'écrouissage étant clairement définie,il nous est pos-
sible d'obternir un ensemble d'éguations et d'inégquations pour le
le comportement du monocristal qui s'écrivent sous la forme:

m (o] mn

® +z H Y| (25)
m

-Si le systéme est inactif .o, R,.. <
i 19 1) i

-Le systéme est potentiellement actif si:

o R = e E HT AT (26)



-Le systéme se désactive si

jd(o, ,R_ .): < ; ﬁ H 4y | (27)

- Le systeme reste actif si

|d(o, _RT.)| = | £ H ay" | (28)
' i3 13 m

Lorsgue 1la texture initiale du matériau ainsi que 1le

4
comportement des monocristaux sont connus, il est possible de
connaitre & tout 1instant 1le nombre et 1la nature des sytémes
potentiellement actifs et la vitesse de glissement plastique sur

chague systéme.La loi de comportement locale peut étre alors mise

sous la forme:

. .T
oij(r) = lijkir) ckl - mij(r) 8 (29)

avec

m _n nm
= - c
1ijkl cijkl g ijrststqcqulN (30)

et { voir annexel )

n = (31)

. . 1, «
13 1J)IS s

Pour les fibres

Dans le cas ou les fibres ont un comportement thermoélastigue
linéaire,il conviendra de calculer la rotation élastigue des fibres
en tenant compte des incompatibilités plastidues et élastiques

existantes & l'interface.



Pour les grains de la matrice

L'évolution de 1la texture peut aussi étre prise en compte
grace au calcul de la vitesse de rotation du réseau cristallin
ei

v par l'intermédiare de relations approchées , Berveiller [7] :

o= - &§§= - £ QTj v ™ (32)

ou i est 1'indice repérant le grain pour lequel il est possible

de suivre 1' évolution de son orientation cristallographique et

par conséquent la formation de nouvelles textures cristallogra-
phiques.

Lorsqgue la vitesse de glissement plastigue ?m sur les différents
systémes de glissement potentiellement actifs peut étre calculée;
il en va de méme pour la variation des trois angles d'euler ¢1,¢,¢2

introduits par Bunge [8] ,définissant l'orientation de chaque grain.

Les relations ainsi obtenues s'écrivent & 1'aide de (32):

sin &2 . P cos @2 . P

= ——— % . X

41 sin ¢ w23 * sin & w31
- P . % °)

= * - *
¢ cos &2 Vos sin 92 Va1 (33)

- . P _ 1 %
$2 Vi, 41 cos &

La principale difficulté A& présent réside dans la détermination
du comportement macroscopique effectif,sachant que pour la maté-
riau composite A matrice métalligue , il faudra pouvoir tenir

compte des différents microparamétres physiques évoqués dans le

chapitre 2.



3.3 HOMOGENEISATION ET LOCALISATION

Les propriétés locales étant clairement définies,nous cherchons a
identifier la loi de comportement globale reliant les contraintes
macroscopiques £ aux vitesses de déformations correspondantes ETet
4 la variation de température 6.

Les contraintes et 1les déformations £ et £ sont reliés aux

grandeurs locales correspondantes par les relations de moyenne

usuelles:
= = ~l~ f o.(xr) dv = o (34)
ij v ij R O
_ 1 [ .T _ 7
Eij = v | EiSr) dv = eij (35)

\Y
Afin de décrire le comportement global A partir des relations
locales et de la microstructure du matériau,deux relations de loca-
lisation reliant les grandeurs locales aux quantités macroscopiques

correspondantes sont introduites.

o,.(r) = Bijkl(r) tkl + bij(r) -] (36)

. T

i3 = Aijkl(r) Ekl + aij(r) e (37)

od B et b sont les tenseurs concentration de contraintes mécaniques et
thermique.A,a sont les tenseurs localisation de déformation macros-
copique et thermique.

La recherche d'une loi de comportement globale de la forme:

g o LOff BT et
ij  Tijkl "kl i3

8 (38)



s'obtient alors & partir des relations de comportement (5) et (6),
des relations de moyenne (34),(35) et des équations (36) et (37)
pour la localisation.

Par exemple , en partant de

9355 Biskifk1 t Pis® (39)
¢ = 17t 6 4 a8 (40)
ij i3kl k1l Tij
On a
¢ =171 (B £ +b . 8)+ a. b (41)
ij “ijk1' klpg pg k1l ij

Soit & partir des relations de moyenne (35):

-1 . -1

= + +
B TiskBripd  Fpg b CigkaPrat o) @ (42)
et on identifie:
eff -1 1
- B 4
ijkl 1iqu pgkl (43)
eff -1
= +
*i5 1iskiPr1 * %5 (44)

De maniére analogue en partant de:

5 7 PigkaBiy to2y0
%55 % Lliskifka T My O
On obtient:
éij = lijki Aklpq qu + aklé)- mije
£i5 7 liska*xipa Bpq * Yisk1®k1T Mig O



Par conséquent :

eff
isk1 - lijpgPpgkl (45)
eff

Mis = Yiska®k1” Mij (46)

Remarques

En fait les tenseurs A , B, a , b ne sont pas indépendants

En utilisant les équations (36),(38) on a

. eff T eff
oij(r) = Bijkl(r) [ LklmnE mn- K1 8] + b j(r) 6 (47)

4 l'aide de (40) le tenseur taux de déformation locale peut alors

s'écrire

eff T eff
{52 B
klmn mnpq jo]e| mn

MESR %Ei [ B

)+ b {r)8+ m {r)d ]  (48)

On a donc les relations suivantes :

-1 L eff

ijkir) = lijmér) anpér) qukl (49)
-1 £f

g3(E) = = 1 5neE) [anpér) Mg “Ppff) - BpiT) ] (50)

)

La détermination du comportement thermomécanique macroscopique se
raméne alors au calcul de Legg Megfpartir de 1,m, des tenseurs
localisation A et a et des relations de moyenne (34) et (35).

Par ailleurs, les relations établies par Levin [9] peuvent étre



étendues au cas non linéaire présenté icl.
Nous considérons deux chargements thermomécaniques du méme
matériau. Pour le premier chargement , on impose 6 = 61= 0 et

£ = tlf 0. Pour le second, on a & = 62# 0Oett = tg 0.

L'intégrale
.1 , 2
Il IV qij '»eij av (51)
devient en utilisant les relations ¢, = o, et €, .= 1 (u u )
ij ji i3 2 i, i,
et 1'intégration par parties :
.1 . 2
Il- IV Uij nj U i as (52)
avec &ij(g) =0 relations d'équilibre en volume ,
14
Les conditions sur la frontlére nous donnant &ijn j= tij nj
2 1l .2
et Biy = ¥ Iv €15 4V

1 = By Elj v (53)

Un résultat analogue peut étre obtenu pour 1l'intégrale 12:
.1

.2
12= IV cij . eij av (54)

mais puisgue t2= 0 on obtient I, = 0



Sachant que 12 =0

- .2 .1 - .2 - -1 .l
1= jv Oi5 ¢ €59V °F fvlijkie k1~ *k1°?43mn %an’ Y

- "1 02 -1 .l -
fvlijkl(lk}pq 62 (1 608V = 0 (55)

L'intégrale I peut encore s'écrire sous la forme:

1
.1 .2 .1 -1 .2
I _Ivcijeijdv = Jvliskafk1®13® * Yisan %an’ 4V
-1 .1 -1 .2

- Vlijkllklpqopq(aijé ¥ lijmnaln)dv

ce qui d'aprés (55) nous donne;
.1 1l 2
I.= Jv °pq upqé av = tij Eijv (56)
2 eff

od Eij— g 6 (57)

avec aeffcoefficients de dilatation effectifs du polycristal

_ .eff 1 eff _ I 1
Donc I,= L~ Ekl @y 6V = »Vliquhqulgklaije av
ce qui montre que finalement :
eff eff eff - 1 I
Moo= Lisk1%i3 = v Jviispq Ppak1 *13 Y (58)

ou encore

ef£=

M1 1y 5pa®pak1®13

(59)



La relation (59) montre qu'il suffit de connaitre le tenseur

effe Leff.

localisation A pour calculer le tenseur M t
On pourrait donc penser que seule 1la localisation cinématique
suffit.

De fait il n'en est rien puisque le tenseur des modules tangents
élastoplastigues local ( lijkl ) dépend des contraintes locales
en particulier des contraintes thermigques , ce qul suppose la
connaissance de a.

Afin de connaitre les propriétés effectives du matériau,il reste
donc & identifier et préciser les tenseurs localisations A et a.
La détermination de ces tenseurs se fait par l'intermédiaire d'une
équation intégrale reliant le gradient de vitesse local du milieu

hétérogéne aux conditions cinématiques (ou statiques) imposées

sur la surface extérieuredu solide.

3.4 EQUATION INTEGRALE THERMOMECANIQUE

En élastoplasticité,Berveiller et Zaouill0) ont formulé une équation
intégrale pour 1les petites déformations . Icl une démarche ana-
logue est wutilisée . Nous considérons 1le milieu hétérogéne
comme un milieu continu A& microstructure devant satisfaire les lois

générales de la mécanique des milieux continus.

- L'équilibre statique d'un élément de volume AV exige que la

résultante générale et le moment résultant des forces appliquées



soient nuls.Dans un milieu od la densité de force de volume est f,

1'équilibre exige que o soit un tenseur symétrique et que:

.., .+ £ =20 (60)

Dans notre cas les forces volumiques sont supposées nulles.

-les relations de compatibilité,dans le cas des petites
déformations auxquelles nous nous limitons compte tenu
des faibles déformations macroscopiques obtenues dans

le cas des composites.

é"."=§(6. +oan ) (61)

-les relations de comportement locales.

. lT
Uij(r) = lijkir) Ekl(r) - mij(r) 6 (62)

D'aprés 1'expression (30) i1 apparait gque le tenseur 1ijkl

posséde les symétries habituelles du tenseur d'élasticité.Un

raisonnement analogue peut étre fait pour 1le tenseur mij conmpte

tenue de la symétrie du tenseur de dilatation thermique.



Il a été démontré par Hill [11) que si la loi de comportement
locgle posséde certaines symétries,ces symétries sont retrouvées a
l1'échelle macroscopique .

En introduisant un milieu homogéne (sans microstructure) de comp-

o
ortement L, a® uniforme tel gque :

(o]
Lied®) = iyt 015,40 (63)
o () =% + 8a. (1) (64)
i3 ij i3
(o]
m,.(r) =m,, + 6ém, (r) (65)
1) ij 13

On a & partir des équations (31),(63),(64),(65) :

o o
dmij(r) = dlijklakl + lijkloakl + dlijkloakl (66)
Les équations (60),(61),(62),(63),(64) et (65) oun Lo représente les
modules tangents élastoplastiques du milieu homogéne fictif,permet-

tent d'obtenir

o) T

) T '
Lijkluk,1j (r) + [dlijkir) ekir) - dmi§r)é l’ =0 (67)

p)

ol la partie entre crochets correspond A des forces volumiques

fictives.
£(r) = (86 1.. (r) é°(r) - ém.(z) & ] (68)
it = 13ki ki i35 .3
Jf1
£(r) = & igrzj (69)

a?lfz) : est un champ de contraintes fictives.



L'équation (67) peut étre transformée en une équation intégrale

en utilisant le tenseur de Green ka(x-x') pour un miliey

homogéne infini caractérisé par Lo.

Ce tenseur de Green permet de 1lier la vitesse de déplacement
ﬁk(r) en r aux forces volumigues fi appliquée

suivant la direction m & la position r' si bien gque 1l'expression

définissant G s'écrit :

© [} ]
. - + - = 0
Lijlekm,lj(r r') djmd(r r') (70)
avec la condition ka——> 0 gquand r ---> o

Le champ vitesse de déplacement peut encore s'écrire sous la forme
§. 6(r-r') u.(r') av' (71)
im 3

En utilisant (69) et par intégrations par parties on obtient:

! = i ° —y ! 9 J ' ° —y ! Y ' '
u&r)— j Lijkick&flx ) uj(r )Eiqv +J Lijkick&r r') ujlgx )]’QY
= o Vy e , .
- JV'Lijlekm(r—r ) Gy jeqyt) av (72)

Ce qui par le théoreme d'Ostrogradsky peut encore s'écrire

'l

3 = - o —r 'Y} 1 ' ' o -y ! 3 ' '
alr) s'Lijkinéfl‘ ) ag(xt)] dSi+JS'Lijk£Gk$r r') ujlgg )1 das]
o .
- -y ! ' VI
IV'Lijlekm(r r') uj,i'i‘ ) a (73)

La seconde intégrale est nulle compte tenu des conditions aux limites

traduites par le tenseur de Green.

Or d'aprés (67)et(69) la troisieme intégrale aprés intégration par



partie s'écrit :

o . .fjc
- IV,L G (T-T') 4. (5 ") dV'=JS'ij(r—r') ai;z')ds

i3kl km 5,1 it

- -yt 3 ' - ' '
fv'ijff'r AL uk’i; ) = om(r )81 av (74)

od la premiére intégrale est aussi nulle pour les mémes conditions
limites du tenseur de Green évoquées auparavant.

En conclusion de l'équation (72) seule reste 1la premiére intégrale
celle-ci étant 1la solution Ad'un milieu homogéne fictif soumis aux
conditions limites en surface et la deuxiéme de (74).

l'équation intégrale alors obtenue est de la forme:

. T _ 0 _ T
f(x) = by ¢ [yug frrnier g g o-emggsian 05)

ou encore aprés dérivation et symétrisation :

. T .0 . T

emgr) = emn+ fv,rmnigr—r')ldlijﬁi')ekir')-6m{§')é]dV' (76)
I =T .. (11) et I _. .= T (a..+6G. .) (78)
mnij nmij mnij 2 mi,Jjn ni,Jim

Ces expressions sont analogues & celles obtenues par,Berveiller M.,
Zaoui A [1l2);Fassi Fehri O0.,Hihi A.,Berveiller M.[13) dans le cas
d'un milieu hétérogéne avec déformations inélastiques.

La relation (76) constitue une équation intégrale reliant (indire-
ctement)la vitesse de déformation locale éT au chargement thermo-
mécanique caractérisé par ¢° et 8. sa solution permet de calculer
les tenseurs localisations A et a .L'équation intégrale pour un
milieu élastique linéaire a été proposé par Kroner [14] , puis
Dederich et Zeller [15) . La complexité d'une telle
éguation nécessite 1le recours a des simplifications ou

approximations conduisant a tout un ensemble de modéles . Parmi



ceux-ci , nous présentons la méthode de BORN mais surtout 1l'ap-
proche autocohérente qui a l1'avantage d'étre relativement perfor-

mante tout en ne nécessitant que des moyens de calculs limités.

3.5 SOLUTIONS DE L'EQUATION INTEGRALE

La solution de l'équation intégrale peut étre mise sous la forme
d'un dévellopemment successif d'intégrale multiple ;on peut ainsi
obtenir différents ordres d'approximations de l1l'équation intégrale.
L'approximation d'ordre 0 est obtenue en négligeant la partie inté-
grale de l'équation (76) ce qui correspond en fait au modéle de
Taylor-Lin.

T

r) = é?SI) =B (79)
1 1)

CT
L'approximation de premier ordre est obtenue en remplagant eisr)

Dans ce cas 1'équation intégrale s'écrit sous la forme:

= et ' [o] _ .
T) T fpn? IV'rmni§r r ’[dlijﬁi e dmig')éldv (80)

L'approximation d'ordre 2 consiste A prendre l'éguation (80) et a
la remplacer dans 1'équation (76).I1 est ainsi possible d'obtenir

' T
l'approximation d'ordre n suivant que l'on substitue n fois €i§r')

par des solutions de plus en plus approchées tel que:



. T _ 20 .0
g (r) = £ 4 Iv,rmnpér—r')(dlpqéi')ekl 1av' (81)
- Ly |
+IVTfV"rmnpér r')IOIpqéi') Pepdg'—=")
n fois --

" -0 (] LIS
dlrsig ) € 13 av'av coens

- fV'rmnkir—r') ém (r') é 1 av'

ce qui nous améne A une expression similaire & (37) od A(r) et al(r)

ont la forme:

= - ! ' '
Annk1 Tmni1 Iv'rmnpér rhied péfl)dv
(82)
-y ! 1 1t " ,
+fvijvormnpéI r )ldlpqgg ) rijég ") dlrskir ydavave
LA
it )" " Iv'rmnkir"r') om {r') 6 1 av! (83)

Bien que 1la solution obtenue soit rigoureuse elle nécessite

des moyens de calculs performants et complexes,ainsi que la déter-
mination précise et compléte de toute la microstructure du mat¢riau.
Pour cela nous développons l'aéproche autocohérente plus adaptée a

nos exigences.

3.6 APPROXIMATION AUTOCOHERENTE

L'approximation autocohérente de 1'éguation intégrale (76) consiste



4 faire un choix particulier du tenseur Loet 4 limiter ,dans le cas
de la méthode autocohérente & un site, les interactions entre cons-
tituants & celles entre une inclusion ellipsoidale et le milieu ho-
mogéne équivalent considéré comme matrice.

Cette méthode a été élargie au cas de plusieurs sites par Fassi
Fehri et al [13).Pour des comportements élastoplastiques , en
grandes déformations , la méthode autocohérente a été proposé par
Lipinski et Berveiller [16].

Considérant le milieu comme étant granulaire représenté par N
inclusions de volume VI et de fraction volumigque FI, dans lesquels
le champ vitesse de déformation et de contraintes peuvent étre
pris uniformes sur chaque inclusion.

Les champs ET(r),é (r),81(r),8m(xr) ont donc les formes particuliéres

suivantes:

N LTI NI o, I

Slised®) TiE 0ty (7)) =55 (g0 Lyl () (84)
N 1 I o o I

dmij(r) = 151[ lijkl * 1ijkl LI ] H (x) (85)

ou HI(r) est la fonction indicatrice d'Heaviside de

1'inclusion I.

1 0 sir ¢ VI
H(x) =
l sireVv

Q
—
H
[}

] -4

¢t wlin (86)
1D



. T .TI 1

eigr) Igl ein (x) (87)
N I I

aij(r) -I§l aij H (r) (88)

La valeur moyenne de éT dans les inclusions peut étre a présent

calculée
1
eTt - —— J ¢’ (r) av (89)
v VI
. T I 1 I
i ty o * = [
Puisque dlijkl(r )°€k{r ) Y dlijkl Ekl H (r')
On a par conséquent
T ?
éTI = &% + 1 3 j J r ir—r') 61J éTJdVIdVJ
mn mn I 1 J mnk klpg pg
\Y \Y \)
(90)
1 J J J 1..3J'
- X r r-r') ém 6 dv-av
vI 5 vI VJ mnki kl
Posons
s 1
T;iﬁl lI J 1 I 3 rmnkir-r') dVIdVJ (S1)
\'4 v v

L'éguation précédente devient

LTI .0 1J J .TJ J
3 = emn + 5 Tmnkl( dlklpq qu dmkl 8 ) (92)

ou encore

It



.TI . 0 I1 I s TI I
= £ + -
emn mn Tmnkl( klpg qu dmkl ¢
(93)
I1J J s TJ J
%0 Tmnk1 ®Ykipg Epg TOmk1® )

Dans 1le cas du modéle autocohérent & 1 site,nous restreindrons
1'étude au cas ou seul le tenseur TIIest pris en considération
En effet le tenseur TIJ étant composé de deux termes le premier

i et le second 1 , ( Fassi Fehri [17]) ) ,
3 5

R R

Dans ce cas 1les interactions entre les différentes inclusions

proportionnel en

s'effectuent par le biais du milieu homogéne équivalent qui est 1la
; : : eff egf
matrice de comportement thermoélastoplastique effectif (L -2 I

Par définition, pour le choix L° = Leff, ¢°  est égal A ET et les

I 1 . :
tenseurs A ,a s'écrivent pour l'inclusion I:

I II I -1

Aankl T Tanka” Tmnis®tiska! (94)
ol I désigne le tenseur unité d'ordre 4
mnkl
I II I -1 II I
et ®nn Clonk1’ Toni3%11sxk1 Tklpq dmpq (95)

Ces tenseurs résultent de la définition (89). On a:



I 1l
Aijkl = I . Aijkir) dVI (96)
I 'V
V .
I 1
aij = I I aiﬁ) dVI (97)
vI v

de sorte que , pour la localisation cinématique reliant 1la
déformation moyenne dans un grain I A la déformation macroscopique

et & la varation 6,on peut écrire:

,TI I T I
P Nt TR TN (98)
Le tenseur Leff tenseur des modules élastoplastiques tan-

gents du composite peut A présent étre trouvé a partir de (45).

eff I .1 1
Lijkl = ? F Aiqu 1qul (99)

de méme A partir de (58):

eff _eff -1 I I I

L ¢ 1klpq pqrsars

@y = 13k1 ) (100)

-

(99) et (100) sont des formes discrétes des équations "continues"

analogues A& (89) ,(96),(97).



3.7 MISE EN OEUVRE

L'application directe de la modélisation autocohérente consiste a
envisager (pour des fibres unidirectionnelles de méme rapport de
forme)une localisation unique pour les fibres et de multiples loca-
lisations pour l'ensemble des grains (sphériques) de la matrice.
Cependant,cette approche ne nous semble pas adaptée au cas des
composites & matrice métallique.

En effet,supposons que la matrice soit homogéne.Dans ce cas,on a
pour 1les tenseurs 1localisations dans 1les fibres et dans

la matrice:

AI fI + AM (1 - fI) =1 (101)

(on appelle fI la fraction volumique des renforts , CI et CM

les tenseurs d'élasticité de la fibre et de la matrice).

I o1 -1tsct )t (102)

et A

par conséquent Ao o1 -1 - ey, - £h

ol AM est déduit de (101) & partir de (102).

Dans ce cas l'anisotropie de AM provient & la fois de celle de
ceff' de dCI et de la forme des renforts.

Si on calcule le tenseur AM en considérant un grain (sphérique) de

la matrice dans le milieu homogéne équivalent,on aurait obtenu:

A" e (1 - %8st
eq



Dans ce cas, l'anisotropie de AM provient uniquement de celle de

ceff et de CM, mais pas de la morphologie des renforts ( si ce

n'est par l'anisotropie de ceff).

11 convient donc de revoir la démarche de la formulation autocohé-
rente afin d'obtenir une localisation correcte pour les grains de

la matrice.

Nous formulons une méthode dans le cas de l'élasticité mais celle

ci s'applique également au cas de la thermoélastoplasticité.

Soit eM la déformation moyenne de la matrice et eI la déformation

moyenne des fibres.

Oon a:

€

(I -T GCI ) E
eq eq

De la relation :

On tire:

w LI- felo1 - T: oc: B
e = a a E (103)

1 - fI

Ici T:q est calculé pour des fibres ellipsoidales dans le milieu
homogéne équivalent et

OCI = CI - C
eq eq



Envisageons un grain sphérique g de la matrice dans lequel la

déformation est 7.

On a:

gM _ _ m3ds g -1 M
€ = (I TM dCM ) € _ (104)

Maintenant Tgs est calculé pour le milieu équivalent matrice et une
forme sphérique pour le grain.

On tire de (103) et (104) la relation :

-1

eM (1 - 98 scd ) E  (105)

M

Si on localise directement un grain g de la matrice dans le milieu
homogéne équivalent,on aurait:
-1

eM- (1-79%6c% )rE (106)
eq eq

ge
eq

ou T est calculé pour un milieu homogéne équivalent et un
ellipsoide e de forme inconnue puisque on veut que (105) et (106)

soient équivalentes.

On a donc A rechercher la forme de ng pour que :

(1 -79%6c% )7t (1-196c8 )
eq eq M M




Nous évaluons Tg: avec les hypothéses simplificatrices
suivantes:

- La matrice est faiblement hétérogéne et les grains g sont

95 509 71 I

sphériques.Dans ce cas (I - TM M =

- Nous admettons que les termes T 8C sont petits par rapport au
tenseur unité.
- Nous supposerons également que Ceq peut é&tre approché par le

modéle de Voigt c'est A& dire :

c =c'els (1-ehH M

eq
bans ce cas , on a :
(1-£) (1 +1%6c¥ ) =1 - g1 - £frr et

eq eq eq
Soit
(1-£5) 19 8¢9 & - 1o sc? (107)
eq eq eq eq

Avec l'approximation Ceq = CI fI+ (1 - fI) CM, on a:

M I I

Mol gl- (1- 5 (!

GCg =~ CM- (o]
eq eq

gfocM-ch



scl scl-c =cl-clef- (1 -8h ¢
eq eq

M

=(1-¢H (-
Soit pour 1l'équation (107) :
9 (M-l s-nl (-
eq eq
Soit
Tge . TI
eq eq
ge I

Les tenseurs Te et Teq étant calculés pour le méme milieun

homogéne équivalent , il convient de localiser les déformations
des grains de la matrice en leur affectant une forme (e) identique
A celle des renforts (I).

On verra par la suite que cetfe démarche n'a pas de grand effet en

élastoplasticité mais par contre est essentielle dans le cas de la

thermoélastoplasticité.

Nous donnons maintenant guelques indications sur les méthodes numé-

riques mises en oeuvze:

-L'expression explicite des tenseurs d'interactions TIIest obtenue



par l'intermédiaire des transformées de Fourier du tenseur de
Green,le détail des calculs est dans l'annexe 2.Le calcul numéri-
gque des tenseurs d'interaction a été mis au point par
P.Lipinski [19].I1 est possible de prendre en compte n'importe
quelle forme d'inclusion ellipsoidale ainsl que n'importe quelle
constantes d'élasticité (anisotrope ou non) pour le milieu homo-
géne éguivalent.

La théorie formulée en vitesse s'applique de la maniére suivante:

-le comportement élastigue effectif est d'abord calculé & l'aide
du modéle autocohérent &4 1 site od une formulation itérative est

utilisée d'aprés Ahaouari K. [18),algorithme n©l.

- La détermination du comportement élastoplastique effectif se
calcule alors pour un chargement et un incrément donné,le milieu
de référence calculé sert au calcul du pas qui suit,suivant un
algorithme n°2 mis au point par P. Lipinski [19].Celui-ci est
utilisé et adapté au calcﬁl des propriétés thermoélastoplas-

tiques effectives.



PAR METHODE ITERATIVE

ELASTICITE
BUT: DETERMINATION DES PROPRIETES
eff

EFFECTIVES ELASTIQUES C

CALCUL DE CeffO) PAR L'APPROXIMATION DE VOIGT
DE L'EQUATION INTEGRALE
p=20

ORDRE p

'S

I
CALCUL DES TENSEURS D'INTERACTIONS TI ( Ceffp) )

CALCUL DES OPERATEURS LOCALISATION

al (cffpy ) Er al ( i pm )

P = pt+l

-
£f

CALCUL DU NOUVEAU C° - (p)

2ty = cIa¥( ®85-10)

|

FONCTION TEST
eff £

on s1 ricciipri= F (< (p -1 )

ouil
v

ceff(p) retenu

algorithne n°l concernant la détermination des proprliétés
effectives élastiques du matériau composite A matrice
métallique.



METHODE INCREMENTALE

DONNEES

c CONNU
£ seull CONNU

VARIATION DE TEMPERATURE 86 IMPOSEE
CHARGEMENT C DE DEPART IMPOSE
INCREHBNg'ng CHARGEMENT IMPOSE A4 E
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LA MICROSTRUCTURE SONT CONNUS

4

Leff - ceff

.

E=C +4 zh—l

TEST
‘ 8i £ < E seull

= 17Lef£= ceEf

cacur de At (L®Ef) et al( L®
1! POUR CHAQUE GRAIN

Ef)

i

cavcur pe LeEE

Leff= 11 A1

eff effueff= i 1 1

M = L 1 A a

E=c+4¢

SEUIL ET EVOLUTION

PHYSIQUES

REACTUALISATION DU NOUVEAU

DES MICROPARAMETRES

L

non TEST
| 8I £ > £ LIMITE DB

CHARGEMENT

oul

FIN

Algorithme n°2 concernant la détermination des propriétés
effectives thermoélastoplastiques du matériau composite A

matrice métallique.



3.8 Conclusion

Formulées pour la thermoélastoplasticité , les équations précédentes
s'appliquent également dans le cas d'un comportement thermoélastique
linéaire. Le composite peut é&tre décrit & partir 4'un matériau
hétérogéne biphasé constitué d'une matrice et de renforts.

La matrice est assimilée & un milieu continu thermoélastique liné-
aire de constantes élastiques isotropes CM et de coefficients de
dilatation aM. Les renforts seront décrits par leur constantes
d'élasticiteé Cf et leurs coefficients af.

En élasticité les différents tenseurs de localisation sont calculés
et présentés dans [20],[21],un développement plus poussé de ce type
d'approche a permis d'étudier le comportement élastique non linéaire
des composites A& matrice métallique.Les calculs des constantes
d'élasticité du troisiéme ordre sont présentés dans la thése de
Ahaouari [18].

Dans le chapitre 4 nous étudierons le cas plus complexe de la ther-
moélastoplasticité.Les résultats peuvent é&tre regroupés en deux
catégories.Une premiére concernant 1les résultats obtenus par le

modéle ol seul le comportement élastoplastique de la matrice poly-

cristalline est étudié . Ces premiers résultats ont l'avantage de

de servir de test au modéle , par comparaison A& des résultats
expérimentaux .De plus ils permettent une meilleure compréhension
des différents mécanismes de déformation élastoplastique .

La deuxiéme catégorie de résultats concerne le comportement thermo-



élastoplastique des matériaux composites & matrice métallique,en
fonction de la forme des renforts,de leur fraction volumique,de la
température d'utilisation.
Pour le comportement élastoplastique des matériaux composites A
matrice métallique,on étudiera en fonction de la forme des renforts
et de leur proportions :

-Les courbes de traction

-Les contraintes résiduelles

-Les surfaces d'écoulement

~Effet Bauschinger
-Chargement cyclique

Pour le comportement thermoélastoplastique,on étudiera en fonction
de la forme des fibres ,de la fraction volumique et des coefficients
de dilatation :

-La limite d'élasticité
-Les courbes de traction et compression.

-Les contraintes d'origine thermique en fonction
de la texture morphologique (fibre,matrice).

Des confrontations modélisatioh expérimentation sont proposées pour

certains cas.
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CHAPITRE 1V

APPLICATIONS A LA THERMOELASTOPLASTICITE ET CONFRONTATION
AVEC DES RESULTATS EXPERIMENTAUX

4.1 LES PARAMETRES PHYSIQUES UTILISES

les tableaux de données pour :
- Al-8icC
- Cu- W

4.2 LE COMPORTEMENT ELASTOPLASTIQUE DES MATERIAUX COMPOSITES

A MATRICE METALLIQUE

4.2.1 LE COMPORTEMENT DE LA MATRICE SANS RENFORTS

- courbe de traction de la matrice

- texture cristallographique et son évolution
en fonction du chargement

- contraintes résiduelles

- énergie élastique stockée

4.2.2 LE COMPORTEMENT ELASTOPLASTIQUE DU COMPOSITE

4.2.2.1 COURBES DE TRACTION MONOTONE DU COMPOSITE

-influence de la forme des fibres et de leur
proportion sur le comportement en traction
de 1'Al1-SiC & fibres unidirectionnelles.

4.2.2.2 LES CONTRAINTES RESIDUELLES

- jnfluence de la forme des fibres et de leur
proportion pour 1'Al-SiC fibres unidirectionnelles



4.2.2.3 EFFET BAUSCHINGER

influence de la forme des fibres et de leur
proportion pour 1'A1-SiC fibres unidirectionnelles

effet Bauschinger pour le composite cuivre -
tungsténe & fibres unidirectionnelles et
confrontation avec l'expérimentation.

4.2.2.4 LES SURFACES D'ECOULEMENT

1'évolution des surfaces seuils en fonction
du niveau de déformation plastique pour le
composite Al-SiC & fibres unidirectionnelles;
celui-ci n'ayant pas subi de prédéformations
plastiques.

1'évolution des surfaces seuils pour 1'Al-Sic
4 fibres unidirectionnelles prédéformées.

4.3 LE COMPORTEMENT THERMOELASTOPLASTIQUE DES MATERIAUX

COMPOSITES A MATRICE METALLIQUE

4.3.1 LES CONTRAINTES D'ORIGINE THERMIQUE

- influence de la forme des fibres et de leur
proportion et des coefficients de dilatation.
- leur influence sur la limite d'élasticité

4.3.2 LES COURBES DE TRACTION ET COMPRESSION

- influence de la forme des fibres et de leur
proportion et des coefficients de dilatation.

- les contraintes d'origine thermique en fonction
de la texture morphologique.

4.3.3 BIBLIOGRAPHIE

4.4 CONCLUSION GENERALE
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INTRODUCTION

Dans ce chapitre,nous présentons les résultats obtenus a partir de
la formulation autocohérente.Deux cas distincts sont étudiés :

-Le comportement élastoplastique de la matrice polycris-
talline . La confrontation des résultats obtenus ,avec
les mesures expérimentales permet de tester la validité du
modéle.De plus en analysant 1l'évolution de la structure
interne du polycristal pour un chargement donné , nous
pourrons mieux percevoir les changements dus a l'introduction
de fibres .

-Le comportement élastoplastique et thermoélastoplastique des
matériaux composites A& matrice métallique . On étudiera
1'effet de la forme des fibres ,de leur proportion et de

leur texture morphologique.

Les hypothéses de calcul

Le composite A matrice métallique est considéré comme un milieu
microhétérogéne d& deux constituants.
-Les renforts ont un comportement élastique linéaire
et isotrope parfait.
-La matrice est elle-méme un milieu microhétérogéne
polycristallin constitué de grains de méme comportement
intrinséque mals désorientés les uns par rapport aux

autres.Le comportement élastoplastique des grains est
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alors décrit par les relations de comportement définies
dans le chapitre III,od intervient la cission critique
sur chaque systéme de glissement,le réseau gui ici sera

cubique A faces centrées,la matrice dtécrouissage.

4.1 LES PARAMETRES PHYSIQUES UTILISES

Dans ce qui suit,Knous nous attachons plus principalement & 1l'étude

de 1'Al-Sic.

La texture morphologique des fibres

Les propriétés mécaniques ainsi que les facilités de fabrication
de L'Al1-SiC font de 1lui un des matériaux composites 1le plus
couramment utilisé . Les propriétés mécaniques éxigées par
celui-ci font que ,dans la plupart des cas ,il est obtenu
par extrusion.Nous nous restreindrons alors A 1'étude du comporte-
ment thermoélastoplastique des matériaux composites & matrice
métallique extrudés.

Une analyse par rayons X effectuée par Nieh Tg.[1l) a permis de carac-
tériser 1l'orientation morphologique des whiskers carbure de silicium
du composite sur la figure de pole <111>.

En effet,toutes les directions cristallographiques <111> sont pres-
que parfaitement paralléles 3 leur axes principaux.Dans ce cas la
direction la plus longue de 1la fibre se trouve alignée avec la

direction d'extrusion , (fig 1).
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fig.1)figure de pole <111> des fibres SiC pour un composite extrudeé

ED et TD indiquent respectivement les directlons d'extrusion

et transversale



103

Dans les applications qui suivent ,le matériau composite présentera

une texture morphologique trés marquée.

Les fibres sont décrites par des paramétres de forme (a,b,c) et

sont unidirectionnelles (fig 2).
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fig 2.S8chématisation de la microstructure du composite et
paramétres de l'ellipsoide décrivant les fibres.
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La texture cristallographique de la matrice

La matrice polycristalline est décrite par 100 grains ,l'orienta-
tion cristallographique de chaque grain est choisie de maniére & ce
que le comportement élastoplastique macroscopique de la matrice

( sans les renforts) soit gquasiment isotrope.

La texture adoptée pour 1l'étude apparait sur la figure de pole
inverse (fig.3) od chaque pole indique la position de l'axe de

traction macroscopique par rapport au repére du monocristal.

001 011

fig. 3) figure de pole inverse définissant l'orientation de 1l'axe
de traction de chaque grain par rapport au repére du
monocristal.
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Différentes simulations sont envisagées.Elles concernent principa-
lement 1le comportement thermoélastoplastique des matériaux
composites & matrice métallique tel 1'Al-SiC.Mais afin de pouvoir
comparer certains résultats de la modélisation & l'expérimentation,
les matériaux composites A& matrice métallique tel le Cu-W et le
Fe-Fe3C sont aussi étudiés.

Un récapitulatif des caractéristiques des différents matériaux com-
posites utilisés est proposé sous forme de tableaux.

On sait que 1'état structural de la fibre (whiskers ou polycristal-
line ) influe sur ses propriétés élastiques.

Nous avons donc étudié deux classes de composites tableau 1 et
tableau 2.

Pour le biphasé Cu-W,les valeurs retenues sont déduites des mesures

de Lilholt (2] et Nye [3].

Remarque :Pour les trois tableaux qui suivent la valeur adoptée
pour la cission critique initiale des systémes de gli-

ssement de la matrice est choisie arbitrairement .
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LES CARACTERISTIQUES DES MATERIAUX COMPOSITES
UTILISEES POUR LA MODELISATION SONT DONNEES
DANS LES TABLEAUX SUIVANTS
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Valeurs conventionnelles de 1'3al-SiC

fibre —— matrice
:?g:i:lgzent M =27559 daN/mm: M =2692 daN/mm:
élasticité rapport de £ m»
poisson v =0.27 vy =20.3
D'aprés Jarry [4]
ﬁifii:ﬂe o 14 daN/mmt
initiale
Plasticité Systémes de pas de 12 systémes de type
glissement plasticité (111) <110>
Matrice Hfa= u_ /250
d'écrouissage Hfo= 3 . Hfa
Fraction
volumique des F (1-F,)
i i
renforts
micro- Forme des ellipsoides
structure fibres et des de paramétres sphériques
monocristaux de de forme
la matrice (a,b,c)
Orientations fibres
morphologique unidirection-
nelles
Or?entations patrice de
cristallo-
graphiques 100 grains
texture
cristallo-
graphiques
isotrope
Coefficient a =a b a = o 8
de dilatation aij ij 126 13 1j_6
thermique a= 4 , 10 a= 21 . 10
' D'aprés Jarry [4]

Tableau 1 :Caractéristiques mécaniques
et microstructurales du composite étudié



Valeurs de 1'Al-8iC
fibre matrice
. :‘;‘::ﬁl‘::ent M =16538 daN/mm: | W =2980 daN/mm:
édlasticité rapport de £ m
poisson v=0.27 : v=0.3
Mesures de Schnelider (5]
cission ® 14 daN/mm*
critique
initiale
Plasticité Systémes de pas de 12 systémes de type
glissement plasticité (111) <110>
Matrice Hfa= un / 250
d'écrouissage Hfo= 3 . Hfa
Fraction
volumique des F (1-F,)
i i
renforts
micro- Forme des ellipsoides
structure fibres et des de paramétres
. sphériques
monocristaux de de forme
la matrice (a,b,c)
Orientatlions fibres
moxrphologique unidirection-
nelles
Orientations matrice de
cristallo-
graphiques 400 grains
texture
cristallo-
graphiques
isotrope
Coefficlient « =a 8 a =o b
de dilatation uij ij 126 1) ij_s
thermique a= 4, 10 = 21 . 10

D'aprés Jarry [4}
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Tableau 2 :Caractéristiques mécaniques
et microstructurales du composite étudié



Valeurs conventionnelles de

Cu-W (cuivre-tungsténe)

fibre matrice
module de ) _=13269 daN/mmt | M _= 4769 daN/mm:
. cisaillement £ m
élasticité rapport de T "
poisson v=0.3 v=0.3
D'aprés Nye [3]
cission
critique © 14 daN/mm?
. initiale
Plasticité Systémes de pas de 12 systémes de type
glissement plasticité (111) <110>
Matrice Hfa= 55
d'écrouissage Hfo= 3 . Hfa
Fraction
volumique des F, (1-F,)
renforts ! .
micro- Forme des ellipsoides
structure fibres et des de paramétres .
. elliptiques
monocristaux dq de forme
la matrice (a,b,c)
Orientations fibres
morphologigue unidirection-
nelles
Or%entat1ons natrice de
cristallo-
graphiques 400 grains
texture
cristallo-
graphiques
isotrope
1]
Coefficient o« = aé D'aprés Nye L3I= a8
de dilatation aij ij 126 i3 ij 6
thermique a= 4.6. 10 a= 16.5. 10

Tableau 3 :Caractéristiques mécaniques
et microstructurales du composite étudié




4.2.1 LE COMPORTEMENT DE LA MATRICE SANS RENFORTS

Le modeéle est appliqué au cas d'un polycristal décrit par 100
grains sphériques,l'orientation cristallographique de chaque grain
est donnée de telle maniére que 1le comportement élastoplastique
macroscopique soit quasiment isotrope . La texture adoptée pour
1'étude est celle présentée sur la figure de pole inverse ( £ig.3).
L'état initial est caractérisé par une texture cristallogra-
phique isotrope,la non existence de contraintes résiduelles , les
cissions critiques initiales prise identiques sur tous les systeémes
de glissement.

L'élasticité du monocristal est supposée isotrope de module de
cisaillement nu=3000 daN/mm: et de rapport de poisson Vv=0.3.
Les normales aux plans de glissement sont du type <111> et les
directions de glissement sont paralléles 3 <110> ce qui deéfi-
nis 24 systémes de glissement.La matrice d'écrouissage précédemment
définie est composée de deux termes,l'un exprimant les interac-
tions faibles entre dislocations H1l=u/250 et 1'autre H2 repré-
sentant les interactions fortes entre dislocations tel que H2=3*Hl.
L'évolution du comportement du matériau avec le chargement est &
attribuer & la modification de la microstructure induite par la
déformation.

Pour un essai de traction simple monotone suivant 1l'axe zifig 4) on

a suivi 1'évolution de la texture cristallographique (fig 5).
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T [daN/mm?)

0 2 4 6 8 10 112 14
DEFORMATION  3AIN [x]

fig. 4)Evolution de la contrainte macroscopique £ en fonction de 1la
déformation totale.

On retrouve bien 1'allure expérimentale de la courbe de traction

Jaoul (6]

- Un régime & allure parabolique jusque 2% de

déformation plastique.

- Un stade quasi linéaire de pente voisine & E/100
ot E est le module d'Young du polycristal

Les figures de pole inverses (f1g.5 ) décrivent 1'évolution de 1la
texture cristallographique pour différents niveaux de déformation
plastique.Sur ces figures sont repérées les orientations de lt'axe de
traction z pbur chagque grain par rapport au repére d4u monocristal,
ainsi que les contraintes résiduelles (composantes paralléles a

l1'axe de chargement) aprés décharge.
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La figure (5) met en évidence le regroupement des différentes orien-
tations autour des axes de fibres <111> et <100> ce qui est bien

observé expérimentalement Van Houtte (71,Grewen J.,Wassermann [8].

On s‘'apercoit gque 1les monocristaux regroupés autour de 1'axe
de fibre <111> sont soumis A des contraintes résiduelles de trac-
tion alors gque pour les monocristaux se rapprochant de l1l'axe de

fibre <100> , les contraintes résiduelles sont de compression.

Les grains orientés suivant l'axe <111> s'écrouissent beaucoup plus
que les grains orientés suivant 1'axe <100> (fig 6).Ce résultat est

bien conforme aux résultats expérimentaux sur des monocristaux.

Ceci apparait clairement sur la fiqure (7),suivant les poles <111>

et <001> les contraintes résiduelles sont respectivement de traction
et de compression ce qui nous permet d‘'affirmer que, lors du char-
gement,les contraintes internes sont soit supérlieures ou inférieures

4 la contrainte macroscopigque .
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fig. 6 Evolution des contraintes internes dans les grains orientés
suivant les poles <111> et <001> et de la contralinte macros-
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L'orientation cristallographique d'un monocristal de la matrice
est un facteur prédominent , elle implique un écrouissage plus ou
moins important.

Suivant la texture cristallographique obtenue aprés traitement
thermomécanique la matrice ne présentera pas le méme comportement
élastoplastique ce qui constitue un élément essentiel pour 1l'étude
du comportement élastoplastique du composite.

A partir de la figure de pole inverse (fig 3) nous tirons six orien-
tations préférentielles associées aux poles <111>,<011> et <001>
gue nous dénommerons A , B ,C ,D , E , F .Puis en fonction
de la déformation plastique nous suivons 1l'évolution des contraintes
résiduelles (fig 7).L représente 1la contrainte macroscopique de

traction imposée suivant 1l‘'axe Z.
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fig. 7)Evolution des contraintes résiduelles (composante o 3) dans
différents grains de la matrice et de la contrainte macroscopique
£ en fonction de la déformation plastique macroscopique
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Plusieurs points importants sont & observer:

-les contraintes résiduelles dévellopées sont de

l'ordre de 20% de la contrainte macroscopique.

-I11 est observé une rapide évolution des contraintes
résiduelles celle-ci étant due aux développement de
fortes incompatibilités plastiques entre grains.

En début de plastification, peu de systémes de glis-
sement sont actifs ce qui a poui effet de développer
facilement des incompatibilités plastiques aux
joints de grains j;alors que pour 3% et plus
l'augmentation des contraintes résiduelles est plus
faibles ceci étant dé au nombre plus grand de syste-

mes de glissement actifs .
La figure 8) permet de suivre 1'évolution des contraintes
résiduelles Ull et 022 en fonction de la déformation plastique.
On observe que ces composantes sont supérieures a la composante 033
mais ont une évolution analogue.
I1 est difficile de mesurer directement ces contraintes et ainsi
d'avoir une confrontation théorie-expérience.Par contre une mesure
globale attachée aux contraintes résiduelles est contenue dans

1l'énergie élastique stockée dans le matériau aprés une déformation

plastique.



15
10
&
[
&
~
z
-]
2
0 2 4 6 8 10 12
DEFORMATION PLASTIQUE [X)
15 i

&

3

~

z

]

=

5

-15 X A . . .
0 2 4 6 8 10 12
DEFORMATION PLASTIQUE [¥%]

fig.8)Evolution des contraintes résiduelles (composante ollet 022) dans

différents grains de la matrice en fonction de la déformation

plastigque macroscopique .
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Au cours du chargement , le matériau se déforme élastoplastiquement
les conséquences sont les suivantes,il y a d'une part échauffement
et d'autre part écrouissage de celui-ci.Le travail de déformation

contient trols termes:

~-1'énergie dissipée
-1'énergie élastique récupérable & la décharge

-1t'énergie stockée dans le matériau sous forme de
défauts et de contraintes internes.

On appellera 1l'énergie élastique stockée la différence d'énergie
entre le travail de déformation plastique et la quantité de chaleur
dissipée.Les détails des calculs concernant 1l'évaluation des diffé-
rentes quantités sont donnés dans [9].

L'énergie élastique stockée représente une faible partie de
1'énergie de déformation totale.Néanmoins c'est cette énergie qui
est caractéristique de l'état interne du matériau.

La figure 9) permet de suivre pour un essai de traction simple
l1'évolution de 1l'énergie élastique Ug associée aux contraintes
résiduelles du deuxiéme ordre ainsi que 1l'énergie de dislocation Ug

celle-ci étant déduite de 1l'évolution des cissions critiques sur

chaque systémes de glissement.
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figure 9) évolution de 1'énergie élastique stockée et de l'énergie
de dislocations en fonction de la déformation plastique.

Une forte évolution de 1'énergie élastique stockée est observée pour
de faibles valeurs de déformations plastiques,ce qui s'accorde avec
la forte augmentation des contraintes résiduelles en début de
plastification . Compte tenu du faible nombre de systémes actifs,
il y a incompatibilité de la déforhatlon plastique aux
joints de grains et 1'énergie de dislocations est faible

au début.Par la suite,les contraintes internes sont partiellement
relaxées par le glissement multiple , qui augmente plus rapidement
l'énergie stockée associée aux dislocations.

La figure 10) représente l1a fraction d'énergie bloquée associée aux
contraintes internes du second ordre en fonction de la déformation

plastigue lors d'un essai de traction.L'allure de la courbe obtenue
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ainsi que ses différentes caractéristiques ( maximum,valeur asymp-
totique...) sont conformes aux mesures expérimentales obtenues sur

de nombreuses classes de matériaux [10],([11],[12].

F= U_ / U_I[%]

1 L 2

0 2 4 6 8 10
DEFORMATION PLASTIQUE (%]

figure 10) évolution de la fractiog d'énergie blogquée en fonction
de la déformation plastique. F = Us / Ua’

Ua est 1'énergie de déformation plastique .
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Les contraintes résiduelles accumulées au cours du chargement
peuvent étre relaxées par traitement thermique,mals aussi par une
déformation plastique supplémentaire . Pour cela, analysons le cas
d'un chargement séquentiel .La figure 11) représente 1'évolution de
la contrainte d'écoulement pour un essai de traction,suivi d'une
compression.La matrice prédeformée en traction (pour une déformation
plastique équivalente de 20%) sera ensuite soumise & un essai de

compression pour lequel , on va chercher & connaltre 1l'évolution de

l1'énergie élastique bloquée.
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figure 11) évolution de la courbe de traction et de la courbe de
compression aprés prédéformation.



La figure 12) décrit 1l'évolution de 1l'énergie élastique stockée en
fonction de la déformation plastique. Une diminution sensible de
1'énergie stockée apparait au début de la compression.Cette resti-
tution est associé & la relaxation des contraintes internes du

deuxiéme ordre due A l'activation de systémes de glissement autre que

ceux potentiellement actifs lors de la traction .
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figure 12) évolution de 1l'énergie élastique stockée pour un
chargement séquentiel.



Dans le cas d'un chargement séquentiel une évolution analogue a été

observée expérimentalement ,Bever [13] .
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figure 13) courbe expérimentale décrivant 1'évolution de
1'énergie élastique stockées pour un chargement
séquentiel.D'aprés Bever [13].

I1 est intéressant de remarquer que pour de faibles déformations
plastiques macroscopiques , les contraintes internes du second
ordre déveflopées contribuent A rendre le matériau anisotrope

en élastoplasticité ,alors que pour des déformations pius élevées
1'évolution de l'orientation cristallographique des grains est

la source principale d'anisotropie .Dans ée cas une confrontation
expérimentation, modélisation dans le cas du laminage est proposée

dans [14]}.
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conclusion

Dans ce travail,on peut considérer que les résultats obtenus A
partir de la formulation autocohérente sont en trés bon accord

avec l'ensemble des observations expérimentales.

Des calculs plus poussés concernant 1e comportement élastoplastique
des métaux en grandes déformations ( Lipinski P. , Krier J. ,
Berveiller M.,[14) ont aussi été effectués.

L'utilisation d'une approximation autocohérente & un site de 1l'équa-
tion intégrale nous permet d'obtenir des résultats satisfaisants
et de conclure que 1l'anisotropie du comportement élastoplastique
résulte simultanément des contraintes internes du second ordre,des
textures cristallographiques et des paramétres d4'écrouissage.

A présent étudions 1le cas plus complexe du matériau composite &
matrice métallique pour 1lequel il faut prendre en compte le
caractére polycristallin de 1la matrice mais de plus les
hétérogénéités de comportement entre la fibre (thermoélastique) et

les grains de la matrice (thermoélastoplastique).
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4.2.2 LE COMPORTEMENT ELASTOPLASTIQUE DU COMPOSITE A MATRICE

METALLIQUE

Dans ce paragraphe on étudie donc en fonction de la forme des
renforts et de leur fraction volumique,le comportement élastoplas-
tique des matériaux composites 3 matrice métallique.

Pour le composite Al-Sic les caractéristiques élastiques et plas-
tiques sont données dans les tableaux précédents 1 et 2,

La forme des renforts est définie par les paramétres de forme a,b,c.
Les fibres sont unidirectionnelles.Nous n'avons pas de contraintes
d'origine thermique , résiduelles ,ni de variation de la température.

Les différents essais présentés concernent:

- les courbes de traction pour différentes formes et
fraction volumique de fibres.

- 1'évolution des contraintes résiduelles

- 1'effet Bauschinger

- les surfaces de plasticité

- le chargement cycligue
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4.2.2.1 COURBES DE TRACTION

Ce paragraphe concerne 1l'étude de 1'influence des renforts sur
le comportement élastoplastique des matériaux composites & matrice
métallique lorsque le chargement correspond & un essai de traction
monotone uniaxiale .

Pour illustrer la discussion menée en £in de chapitre 3 ( paragraphe
mise en oeuvre ),nous avons calculé différentes courbes de traction
pour un composite donné en affectant différentes formes aux grains
de la matrice.

En partant de grains sphériques,nous avons fait varié le rapport c/a
des grains jusqu'a une valeur égale & celle des renforts.

La figure (14) présente les résultats obtenus.
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fig.14 Evolution des contraintes de traction imposées en fonction
de la déformation plastique macroscopique pour différentes formes

de grains de la matrice ( c/a =134 7 ),les grains de la matrice
sont unidirectionnels et paralléles aux fibres SiC (a=b=c/7, £ =10%)
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On constate que les courbes partent pratiquement de la méme limite
élastique et que 1l'écrouissage devient plus important au fur et &
mesure que la forme choisie pour les grains se rapproche de celle
des fibres.Néanmoins,l'effet semble faible par rapport & ceux qui
sont associés a la fraction volumique fI ou & la forme des renforts.
En élastoplasticité la texture morphologique de la matrice ne semble
pas jouer un réle important.Par conséguent dans ce cas nous considé-
rons que les grains de 1la matrice peuvent étre assimilés & des
sphéres.La figure 15) montre tles différentes courbes de traction
obtenues pour des renforts sphériques (a=b=c) et pour différentes

fractions volumiques (Fi=0%,Fi=10%,Fi=20%).
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figure 15)Courbes de traction simple uniaxiale calculées pour
différentes fractions volumiqgues (0%,10%,20%) les
renforts sont sphériques (a=b=c=l).



Plusieurs points importants sont a noter :

-La limite d'élasticité qui physiquement correspond & l'activation
du systéme de glissement le plus chargé est différente de la limite
d'élasticité de la matrice uniquement.

Pour les essais de traction sur la matrice,il avait été observé que
la limité d'élasticité correspondait approximativement au double de
la cission critigque initiale imposée.Ceci est retrouvé pour une
fraction volumique de fibres nulles.

L= 2. I%

Parrcontre la limite d'élasticité pour un composite & renforts sphé-
riques augmente avec la fraction volumique des renforts.Ceci est dd
aux tenseurs concentration de contraintes élastiques différents pour
les fibres et la matrice.

-Le stade parabolique de la courbe de traction correspond a l'acti-
vation progressive des différents systémeé de glissement dans 1la
matrice.Les interactions entre grains et renforts Jjoue un réle

prépondérantice stade par rapport & l'écrouissage intracristallin.

L'effet des tenseurs concentration de contraintes élastiques (did a
l'hétérogénéité élastique) s'observe dés 1la limite élastique et
s'amplifie avec la déformation plastique en raison de
l1'hétérogénéité élastoplastique.
-FinaRement un stade linéaire est observé : peu de systémes
s'activent et ceux qui le sont suffisent & relaxer les fortes
contraintes internes dues aux incompatibilités de la déformation

plastique aux joints de grains.
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La fiqure 16) représente les résultats obtenus pour deux fractions
volumiques ( 10 % et 20 % ) de fibres ayant des formes allongées
paralléles A l'axe de traction.

L'effet de 1la forme des renforts est nettement visible et durcit
considérablement le matériau lorsque c/a augmente.

La limite d'élasticité augmente avec le rapport de forme des fibres
et leurs fractions volumiques fig 17).

La pente du stade linéaire augmente avec la forme de fibres et leurs

proportions.
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figure 16) Effets de la forme des renforts (paralléles) et de
leur proportions sur le comportement en traction simple
de composites Al-Sic.
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4.2.2.2 Les contraintes résiduelles
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Aprés une précharge en traction suivant 1'axe Z des fibres unidirec-

tionnelles,on s'intéresse aux contraintes résiduelles .

Les figures 18) et 19) représentent 1l'évolution,de la composante
033 des contraintes résiduelles en fonction de la déformation
plastique pour deux formes de renforts c/a=10 £ig. (18) et
c/a=100 fig. (19) et deux fractions volumiques de SiC (10%,20%).

Les lettres A,E,C correspondent & trois grains de la matrice qui

sont orientés suivant les poles <111>,<011>,<001> (voir figure 3)).
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figure 18)Contraintes résiduelles (o_,,) dans les renforts (SiC)
et les grains (A,E,C) de la matrice en fonction de 1la

prédéformation plastique et différentes teneurs en SiC

(a=b=c/10).
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figure 19)Contraintes résiduelles (o..) dans les renforts (SiC)
et les grains (A,E,C) de la matrice en fonction de 1la
prédéformation plastique et différentes teneurs en SiC

(a=b=c/100).
Dans ces cas , 1l'hétérogénéité intragranulaire de la matrice

apparait comme négligeable et tous les grains de la matrice sont en

compression.
Par contre 1'hétérogénéité fibre-matrice est considérable et crée
des contraintes internes treés fortes,particuliérement dans les

renforts.

Les contraintes résiduelles dans les fibres diminuent lorsque la
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la fraction volumique augmente ceci confirme les résultats numé-
riques trouvés en élasticité od le tenseur de concentration méca-
nique (composante 83333) décroit 1lorsque la fraction volumique
volumique des fibres augmente Ahaouari K.,Corvasce F.,Lipinski P.,
Berveiller M.[15].

Faute de résultats expérimentaux concernant 1'Al1-SiC ,nous présen-

tons ceux de la perlite Fe - Fe_C obtenus par Hauk V.M.[17] en uti-

3
lisant la diffraction des R.X.
En effet , un comportement analogue est observé pour la perlite
ol les plaquettes de cementite paralléles entre elles et
toutes orientées suivant l'axe de charge jouent le role de fibres,
d'aprés Sevillano J.Gil.,Aernoudt E [16].

La figure qui suit permet de suivre 1l'évolution de contraintes rési-
duelles pour un chargement de traction.

On constate que pour une déformation plastique trés petite la ferrite
est en traction et la cementite en compression,ceci est du a 1'hété-
rogénéité des coefficients de dilatation,des contraintes résiduelles
peuvent prendre naissance du & la différence de contraction thermique
dés la température de transformation figure 20).Pour des déformations
plastiques plus grandes,la cémentite ayant une limite d'élasticité

plus grande que la ferrite présente des contraintes résiduelles de

traction .
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On constate une forte ressemblance entre les résultats
obtenus par la modélisation sur 1'Al-SiC et les résultats expéri-
mentaux Fe-Fe3C .0n retrouve des contraintes résiduelles de traction
pour les plaquettes de cémentite et des contraintes résiduelles de

compression pour la matrice de ferrite avec des évolutions quasi

linéaires en fonction de la déformation plastique.
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figure 20)Evolution des contraintes résiduelles dans la ferrite et
la cementite en fonction de la déformation plastique . Résultats
périmentaux d'aprés Hauk V.M. tirés de 1l'ouvrage Residual
Stress and Stress Relaxation [17].
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4.2.2.3 Effet Bauschinger

11 a été observé par Bauschinger [18) qu'aprés une prédéformation en
traction,la limite d'écoulement en compression est inférieure a

celle obtenue en traction.

L'effet Bauschinger a pu étre observé sur des monocristaux , il

est du au développement de contraintes internes liées & l'hétéro-
généité de la déformation plastique intragranulaire (formation de

de cellules de dislocations, sous joint de grains ,....).

A 1'échelle intergranulaire,les incompatibilités plastiques prennant
naissance aux 3joints de grains développent de fortes contraintes
internes.L'effet Bauschinger peut étre caractérisé par des mécanismes
se situant & deux échelles intragranulaire et intergranulaire.

Bien que les hétérogénéités de déformations dans le monocristal ne
sont pas prise en compte dans ce modéle,il est intéressant d'analy-
ser 1l'effet Bauschinger dans le cas des composites sachant que les

contraintes internes sont trés importantes.
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Le développement de fortes contraintes internes associées a l1l'hété-
rogénéité de comportement est responsable d'un effet Bauschinger
important , ainsi qu'il apparait sur la figure 21).

Aprés une déformation plastique macroscopique de 1%,0n observe A la
décharge une écoulement plastique de compression alors que la con-
trainte appliquée est de traction.

De la méme maniére la figure 22) représente l'effet Bauschinger pour
des fibres de paramétres de formes (a=b=c/14) , (a=b=c/21) et pour

20% de fractions volumiques de celles-ci.
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figure 21)effet Bauschinger en traction simple sur un composite
a matrice métallique (Fi= 10%) et (a=b=c), (a=b=c/7)
(a=b=c/21).



150
140
130
120
110
100
90
80
70
60
50
40
30
20
10

L33 (daN/mm?)

-10

figure 22) effet Bauschinger en traction simple sur un composite
4 matrice métallique (Fi= 20%) et (a=b=c/14), (a=b=c/21).

Le segment AB étant pratiquement égale au double de OM ,on peut dire

que l'écrouissage est presque parfaitement cinématique et correspond

4 un modéle usuel du type:



essal Bauschinger sur le composite Cuivre-Tungsténe

A défaut de résultats expérimentaux sur 1'Al-SiC,nous proposons une
comparaison modélisation expérimentation pour le composite Cu-W.
Parmi 1les essais cycliques qu'a effectué Lilholt (2] sur du
cuivre renforcés par de 1longues £ibres de tungsténe de 20um de
diamétre nous avons retenu un cas particulier.Dans ce cas le compo-
site cuivre tungsténe est composé d'une matrice polycristalline,
les fibres sont unidirectionnelles allongées (a=b=c/100) suivant
l'axe de chargement,la fraction volumique de celles-ci est de 2%.
(L'essai experimental s'effectue & une température de 77 K figure 23).
Les caractéristiques élastiques et plastiques utilisées pour 1la
modélisation sont données dans le tableau 3.

La matrice est ici composée de grains ellqtiques de rapport de forme
a=b=c/20 , unidirectionnels allongés suivant 1l‘'axe de traction
figure 24).

L'allure générale des résultats du calcul semble correspondre aux
résultats expérimentaux.Cependant une forte différence est observée
entre 1la contrainte de compression expérimentale et la contrainte
de compression théorique,ce qui nous laisse croire que les contrain-
tes internes sont mal évaluées dans le modéle . Ceci peut
provenir de la:

- non prise en compte des contraintes thermiques initiales
qul sont importantes dans ce cas.
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figure 24 ) essal Bauschinger sur le composite cuivre tungsténe
obtenu par la modélisation..
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4.2.2.4 Les surfaces d'écoulement

De nombreuses difficultés expérimentales sont rencontrées lorsqu'on
veut suivre l'évolution des surfaces seuils :
-La limite d'élasticité mesurée qui dépend du chargement.
Dans le cas d'un essal de traction il est facile de
mesurer la déformation permanente pour une certaine
contrainte atteinte mais il s'avére plus difficile
d'évaluer la limite d'élasticité dans le cas d'un
chargement multiaxial od le concept de contrainte
égquivalente et déformation équivalente est utilisé.
-Pour des chargements cycliques,on peut observer une
diminution de la limite d'élasticité dans le sens
inverse du premier chargement (effet Bauschinger),des
courbes contrainte déformation gqui traduisent soit un
durcissement,un adoucissement ou une stabilisation.
I1 va de soi que l'expérimentateur doit connaitre les différents
phénoménes physiques pouvant influencer ses résultats .Pour cela
les modéles phénoménologiques actuels ne permettent pas d'étudier
de fagon assez rigoureuse 1le comportement élastoplastique des
matériaux microhétérogénes comme les matériaux composites.

Pour 1'Al-Sic & renforts sphériques ou elliptiques et pour

différents chargements :

- chargements biaxés radiaux et monotones
- chargements complexes

nous présentons 1les différentes surfaces seuils pour différents
niveaux de déformation plastique.

la figure 25) représente différentes surfaces seuils obtenues pour
plusieurs chargements biaxés radiaux et monotones dans le plan

) .Les renforts sont sphériques les caractéristiques

( Eyp 135

élastiques et plastiques sont données dans le tableau 2.La fraction

volumique des renforts est de 10% .
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figure 25) Evolution des surfaces de plasticité en chargement
biaxé pour un composite & renforts sphériques a=b=c=1 avec
une fraction volumique de renforts de 10%.

La surface seuil initiale correspond 4 1'état de contrainte néces-
saire pdur activer le premier systéme de glissement 4'un monocristal
de la matrice.

Les différentes surfaces seuils sont données pour différents niveaux

de déformation plastique équivalente au sens de von Mises

P_ 2
Ee = 3

pour suivre un gonflement régulier d'allure elliptique proche de

Vegj egj .La surface perd assez vite son caractére angulaire

de l'ellipse de Von Mises.On observe un comportement isotrope (comme
attendu) malis la forme de la surface dépend fortement du seuil de

plasticité choisi.



Dans le cas de renforts de forme allongée,on constate une forte
anisotropie initiale du seuil de plasticité due A 1'hétérogénéiteé
élastique . Les €fibres sont unidirectionnelles de rapport de forme

a=b=c/7 avec une fraction volumique de 10% figure 26) .
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figure 26) Evolution des surfaces de plasticité en chargement
biaxé pour un composite A& renforts sphériques a=b=c=1l avec
une fraction volumique de renforts de 10%.

Lorsque le seuil de plasticité choisl augmente,cette anisotropie est
accentuée et de plus,la forme elliptique de Von Mises n'est plus

présente.



On se propose A présent d'étudier 1l'évolution des surfaces de plas-
ticité aprés un préchargement en traction suivant 1'axe allongé des
fibres (a=b=c/7 , fraction volumique de 10 %).

La figure 27) décrit 1l'évolution de la contrainte imposée avec la
déformation plastique ,la décharge est aussi prise en considération.
Pour une déformation plastique donnée & la décharge il est possible

d'avoir une déformation plastique de compression alors que la con-

trainte macroscopique est de traction . Ceci constitue un point
important , 1'étude des surfaces seuils pour un matériau prédéformé

ne pourra s'effectuer que si la décharge est faite correctement.
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figure 27)Evolution de la contrainte de préchargement en fonction
de la déformation plastique . Les fibres sont unidrectionnelles
(a=b=c/7) et allongées suivant 1l'axe de chargement.

La fraction volumique des fibres est de 10%.



La figure 28) décrit 1'évolution des surfaces seuils aprés un char-
gement en traction suivi d'une décharge pour le compo-
site Al1-8iC(10% de fibres de paramétres de forme a=b=c/7) les grains
de la matrice sont sphériques les caractéristiques élastiques et
plastiques sont celles du tableau 2 . On constate la présence simul-
tanée d'un écrouissage cinématique important et d'une déformation

complexe de la surface de plasticité qui présente un point anguleux

plus ou moins marqué dans la direction de chargement.
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figure 28) Evolution des surfaces seuils pour différents niveaux de
déformation plastique équivalente au sens de Von Mises pour le
composite Al1-8iC prédeformé en traction de 1% en déformation
plastique.



Ces résultats constituent une premiére approche du comportement
élastoplastique des matériaux composites & matrice métallique.

I1 est évident gque le modéle ne refléte pas tous les mécanismes
spécifiques A de tels matériaux.Il serait bon d'y pouvoir inclure
le glissement hétérogéne,la formation de microbandes....

Par ailleurs,le fait de ne pas disposer de matériaux de base
(matrice + fibres ) et de différents composites ne nous a pas
permis d'effectuer une confrontation directe avec des résultats
expér imentaux.

Le travail présenté doit donc étre considéré comme un outil théo-
rique & améliorer en liaison avec des campagnes d'essai expéri-
mentaux.

Dans le prochain paragraphe,nous présentons des résultats obtenus

lors de chargements thermomécaniques.



4.3 LE COMPORTEMENT THERMOELASTOPLASTIQUE DES MATERIAUX

COMPOSITES A MATRICE METALLIQUE

Les hypothéses de calcul sont les mémes que pour le cas de l'élas-
toplasticité.De plus,les coefficients de dilatation des fibres et
des grains dans la matrice ainsi qu'un chargement thermique sont
pris en compte.

Ici on suppose gque la ciséion critique est indépendante de la
température.De ce fait les effets thermiques n'interviennent que

par l'intermédiaire des contraintes thermiques.

4.3.1 LES CONTRAINTES D'ORIGINE THERMIQUE

Nous considérons le matériau composite A& matrice métallique Al-SiC
suivant:

- Les fibres sont unidirectionnelles et allongées
suivant l'axe Z macroscopique.Le rapport de forme
est a=b=c/7 _

- La matrice est polycristalline composé de 100 grains
la texture cristallographique est celle utilisée dans
le paragraphe 4.1 (figure de pole inverse £fig.2).

- Les caractéristiques élastiques,plastiques et ther-
mique sont celles utilisées dans le tableau 2.

Nous cherchons tout dabord A& analyser les contraintes thermiques
dans le cas thermoélastique & partir d'un modéle autocohérent
thermoélastique développé par Ahaouari K. [19].

Le comportement thermoélastique de 1la matrice et des renforts

étant isotrope , on s'attend du fait de 1la forme allongée des

renforts,d trouver un tenseur localisation des contraintes dans la
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matrice de la forme :

A0 O
by, = 0 A O
J 0 0 C

ou C est la valeur trouvée suivant l'axe Z.
On peut décomposer b en une partie sphérique bsetbz_

tels que:

A 0 0 0 0 0
b, . = (o a o]+ 0 0 0
J 0 0 A 0 0 C-A
kw W
bs b1

La partie sphérique n'ayant aucun effet sur la plastification de

la matrice , seul le terme C-A permettra d'obtenir un écoulement
plastique des grains .

En fin de chapitre 3 nous avions vu qu'il est plus rigoureux de
prendre les grains de la matrice de forme elliptique unidirection-
nels paralléles & l'axe allongé des fibres.Il est alors important
de pouvoir évaluer le comportement thermoélastoplastique pour
différentes formes de grains de la matrice.

Par conséquent nous calculons la composante bé3 pour différentes
fractions volumiques de fibres (10%,20%,30%) et nous faisons varier

les paramétres de forme des grains de la matrice de a=b=c=1 &

a=b=c/7 (£ig.29).
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fig 29 Evolution de la composante b53 en fonction de la forme des
grains de la matrice et de la fraction volumique des

fibres (obtenue par l'approximation autocohérente A& un site
pour la thermoélasticité).

On constate que:

- Les contraintes internes thermiques déveJZopées dans la matrice
sont de compression et dépendent de la forme des renforts mais
aussi de la fraction volumigue.

La composante b§3 augmente avec la fraction volumique des fibres.
Pour les trois fractions volumiques de fibres,on constate une forte
augmentation de la composénte b§3 pour des paramétres de forme
c/a des grains variant de 1 & 3.Par la suite un régime quasi
stationnalire est observé.Ce qui confirme la discussion du chapi-
tre 3.Suivant la variation de température et la forme admise pour
les grains de la matrice , les contraintes 1internes thermiques
pourrons par conséquent influencer 1la 1limite d'élasticité et le

comportement thermoélastoplastique de maniére notable.

A partir du modéle thermoélastoplastique et pour une déformation

macroscopique plastique initiale de 0% (limite d'élasticité),limite
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A& partir de laquelle au moins un systéme de glissement est actif ;
nous avons suivi l'évolution de la contrainte seuil de traction
suivant 1'axe allongé des fibres . Comme auparavant nous faisons
évoluer la forme des inclusions équivalentes décrivant les grains
de la matrice.

La 1limite d'élasticité est évaluée A deux températures différentes,
dans un cas nous incrémentons 1la température de 300°C et dans
l'autre cas nous laissons 1la température inchangée .

Le matériau composite est soumis dans les deux cas & un essai de

traction uniaxial (fig 30.)
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c/a (a=b) pour les grains de la matrice l

fig 30 Evolution de 1la limite d'élasticité en traction en
fonction des paramétres de forme de la matrice et
pour une fraction volumique de fibres de 10% (a=b=c/7).



On observe une forte évolution de 1la 1limite 4d'élasti-

cité en traction pour c/a compris entre 1 et 3 pour 6 = 300°C.

La limite d'élasticité en traction pour 6 = 0°C semble peu
affectée par la "texture morphologique" de la matrice.

Ces résultats confirment ceux de la thermoélasticite.

Les hétérogénéités de comportement élastoplastique entre grains de
la matrice sont négligeables pour 1'Al-SiC par rapport & la diffe-
rence de comportement élastique pour les fibres et élastoplastique
pour les grains de la matrice.

Par contre en thermoélastoplasticité la forme des inclusions équi-
valentes décrivant les grains sphériques de 1la matrice modifie
considérablement le champ des contraintes thermiques.

On s'apergoit que 1la limite d'élasticité augmente en traction
suivant que la forme des grains de la matrice est plus
allongée.On retrouve une forme analogue aux courbes calculées en
élasticité pour la composante b§3 .

On se propose a présent d'étudier Ile comportement thermoélasto-

plastique en traction et compression.



4.3.2 LES COURBES DE TRACTION ET COMPRESSION

Les figures 31,32 montrent respectivement 1'influence de
la forme des inclusions équivalentes pour les grains de la matrice
sur le comportement global - de traction et de compression.On incré-
mente la température de 3000C,la matrice se met alors en compres-
sion dans le cas de 1'Al-SiC et de ce fait la limite d'élasticite
change.Si le matériau est soumis & un essai de traction & 0°C sa
limite d'élasticité sera différente de sa limite d'élasticiteé
& 300°cC.

Oon fait donc évoluer la "forme de grains" de la matrice (a,b,c) et
de plus le composite est soumis & deux chargements thermigue et
mécanique (traction ou compression).Les courbes sont obtenues

pour les paramétres de forme suivant:

matrice fibres
paramétres de forme

- asb=c 10% de fibres
a=b=c/7

- asb=c/2 10% de fibres
a=b=c/7

- a=b=c/4 10% de fibres
a=b=c/7

- a=b=c/7 10% de fibres

a=b=c/7



Les chargements sont décrits dans la figure ci dessous:
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fig. 31 Evolution de la contrainte macroscopique de traction et
de compression en fonction de la déformation plastique et pour
des grains de la matrice sphériques.Les fibres sont unidirec-
tionnelles (10%,a=b=c/7).Nous avons deux températures d'essai.



120 W
90 -
o
€
€
~
z
, 0
2
3
[ % - traction,a0:=300°C
60 o - traction, a8:=- 0°C
+ - compressions:300°C
30 )
0 1 2
£33 (X] 3
120
90 |
o A
€
~
Zz
]
2
“m
il » - traction A8= 300°C
60 o - traction ,a6= 0°C
+ - compression,A6:300°C
30 R
0 1 2 3
E33P (%]
120 3
a0
o
€ 4
~
z
[
2
_.,E'_ % - traction, a6= 300°C
60 o - traction, AO® = o°C
+ - compression,A8=300°C
30 §
2 3
0 ! £33 (X)

fig. 32 Evolution de la contrainte macroscopique de traction et
de compression en fonction de la déformation plastique et pour
différents paramétres de forme de la matrice.Les fibres sont
unidirectionnelles (10%,a=b=c/7).Nous avons deux températures
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Pour un incrément de température de 300°C 1la matrice se met
en compression ce qui explique 1la variation de limite
d'élasticité pour un matériau composite A& renforts ellipsoidaux.
Cette évolution est faible gquand les grains de la matrice sont
sphériques,mais s'accroit si la forme équivalente des grains de
la matrice devient plus allongée . Cette évolution est prononcée
pour c/a compris entre 1 et 3 puis s'atténue lorsque c/a atteint
le c/a des fibres.

On retrouve une évolution similaire au calcul de b53 en thermo-

élasticité et aux résultats obtenus pour lea limite élastique.

Un essai dual permet de mettre en évidence 1'effet des
contraintes thermiques sur la réponse & une variation de tempé-
rature.

On soumet le matériau A une charge constante de compression suivant
l'axe allongé des fibres puis on incrémente par petit pas la

température figure 33).

Deux phénoménes se superposent.D'une part la limite d'élasticite
évolue en élastoplasticité avec la "forme des grains" mais aussi

en thermoélastoplasticité.
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Evolution de 1la déformation plastique en fonction de

la température .La contrainte de compression est constante

et fixée proche de la limite d'élasticité £, _=36.5 daN/mm2.

33
Les résultats sont obtenus pour différents paramétres de

forme des grains de la matrice unidirectionnels.



A incrément de température nul on a une évolution de la limite
d'élasticité faible figure 30)mais cette variation est suffisante
pour influencer la limite d'élasticité pour un incrément de tempé-
rature fini.Comme 11 apparait sur la figure 33) afin de récupérer
une déformation plastigue de compresssion il faut incrémenter la
température de 600C,110°C,1300C respectivement pour les grains Qde
la mafrice unidirectionnels de paramétres de forme c/a=2 , c/a=4 ,
c/a=T7.

On peut cependant noter que les déformations plastiques sont trés
faibles et du méme ordre de grandeur que les déformations thermi-

ques.

]
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4.4 CONCLUSION GENERALE

Ce travail constitue une premiére approche du comportement ther-
moélastoplastique des matériaux composites & matrice métallique.
Celle ci aurait dd étre menée parallélement & des études expéri-
mentales sur une classe de matériaux composites & matrice métalli-
que donnée . Cependant un tel travail complet sort du cadre de
cette thése dont l'objectif premier concerne la modélisation.

La confrontation avec des résultats expérimentaux constitue sans

doute la premiére suite & donner & ce travail.

Néanmoins cette approche fournit des résultats satisfaisants et ne
nécessite pas des moyens de calcul trop performants.Le choix d'une
texture cristallographique de 100 grains pour la matrice permet
un bon compromis qualité-rapidité de calcul.Par ailleurs,pour les

propriétés non linéaires (cpmportement thermoélastoplastique) on

sait que l'approximation autocohérente & un site surestime les

contraintes d'écoulement plastique et sous estime les

déformations plastiques.On peut alors recourir & une approximation
a4 sites multiples ou & des inclusions composites . L'équation

intégrale obtenue reste alors valable.

Le calcul des contraintes internes pourrait servir de base &

des lois d'endommagement.

I1 conviendrait d'étudier aussi de fagon précise comment évolue



la matrice d'écrouissage ainsi que les cissions critiques sur
chaque systéme de glissement en fonction de la température.
Pour le comportement élastoplastique d'un grain de la matrice
il serait bon d'y inclure les mécanismes de déformation anélas-

tiques tel le glissement hétérogéne , 1la formation de microbandes.



ANNEXE 1

LOI DE COMPORTEMENT LOCALE
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Loi de comportement locale

Pour un systéme de glissement potentiellement actif

l1'on a

z H'lx) + (r) + alr) 6= R?;r) &(5) = R?§r) c,§E] é:ir) (L1)

T . e . P .th

sachant que eij = eij+ eij + eij

’T(r) o (p) epqn = Rl cqp) Cefp - fp - g
d'od

z H"z) #™(r) + alr) &= R?ér) c §f] ¢ éxi) - égf) - éz?) )

avec ¢P - ﬁ rR®. (L2)

11 est alors possible de connaitre le taux d'amplitude de glis-

sement sur le systéme m utilisant (L1l):

.M n .T n n nm
= - - *
' 1 E ( Rij cijklekl_ Rijcijkle L ao) N (L3)
ou Nnm = Hnm n C Rln )-1 (L4)

* RyCiskifi

L'expression finale de la loi de comportement du monocristal peut

étre obtenue & partir de:

4 -

T
13- Cikk k1 ©

B (B T _a 8 )-a"61+"B
rs

13x1%k1° F Ci9k17k1 § SpqCpard Cis

sous la forme:



.T
¢i5 = liskn fk1 T Mgt
m _n nm
od 1ijkl = Cisx1 m?n Cijrers qu cqulN
lijkI: module tangent élastoplastique local
et
m nm_n
By = wfn Cijrsfes a * L%

(L5)

(L6)

(L7)
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LE TENSEUR D'INTERACTIONS T
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Le tenseur d'interactions Tii

D'aprés 1l'expression (70)

o 1
- + -r' =0
Lijkl kafijz ) djmd(r r')
et les transformées de Fourier appliquées au tenseur de Green et A
la fonction de Dirac.Il est possible d'aboutir A une forme simpli-
fiée du tenseur d'interaction Tii.
Appelons 'K le vecteur distance entre le point définit par r et

le point r'et k le vecteur conjugué de u.

La transformée de Fourier de la fonction de Dirac est:

by
u

-lip
5 (X) = Iei"" 8(3)as (T1)

la transformée inverse est

1 1 x.0 2

6 () = — fe Kew g R (T2)

3
8«



De méme pour la dérivée seconde du tenseur de Green qui est dans
notre cas une différentielle exacte.

Par la transformée inverse de Fourier l'on obtient:

G fuy) = — “ k. k., 8 () oL KT (T3)
km,ij 3 1 J km
8 n
L'expression (62) devient alors:
1 ~ i%.u 1 i.X.u
o -i.k.u .= -i.k.u_-=
Lijkl —3 j klkj Gk&k) e dk + dim 3 J e .dk = 0 (T4)
8 « 8 n

ce gui nous améne Aa:

t°. . G (k) kk, =8 (TS)
ijkl km 173 im

avec Lo tenseur des modules élastoplastiques du milieu homogene

ijkl

équivalent pour le composite.

L'on s'intéresse au calcul des interactions entre une inclusion de
forme quelconque définie par ses paramétres de forme a,b,c et le
milieu homogéne équivalent.

De nombreux travaux ont été effectués en ce gqul concerne le calcul
de T11 pour un milieu homogéne équivalent élastique t11,r21,131,
{4).Ce type d'approche a été repris par Fassi Fehri et développé

ij

pour le calcul de T “[5].
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La principale difficuité de cette approche réside dans 1la

définition du milieu homogéne équivalent.Par le biais de 1'équation
(70),11 nous est possible de reprendre les différents travaux pré-
cédemment cités et de se ramener au calcul de T11 qui 1icl traduit
les interactions entre 1'inclusion i et 1le milieu homogéne équi-

valent qui est élastoplastique.

Démarche suivie

Introduisons les cosinus directeurs de k qu'on notera xj tel que
kj= k Xj ol le repére d'origine 0 et le centre de l'inclusion
ellipsoidale sont confondus.

L'expression (TS5) devient par conséquent:

o 2 -
Lijklxj x1 (k ka) = dim (T6)
d'on
2 - (o} . -1
k ka ( Lmjkl xj X1 ) (T7)
avec x1= sin 6 cos ¢
0 s0 £ xn
x2= sin 6 sin ¢ (T8)
0 £ & £ 2n

X_= cos ©



/’ ,’ |
4 kB Vg |
b e e ,
! |
[} . : l
| ! :
l o
R, ! I
| % .
| 0 : /’
Ve
| <4 V7
————————— v
4
11 1 s o -
or Ty ims® 2= L Ivi jvi Gpp1§ ~ ')+ Gy fyT - T ) Javiav (T9)
i1
et Jvi JV; ®m,15 = Tkinj

ii 1 ~ -ik(r-r') > = .=
rklmj_ j . J . j ) 3 klkj Gk&k) e dk dr dar

. ) o .
= 1 gy x k2 G (k) e YT aT ar
i d.id ok km

- -y ! - -
- j j j _1_3 xlijz a Xo X e ik(r-r') % aT arr  (T10)
idJidx sn pka P 4

Afin de résoudre plus facilement cette triple intyégrale complexe

effectuons le changement de variable suivant:

- - -
kr=KR (T11)



r

A
n
1
o -
]
N O
o
(= I =]
)

a/c

r—
o
(=]

is

0 0 c/a J

-t> b.c - -

dr = dR et dk = B
et l'éguation (62) devient :
L° G(K)K. ¢.. K &. =8
ijkl km t 1t n 3Jjn im

ce gqui nous permet de transformer:

1L 1 ~ -ik(r-x') > = .=
T ims™ j i j i j i 5 kiky G fk) e dk dr dr

yi gl ok 8
en
i b.c 2 -
klmj I ) I . j ¢ 2003 K- G (K) X, %),
v v v *

ce qui peut encore s'écrire sous la forme

X ¢
n

in

-ik(x-x')
e

(T12)

(T13)

(T14)

(T15)

(T1l6)

(T17)

— B> -

dK dR d4R'
(T18)



n 2n

ii a.b.c < 2
rklmj_ —3 j31n 8 de j K Gk&K) xt ¢ltxn ¢jnd ® (T19)
0 0

La partie symétrique du tenseur d'interaction est :

i1 1 i1 ii
Tewms - 2 L Tximst  Tlkms (T20)

La partie antisymétrique du tenseur d'interaction est :

it 1 i1 if
kimi = 2 L Tkims” 1km3 (T21)
eff -1

2 ~
avec K ka(k) = ( Lmjklxj xl)
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