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Avant-Propos

Certains points liés à la lecture de ce rapport sont ici développés:

. Les références bibtiographiques sont placées en fin de chaque chapitre:

certaines sont donc répétées si elles sont utilisées dans deux chapitres

différents. Elles sont référencées entre crochets par les initiales des trois

premiers auteurs de I'article suivies de I'année de parution (ex:

tABCl2l).
. Certains rappels ou éléments nécessaires à une lecture fluide sont placés

en bas de page, référencés par un chiffre entre parenthèse (ex: (1)).

. Les calculs longs et complexes ou entièrement calqués à partir de la

littérature existante sont en annexe. On y faitréférence à partfu du texte

d'une manière directe (ex: ...voir annexe X).
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CHAPITRE I : Introduction

CHAPITREI:
- Introduction -

L'effet mémoire de forme est connu depuis les années trente et si cette

étonnante propriété fait depuis I'objet d'une constante curiosité, I'usage des

alliages à mémoire de forme (AMF) reste encore peu développé. En effet,

il aura fallu attendre la fin des années soixante pour voir se concrétiser les

premières applications industrielles de cet effet. Ces applications sont alors

souvent très pointues, entraînant une production marginale: manchons de

raccordement pour tubulures dans I'aéronautique, plots amortissants ou

sécurités thermiques pour la surveillance de système de chauffage dans les

centrales nucléaires, certaines techniques médicales les emploient

également pour des agrafes ou des implants dentaires. Le développement

industriel de cette technologie est assez lent et très peu d'applications ont

débouché sur une production de masse [B94].
pourtant, les AMF possèdent des propriétés très particulières qui leur

permettraient d'occuper de nouvelles fonctions et ceo dans de nombreux

domaines tSSSTltFST]tPBgQl. La plus médiatique de ces propriétés est

I'effet mémoire: les AMF sont en effet capables de retrouver lew forme

initiale après une déformation mécanique ou thermique largement

supérieure à la déforrration éIastique ou à la dilatation thermique classique

des métaux. Les alliages à mémoire de forme sont également

superthermoélastiques, c'est à dire qu'ils sont capables de s'allonger de

manière réversible (de 3 à S%o,et jusqu'à 107o dans le cas de monocristaux)

sous I'effet d'une contrainte mécanique ou d'un refroidissement sous

contrainte. L'effet caoutchoutique est une autre de leur propriété: pour

certaines conditions de température, lorsqu'un alliage à mémoire de forme

subit un étirement, il conserve au relâchement une défonnation résiduelle

qui augmente si le matériau est de nouveau étiré puis relâché. Les AMF

-6 -



CHAPITRE I : Introduction

présentent également d'importantes capacités d'amortissement des chocs ou
d'affénuation des vibrations mécaniques.

Toutes ces propriétés sont liées à une transformation de phase àl'état solide

lJcgzl au cours de laquelle une phase mère (austénite) donne naissance de
manière cristallographiquement réversible à une phase appelée martensite

tCOC79llO9OllBP94l. Les mécanismes élémentaires de déformation liés à
cette transformation (responsables du comportement macroscopique) ainsi
que les propriétés qui en découlent sont rappelés au chapitre II.

On constate que c'est pour I'essentiel la superthermoélasticité qui est à la
base des développements industriels liés à I'utilisation des alliages à
mémoire de forme lDZ90l. L'orthodontie, I'habillement, la lunetterie, les
articles de sport sont autant de secteurs où une ou plusieurs applications
ont vu le jour. Pendant longtemps, le prix des alliages, des problèmes
métallurgiques et la méconnaissance de leur comportement ont constitué
des obstacles à ce développement. De nombreux progrès ont été réalisés
depuis le milieu des années 80. L'élaboration et la transformation de ces
alliages sont maintenant mieux connues, les prix ont baissé de manière
significative et de nombreux aspects de leur comportement sont maintenant
modélisés de façon satisfaisante. La complexité des phénomènes physiques

à I'origine de ce comportement et la diversité des échelles où ces
phénomènes agissent justifient I'emploi des méthodes modernes de
transition d'échelle pour modéliser ce comportement. Ces méthodes ont
déjà connu de nombreux succès dans la modélisation d'autres classes de
comportement et sont particulièrement bien adaptées aux matériaux
macrohomogènes et microhétérogènes tBZ84ltBZg3l. Le modèle
autocohérent s'est montré très bien adapté à la modélisation des trajets de
chargement isotherme dans les alliages à mémoire de forme (modélisation

du comportement superélastique [PEB 941).

Ce travail s'inscrit dans la poursuite de cette démarche en simulant la
réponse obtenue en fluage anisotherme (cycle thermique sous contrainte
appliquée constante). Le chapitre III traite de la modélisation du
comportement superthermoélastique des alliages à mémoire de forme, et en

7-



CHAPûRE I : Introduction

particulier du fluage anisotherrne. Une approche micromécanique permet

de rendre compte du comportement monocristallin. Le comportement du

polycristal est obtenu à I'aide de la méthode de transition d'éche|le

autocohérente. La prise en compte du caractère exothermique

(endothermique) de la transformation austénite-martensite (rirartensite-

austénite) permet de prendre en compte I'influence de la vitesse de

déformation sur le comportement superélastique'

Jusqu'au début des années 90, les alliages cuivre-zinc-aluminium (CuZnAl)

fournissaient I'essentiel des applications industrielles pour les alliages à

base de Cuivre lflgzl.Actuellement, I'alliage le plus prometteur dans cette

classe de matériaux est I'alliage de type cuivre-aluminium-berylium

(CuAlBe): comportement stable, bonnes caractéristiques mécaniques' sa

déformation de transformation affeint 6Vo pour le polycristal. Un alliage de

ce type est caractérisé mécaniquement au chapitre IV' Le Laboratoire de

physique et Mécanique des Matériaux de I'Université de Metz a développé

une technique originale d'élaboration de fil monocristallin qui permet

d'obtenir le même alliage à la fin sous forme de monocristaux et de

polycristaux. Cette technique permet une ca.ractérisation mécanique plus

complète du matériau qui est très bien adaptée à la validation d'une

approche micro-macro.

Les résultats numériques et expérimentaux sont ensuite confrontés et

confortent le choix de la modélisation car ils sont en accord sur de

nombreux points. Cette comparaison fait I'objet du chapitre V' Dans ce

chapitre, d'autres résultats relatifs à la cinétique de la transformation ou au

comportement intragranulaire sont également exploités, ce qui fait du

schéma de modélisation un outil puissant et très utile à la compréhension

des mécanismes de la transformation, parallèlement à I'observation

cristallograPhique.

Le chapitre VI conclue ce travail. On y retrouve les thèmes importants des

travaux précédemment décrits, les résultats scientifiques s'y rapportant' les

-8 -



CHAPITRE I : Introduction

possibilités d'évolution et une vision future de la continuité des travaux. En
effet, si la modélisation du comportement superthermoélastique des
alliages à mémoire de forme est une étape essentielle dans le
développement de ces matériaux, on pense aussi au problème de
I'adaptation des modèles de comportement à I'industrie, par I'introduction
dans un code de calcul de structure par exemple tc95l. parallèlement,

l'étude de matériaux tels que les TRIP-steel passe par une connaissance
approfondie du comportement des alliages à mémoire de forme tB96l.

On trouve en annexes des calculs qui ne sont pas développés dans le corps
de ce mémoire et les thèmes liés directement à l'écriture inforniatique et à
ses particularités spécifi ques.

-9 -
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Dans ce chapitre, nous abordons en premiër lieu les

caractéristiques générales des alliages à mémoire de forme et de

Ia transform.ation martensitique. En second lieu, on discute des

dffirentes approches tiées à l'élaboration de modèles de

comportement pour ces mntértaux-

ILl - INTRODUCTTON

Les alliages à mémoire de forme sont des matériaux à vocation industrielle-

Ainsi, une nonne AFNOR tA9ll définit le vocabulaire utilisé pour décrire

les divers paramètres décrivant la transformation martensitique dans les

AMF. Comme pour tous les matériaux modernes, leur maîtrise passe par la

résolution de nombreuses difficultés. Dans le cas des alliages à mémoire de

forme, la cristallographie, la métallurgie, la thermodynamique et la

mécanique sont autant de domaines que I'on doit pouvoir maîtriser si I'on

veut entreprendre la mise en oeuvre de cette nouv.elle technologie

tH92ltPB90l. La première partie de ce chapitre, préalable à toute

modélisation du comportemento a pour bufi

. de préciser les mécanismes qui sont à la base du comportement des

alliages à mémoire de forme.
. de dégager les principales caractéristiques de ce comportement. On

s'attardera plus particulièrement sur la propriété qui constitue I'objet de

ce mémoire: la supertherrroélasticité.

rr.2 - CARACTÉRISTIQUES CÉNÉRALES DES
ALLIAGES À TVTÉUOIRE DE FORME

Cette section commence par rappeler les différentes classes de

comportement observées dans les solides tLCS2l. On aborde ensuite les
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mécanismes de déformation liés à la transformation martensitique [N7g].
Les différents aspects de ce comportement sont présentés en troisième
partie [SS87]tBW4l.

II.2.I - RAPPELS SUR LES DIFtr'ÉRENTS COMPORTEMENTS DES
SOLIDES

U..2.1.1 - Comportements simples
En phase solide, on distingue généralement. trois types de

comportements simples: l'élasticité, la plasticité et la viscosité.

Fig. II-1: courbe de traction érastoplastique d,un matériau
solide classique. l^a limite érastique o, sépare l,élasticité (a)
de la plasticité (b).

(a) Très souvent, l'élasticité se traduit par une relation linéaire entre la
contrainte et la déformation. C'est une déformation réversible, après
décharge complète aucune déformation résiduelle ne subsiste.
(b) La plasticité apparaît lorsque la contrainte dépasse un certain seuil o5
(limite élastique). La déformation qui en résulte n'est plus complètement

I
I

Élasticité

E]
Fz

Éoszo
U

gP

uÉnonuenoN
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réversible, le matériau conserve une déformation permanente eP lorsque la

contrainte est relâchée (fig.Il- I ).
(c) La viscosité est classiquement observée quand le

matériau dépend de la vitesse de déformation è-

comportement du

À ces trois comportements, on peut adjoindre la dilatation thermique.

Souvent, la relation entre la déformation thermique et la température est

proche de la linéarité, on parle alors de thermoélasticité linéaire.

U.2,1.2- Comportements complexes

La courbe de traction d'un solide présente généralement plusieurs des

comportements simples cités précédemment; on parle alors d'un

comportement complexe tel l 'élastoplasticité (fig.II-1) ou la

viscoélastoplasticité. Les problèmes de mise en forme des matériaux

(laminage, fluage) imposent une bonne connaissance de ces comportements

complexes. Cependant, il faut garder à I'esprit que la majorité des systèmes

mécaniques en service dans I'industrie n'utilise que le domaine élastique(l).

Cela ne permet pas de déformation réversible supérieure à O,2Vo pour les

métaux usuels. De même, la dilatation thermique n'excède pas 0,0017o de

déformation par degré. D'autres comportements plus complexes existent

cependant dans les matériaux: ils sont liés aux transformations de phase de

l'état solide.

fr..2.1.3 - comportements liés aux transformations de phase

On utilise depuis très longtemps les propriétés obtenues par

transformation de phase lors de l'élaboration des matériaux (traitement

thermique par exemple) mais le mécanicien ne slintéresse à ces

phénomènes que depuis peu. Ainsi, lorsqu'en 1936, des chercheurs

découvrent un alliage capable de changer de forme puis de la retrouver

sous I'effet d'une faible variation de température (20 à 30 degrés), on

à s'intéresser de plus près à une transformation de phase

(1) Exemple d'un élément automobile Qongeron, portière, capot ...)-. L'élément est embouti d'une manière

complexe^afin de lui donner une forme plecise tout en conservant les propriétés mécaniques-(résistance,

Ouretq. Une fois en service sur le véhicule, une intrusion dans le domaine plastique du matériau

endommage inéversiblement l'élément et nécessite son changement ou sa réparation.
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fut observée sur de nombreux alliages métalliques et on imâgina alors
I'utilisation des propriétés des transformations de phase pendant I'utilisation
de systèmes mécaniques (et non plus seulement lors de l'élaboration des
matériaux). Même si cet "effet mémoire" est la plus spectaculaire des
propriétés des alliages dits justement à mémoire de forrne, il est restrictif de
ne considérer que cet aspect. La transformation martensitique est
responsable d'autres propriétés qui rendent ces alliages intéressants d'un
point de vue industriel IB94llDZ90l: I'effet caoutchoutique, le pouvoir
amortissant et la superthermoélasticité. À ce jour, la plupart des
applications industrielles utilise cette dernière, sur laquelle nous allons
nous attacher plus particulièrement dans ce mémoire.

I.2.2 - LA TRANSFORMATTON MARTENSTTIQT E 
.

À I'origine, la transfonnation martensitique désigne la transformation de
phase ayant lieu dans les alliages fer-carbone lors d'un refroidissement
rapide après une phase de stabilisation à haute température. Dans ces
aciers, on nomme "austénite" la phase stable à haute température et
"martensite" (en I'honneur du métallurgiste allemand Adolf Martens) la
phase issue de I'austénite par la transformation martensitique, stable à basse
température. Par extension, la transformation martensitiqùe a plus été reliée
au mécanisme qu'au produit de la transformation lui-même. Ainsi, le terme
de transformation martensitique s'est généralisé à de nombreux systèmes
dont les transitions de phase possèdent les caractéristiques typiques de celle
des aciers. C'est le cas non seulement de certains alliages à base de
fer (Fecr, FeNi,...), à base de cuivre (cuzn, cuAl, cuzn*, cuAlBe...)
mais également de certains métaux purs (Co, Ti, Cr,...), de certaines
céramiques (Zro) IK90l et de certains polymères. L'étude de cette
transition de phase a permis de dégager un certain nombre de
caractéristiques qui la distinguent des autres transformations en phase
solide des matériaux. Ces caractéristiques ont servi à établir une
classification proposée par cohen et al. en 1979 tcoc79](fig.ll-2).
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ondes de déplacement (shuffl el cinertqae et morphologie- Déformation de Bain

Energie interfaciale - Transfonlationdoninée Par - Ençie de déformation

Transformations Par déformation
homogène du réseau

Transforrrations Par
shuffle

Pas de ligne
invariante

Existence d'un
plan invariant

Trnsfonrution _
dominéz par

Energie de déformation
(vibration du réseau) (distorsion du réseau)

Transformations à
dominante dilatométrique

Transformations à
dominante déviatorique

Fig. II-2: Classiftcation des transrormations de phase displacives (sans

Wl propàsée par Cohen, olson et Clapp tCoCTgl'

1.2.2.1' Classification

La transformation martensitique est une transition de phase à l'état

solide qui fait partie des transformations sans diffusion (également

appelées displacives). Elle conduit à un changement structural pendant
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lequel les atomes se déplacent sur de faibles distances, inférieures à la
distance interatomique, et selon un mode coopératif.

Les transformations displacives sont décrites comme une combinaison
d'une déformation homogène du réseau (ou déformation de Bain) et de
shuffle, terme anglo-saxon désignant le résultat de I'action sur les atomes
d'ondes de déplacement (fig.Il-3). Le premier mécanisme se définit par un
changement de taille et de forme de la maille élémentaire, entraînant une
augmentation de l'énergie de déformation élastique (fig.Il-3d). Dans le
second mécanisme, seule la distribution des atomes à I'intérieur de la maille
change et altère la structure et la symétrie du cristal (fig.Il-3b). Dans les
deux cas, une interface séparant les deux phases (mère et.produit) est créée
et produit une énergie interfaciale.

Fig.II-3: Illustration schématique des deux mécanismes
intervenqnt dans les transformations displacives: (a)
Déformation de Bain, (b) Shffie.

Les morphologies caractéristiques de la martensite observée
expérimentalement sont manifestement associées à l'énergie de

t(

I
I

{
I

,r--
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déformation [VDK74]tN78l et entraîne que la déformation de Bain est

associée à la transformation martensitique.

Parmi ces transformations dominées par une déformation homogène du

réseau, il faut distinguer le mode de déformation principal. Dans le cas où

la déformation est à dominante dilatométrique (fig.Il-4b), il nlest pas

possible de trouver un vecteur inchan Eé pæ la transformation. Au contraire;

le volume obtenu après un cisaillement pur (déformation à dominante

déviatorique, fig.Il-4a) intersecte le volume originel, impliquant I'existence

de vecteurs dont la norme reste inchangée pendant la transformation.

Déformation
à dominante ...

Maille unité
mère ^yN*

b).. .oi

v'> v
(ou V' < V)

V'=V

Volume V

Fig.II-4: Représentation schématique les contributions
diviatorique (a) et dilatométrique (b) d'une déformation
de Bain.

pendant [a transformation martensitique, la variation de volume est

généralement faible et il existe une interface commune aux phases mère et

martensitique (invariante à l'échelle macroscopique) IJC}?|. De ce fait, on

classe la transformation martensitique dans les transformations impliquant
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une déformation à dominante déviatorique, avec exi'stence d'un plan
d'accolement (ou dhabitaQ entre les phases mère et produit.

Parmi ces transformations, on peut encore différencier les transfonnations
quasi-martensitiques dont I'amplitude des déplacements due aux vibrations
du réseau est grande par rapport à celle induite par la distorsion du réseau.

En résumé, les caractéristiques essentielles de la transformation
martensitique sont les suivantes:

L' C'est une transformation sans diffrrsion. Il n'y a pas de modification
de la composition chimique du matériau et elle progrebse d'une manière
indépendante du temps (le mouvement de I'interface enhe la phase mère
et la phase produite est simplement limité par la vitesse du son dans le
matériau)
2' Elle implique une déformation du réseau cristallin qui conduit à un
changement de forme macroscopique caractérisé par (fig.Il-5):

- une faible variation de volume (dans les AMF).
- un cisaillement important selon un plan et une direction bien
définis.

I

I
t - - _ _ _ _ _

.. ' Phase mère

Fig.II-S: Représentation sckématique du changrment .Jorm,
macroscopique associé à l'apparition d'une variante de mnnensite.

3. La transformation est associée à une diminution de symétrie: en
conséquence, différentes variantes d'orientation équivalente sont formés
[vDK74]. un monocristal de phase mère se transforme en une ou
plusieurs variantes séparées par des interfaces (fig.Il-6). Afin de
minimiser l'énergie d'interaction entre la martensite formée et I'austénite
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encore présente, ces variantes ont généralement la forme de plaquettes

aplaties dont le plan principal est le plan d'habitat ou plan d'accolement.

Ce plan et le plan de cisaillement de la martensite sont généralement

bien définis pour une classe d'alliage.

Fig. l l -6: Micrographie et représentat ion
s chénnt i Et e d' une transformation polyvariante cw e c
MI, M2, M3 trois variantes de martensite et
l'austénite IP890].

4. La transformation martensitique démarre ponctuellement

nucléation. La croissance a lieu par déplacement des interfaces

convertit la phase mère en martensite. Ce déplacement d'interface

produit des frictions avec le réseau cristallin qui entraînent une

dissipation intrinsèque. Cette dissipation est à I'origine de la différence

entre les températures de transformations austénite-martensite (directe)

et martensite-austénite (inverse) . La transformation martensitique

s'accompagne d'un phénomène d'hystérésis.

5. C'est une transition de phase du premier ordre. En conséquence, les

transformations directe et inverse sont respectivement accompagnées

d'un dégagement de chaleur (transition exothermique) et d'une

absorption de chaleur (transition endothermique) (fig.Il-7).

par

qui
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Clmleur
dégagée

Quantité de
chaleur ÂQ

Chaleur
absorbée

Fig.II-7: Quantité de chaleur AQ dégagëe pendant une
transfonnation nnrtensitique lors d'un cycle thermique à
contrainte nulle. Mesure par calorimétrie dffirentielle à
balayage (DSC) obtenue par Hautcoeur A. - LPMM -
Université de Metz tH96l.

6' Comme pour tout changement d'état, la contrainte et la température

agissent sur la transformation martensitique. Ces deux quantités sont les
variables thermodynamiques extérieures qui contrôlent la
transformation.

Cependant, la transformation martensitique ne produit pas d'effet mémoire
dans tous les matériaux. Pour ceci, il faut que la transformation soit
thermoélastique, c'est à dire qu'elle ne mette en jeu que des phénomènes

élastiques et ne provoque aucune déformation plastique de la phase mère.
Dans ce cas, la transformation inverse se déroule par mouvemerits inverses

des interfaces et non pas par nucléation de I'austénite dans la marterlsite.

Finalement, c'est une "transformation de phase displacive thermoélastique

du premier ordre caractérisée par une déformation homogène du réseau

-23-



à I'origine du comportement particulier des alliages à mémoire de forme.

L'analyse des mécanismes de déforrration liés à la croissance des variantes

de martensite permet d'en déduire un certain nombre de caractéristiques

particulières.

L.2.2.2 - Mécanismes de déformation

La transformation martensitique constitue un mode de déformation

ayant pour origine un changement du réseau cristallin. Ce changement de

réseau, appelé déformation de Bain; s'accompagne de contraintes internes

très importantes dues à la coexistence des deux phases pendant la

transition. Pour relaxer ces contraintes internes, on innoduit un mécanisme

d'accommodation à réseau invariant. Cette dernière déformation peut être

un glissement pur, un maclage ou une combinaison de glissements et de

macles pouvant se réaliser soit dans I'austénite, soit dans la martensite. En

grandes déformations, I'addition de ces deux déformations n'assure toujours

pas I'invariance du plan d'habitat. Une transformation supplémentaire par

rotation est donc nécessaire pour décrire totalement la transformation

globale (frg.tr-8).

glissement maclage

Bain
* -+

Réseau
invariant

+
Rotation

A M AM

Fig.II-\: Décomposition de la transformation- martensitique en
Ecanismes de déformation simples: déformation de Bain, déformation
à réseau invariant et rotation.
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Finalement, la déformation macroscopique qui en résulte se compose d'un
glissement parallèle au plan de I' interface et d'une extension
perpendiculaire à ce plan (fig.Il-9).

Plan dhabitat

F ig. I I -9 : Caractéristiques cristallo graphique s as socié e s
à laformntion d'une variante de mnrtensite.

Ainsi, la théorie phénoménologique de Weschler, Lieberman et Read

[WLR53] permet de déterminer à partir des mesures cristallographiques
effectuées sur les deux phases et la donnée de la déformation à réseau
invariant, les caractéristiques de la transformation qui sont tSWTgO]:
' La normale n au plan d'accolement séparant I'austénite de la martensite
. La direction de transformation m
. L'amplitude de déplacement g suivant la direction m
. Les relations d'orientation cristallographique entre les deux phases

Ce mécanisme est à la base des différents comportements observés dans les
alliages à mémoire de forme. Selon le nombre, la nature et la séquence des
cycles de chargement thermomécaniques, on distingue des classes de
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comportement corespondant à des mécanismes physiques différents mais

faisant toujours intervenir la transformation martensitique. De nombreuses

observations expérimentales IDDATS]IGS6I ont montré que, dans le cas de

la plasticité de transformation pure (transformation martensitique en

I'absence de plasticité classique), les mécanismes de déformation sont au

nombre de trois: formation de martensite orientée, formation de structures

autoaccommodantes et réorientation des variantes (tab.Il- I 0)'

Tab.II-10: Mécanismes de déformation élémentaires intervenant lors

7,u*t ,onsformat ionmarteni i t iq , , .Aest I ,austéni te,MIetM2deux
variantes de mnrtensite.

n*H* fl
â Transformation avec déformation

macroscoPique

(i) Formation (réversible) de

martensite orientée Par des

contraintes internes ou appliquées.

l*H* ffi
â Transformation sans déformation

macroscoPique

(ii) Dans certains sYstèmes, les

variantes s'arrangent de telle

manière que les changements de

forme s'accommodent mutuellement

(lors d'un refroidissement sans

contrainte appliquée par exemple).

ffi*Ë*fl
=à Déformation macroscopique sans

transformation

(iii) Réorientation Partielle et

réversible des variantes Par

application des contraintes externes.
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.2.3 - Diagramme d'état
aspect intéressant des transformations martensitiques est le rôle

joué par les contraintes externes (hydrostatique ou uniaxiale par exemple).
La thermodynamique et I'expérience montrent que les températures de
transformation sont affectées par I'application de telles contraintes. Ainsi,
un alliage à mémoire de forme monocristallin se caractérise par un
diagramme d'état qui indique, selon les valeurs de la contrainte et de la
températu re, l' état microstructural du matériau (fig. tr- I 1 ).

E]
Fz
?
ù
Fzo
U

Mf Ms As Af TEMPERATTIRE

Fig.II-ll: Diogramme d'état schémntique pour un AMF
monocristallin. Ins lignes MSMS, 6#5,) et MJM1
reprësentent respectivement Ie début et la fin dè ia
transformation directe austénite-martensite (inverse
mnrtens it e - aust énit e ).

Lors du chargement de I'alliage monocristallin(2), la phase martensitique
apparaîtra sur la ligne MSMS'et la transformation sera complète au-delà de
la ligne MrMr. Enhe ces deux lignes, il y a coexistence des deux phases. À
la décharge, la transformation inverse sera effective de AsAs, à ArAr. La
différence entre les températures de transformation directe et inverse
représente I'hystérésis de la transformation ts93l.

(z/ Le diagramme d'état pour un polycristal n'est pas aussi simple et évident: les températu.", d" début
et de fin de transformation ne sont pas aussi clairement définies (voir ch.rv).
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transformation T dépend de I'entropie de déformation ÂS et de la

déformation de transformation gT 1liée à la formation d'une variante) dans

la direction de la contrainte appliquée [WBR79]

Remarque: La relat ion entre dO et dT est constante

expérimentalement , ce qui signffie que la quantité thermodynamique

^S est indépendante de la température et de Ia containte.

Connaissant la déformation de transformation, les essais de traction

uniaxiale sont très utiles afin de déterminer I'entopie de

transformntion.

Selon le trajet de chargement dans I'espace des contraintes et de la

température, on observe des réponses en déformation tout à fait différentes,

traduisant différents comportements ou propriétés que I'on peut regrouper

en cinq classes.

11.2.3 - COMPORTEMENT DES ALLIAGES À IUEUOIRE DE FORME

Les alliages à mémoire de forme présentent différents types de

comportements: effets mémoire simple et double sens' effet

caoutchoutique, superthermoélasticité. Ils présentent égalemênt un fort

pouvoir amortissant.

fr..23.1- Effet mémoire simPle sens

Cet effet est observé lors d'un chargement séquentiel (fig.Il-l2). Un

matériau à l'état martensitique, déformé mécaniquement d'une manière

apparemment irréversible, retrouve sa forme initiale s'il est chauffé dans le

domaine austénitique.

AS

;f
do
dT
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c)

A
( f=0)

B
(f = 1)

(yD
(f = 1)

E
( f=0)

E
=

ET=0

f,
ETÉO

n

En A, l'échantillon est entièrement austénitique,
la fraction volumique de martensite f vaut 0.

Le refroidissement jusqu'en B provoque la
transformation complète de l'échantillon par la
formation de variantes et de groupes
autoaccommodants, entraînant u ne déformation
de transformation macroscopique ET nulle.

L'application d'une contrainte favorise les
variantes les mieux orientées et entraîne une
réorientation, déformant l'échantillon d'uhe
manière apparemment irréversible.

Le retour en phase austénitique (point E) par
réchauffage a pour effet d'annuler la
déformation résiduelle par la transformation
inverse martensite -> austénite

Fig.II-12: a) chargement thermomécanique peftnettent d'obtenir: b)
I'effet mémoire simple sens. c) description des mécanismes.

1I.2.3.2 - Effet mémoire double sens
Cet effet se manifeste lors d'un cycle thermique sans contraintes

appliquées après que le matériau ait subi un traitement d'éducation. Cette
éducation consiste à modifier l'état interne du matériau (par piégeage de la
martensite ou augmentation de la densité de dislocation [RG87]ISVD92])
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au moyen de traitements thermomécaniques. On obtient ainsi un champ de

contraintes internes spécifique qui oriente les variantes et entraîne une

déformation macroscopique de transformation lors d'un refroidissement

sans contraintes appliquées (fig.Il- I 3).

Fig.II-L3: Représentation schématique de l'ffit mémoire
dàuble sens. a) Exemples de traitements d'éducation (en
pointillés gras) et chargement (en trait fin) permettant
d'obtenir l'ffit mémoire double sens (b).

Le matériau peut alors prendre deux états stables par simple variation de

température.

II.23.3 - Effet caoutchoutique

L'effet caoutchoutique est moins tié à la transformation martensitique

elle-même qu'au produit de cette transformation. La phase martensitique se

caractérise par I'existence de nombreuses interfaces entre variantes de

martensite. Si une contrainte inférieure à un certain seuil est appliquée, le

mouvement de ces interfaces possède un caractère réversible. Ceci entraîne

que pour une contrainte donnée od, la déformation totale e est nettement

supérieure à la déformation élastique re de la martensite (fig.Il-l4). Cet

effet est désigné par effet caoutchoutique ou, dans certains cas' par

pseudoélasticité par réorientation.
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-Jr--->
Ei-e3l- rreor -l

Fig.II-L4: Représentation schémntique de l'ffit caoutchoutique. a)
Chargement mécanique et b) Résultat.

n23.4 - Pouvoir amortissant
Cet effet est directement relié au mouvement des interfaces

austénite/martensite et martensite/martensite. En effet, un échantillon
martensitique consiste en un grand nombre de domaines (ou plaquettes)
d'orientations cristallographiques différentes qui sont mobiles sous I'action
d'une contrainte. La friction associée au mouvement réversible des
interfaces entraîne une transformation irréversible d'énergie mécanique en
énergie thermique dissipée. Ceci est la cause du fort pouvoir amortissant
6.s alliages à mémoire de forme (fig.Il-l5).

On observe, par exemple lors d'oscillations mécaniques libres, une
diminution de I'amplitude des oscillations en fonction du temps (fig.Il-l5a).
Si ^W est la perte d'énergie par cycle et W l'énergie méianique du
système, on définit le ffottement inteme F par:

1 ^\ry
F_

2n V/

Le facteur de qualité Q (F=Q- 1) prend des valeurs très différentes en
fonction de l'état cristallographique du matériau: c'est pendant la
transformation martensitique qu'il est le plus important car il est associé au
mouvement des interfaces entre austénite et martensite (fig.Il-lsb).
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a) Amplitude d'une
sollicitation mécanique

q-t

r0-2

5.10-3

104

Martensite

F\g.II-LS: Représentation de l'ffit amortissant des alliages à mémoire
de forme.

II.2.3.5 - Superthermoélasticité

Le comportement superthermoélastique est observé lorsque la

transformation est assistée par une contrainte appliquée. Lors d'un essai

mécanique (essai superélastique) ou d'un cycle thermique (fluage

anisotherme), la transformation martensitique est responsable de

déformations de plusieurs ordres de grandeur supérieurs à celles des

alliages classiques, et ce, d'une manière recouvrable (fig.Il-13).

a) Superélasticité:
La température de I'essai n'influe pas sur la déformation maximale eC

mais sur les contraintes seuils de transformation OB, OC, OD et OE: plus la

température est élevée, plus ces contraintes le sont également.

Bien que la transformation martensitique soit indépendante du temps, la

vitesse de déformation possède une forte influence sur le comportement

superélastique. Lorsque celle-ci augmente, la contrainte seuil de

transformation (oB) et la pente de transformation (ligne BC) augmente

également. Au contraire, I'hystérésis de la transformation diminue

tDDA78l. Cet effet est lié à la chaleur latente de transformation,

responsable d'un couplage thermomécanique (fig.Il- I a).
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a) T=Ti t

* De O à A et B: Thermoélasticité
classique de I'austénite.
x De B à C: Création et croissance
des variantes de martensite.
* De C à C' et D: Thermoelasticité
classique de la martensite.
t De D à E: Retour pseudoélastique
des variantes.
* De E à O: Retour thermoélastique
de I'austénite.

EjS.II-L3: Représentation de l'effet superthermoélastique dans lè cas
d'un essai de superélasticité isotherme (a) et d'un àssai de fluage
anisotherme (b) sur un monocristal.

E Chargement imposé

Chargement réel: l'échantillon
s'échauffe (transformation
exothermique)

MS 1i T
Fig.II-14: Représentation schématique du
couplage thermomécanique du à la chaleur
lat ent e de transfo rmntion.
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nature cristallographique de l'échantillon. S'il s'agit d'un.monocristal, un

essai de traction occasionne I'apparition d'une unique variante de

martensite [DKT74] qui entraîne une déformation réversible pouvant

arteindre l0-l (fig.Il-15). Au contraire, dans un polycristal, plusieurs

variantes apparaîssent dans chaque grain, entraînant une déformation de

transformation plus faible, pouvant atteindre jusqu'à 6l0-2 (fig'Il-16)tsl'

Fig.ll-|5: Éprouvette monocristalline avant et après transforntation

ffi-tt, ,n itartensite sous l'ffit d'une containte (d'après Dominiak S'
- LPMM - (Jniversité de Metz).

6)Bupp91la rhermoélasricité linéaire des aciers ou alliages classiques ($II.2.l.l) représente des

déformations révcrsibles d'environ 1g-3 pour des chargements isothermes (essai de traction par

exemple) ou de | Û5 K-l lors de variations de tempéralure'
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500 um

Fig.ll-16: Micrographies montrant
nmrtensitique dans un polycristal de
LPMM - Université de Metz).

la croissance
CuAIBe (d'après

de Ia phase
A. Eberhardt -

-15



b) Fluage anisotherme:

Les températures de transition augmentent lorsque la contrainte

appliquée augmente. La déformation maximale de transformation est

également fonction de cette contrainte. Pour des contraintes importantes,

on obtient une déformation similaire à celle obtenue lors d'essais de

superélasticité. Si les contraintes sont faibles, on observe I'apparition de

variantes et de groupes autoaccommodants (fig.Il-17) qui font chuter la

déformation de transformation.

100 um
t+

Fig. l l -17:  Format ion de groupes de var iantes

iîtooæonttnodantes l.ors d'un refroidissement SoLts .contrainte

nulle (cl,après Dominiak s. - LPMM - Université de Metz).

Là aussi, le comportement dépend de la nature cristailographique de

I'échantillon (fig.II- I 8).

CHAPITRE II: ûude btbl
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l0-r
Déformation
maximale de

transformation

3à610-2

Contrainte appliquée

FiS.lI-18: Représentation schématique de Ia
déforrnation mnximnle de transformation lors d'essais
de fluage anisotherme pour un mono et un
polycristal.

Les applications industrielles de la superthermoélasticité sont multiples:
branches de lunettes, fils et prothèses dentaires...[894].'Cependant, elles
recourent principalement à I'effet superélastique isotherme. Le
comportement observé en fluage anisotherme n'est pas encore exploité, le
manque de modèles et une certaine méconnaissance du comportement en
sont les principaux responsables.

11.2.4 - DIFFERENTS TYPES D'ALLIAGES ET DOMAINES
D'APPLICATION

Historiquement, les alliages de nickel et de titane (NiTi) sont lçs premiers
alliages à mémoire de forme à avoir été utilisés dans I'industrie. La
métallurgie de ces alliages est complexe et leur coût reste par conséquent
très élevé. Moins onéreux, les alliages cuivreux sont également plus faciles
à fabriquer et à mettre en oeuvre. Cependant, ils résistent assez mal à des
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aluminium-nickel (CuAlNi) ont une meilleure tenue en température

(usqu'à des températures d'environ 200"C) mais sont plus difficiles à

élaborer que les CuZnAl (tab.Il-l9).

TiNi CuAlNi CuZnAl

Densité fte/m3) 6500 72W 7800

Résistivité (10-6 Wm) Austénite

Martensite

I

0.8

0.1

0.14

0.07

o. l2

Chaleur spécifi que (J/lcg/K)- 470-620 400480 390

Chaleur de transformation (J/ke) 250æ 8000 80m

Module d'Young (GP4) 70-98 80-100 70-100

Limite élastique (MPa) Austénite

Martensite

150-300

200-800 150-300 r50-3m

To de transformation (oC) -200/100 -zm,ll70 -2æ1r20

Hvstérésis ("C) 20-30 20-30 t0-20

Amortissement (Vo) t5 l0 30

Déf. de transformation (%o) Monocristal

Polycristal

t0

4

10

2

l0

2

Tab.II-|9: Propriétés thermomécaniques e,t de pansformation des

principaw alliages à mémoire de forme tBPg4l'

Les alliages de cuivre-aluminium-béryllium (cuAlBe) développés

récemment présentent de bonnes caractéristiques mécaniques et une

déformation de transformation supérieure aux autres alliages cuivreux, il

est actuellement I'alliage le plus prometteur au niveau industriel'

Les domaines d'application des AMF peuvent être classés en quatre

classes : actuateur, connecteur, superélastique et amortisseur'

. Les actuateurs électriques ou thermiques servent à la production d'un

travail (force et déPlacement).
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Domaines d'application
des AMF

Secteurs industriels

Contrôle du déglaçage des
lignes de haute tension

Contrôle du fléchissement
des lignes de haute tension

Disjoncteur
Fusibles réarmables pour

transformateur

Actuateurs:
Changement de
forme et production
d'un travail (ressort,
lames...)
- électriques
- thermiques

Valve anti-feu
Système de détection

AutomobilelTransport:
Activateurs dans les

Embouts pour cadre deConnecteurs:
Maintien, serrage,
positionnement de
pièces, attaches de
toutes sortes

Connecteurs à grand
nombre d'entrées-sorties

Relais de sécurité

Mécaniquedivens:
Revêtement anti-cavitation
Amortisseur mécanique
Rondelles
Embouts de tuyauterie

Superélastiquæ:
Déformation
importante et reprise
de la forme initiale
une fois la contrainte

Branches de lunette
superélastiques

Fils superélastiques
Amortisseurs:
Diminution du
niveau de bruit et
des vibrations superélastiques

Prothèses dentaires

,CHAPITRE II: Etude bibliograi,': .

iages à mémoire de forme tB94l.tions des

-39_

Planche. I I -20 : Principales



CHAPITRE II : É,tude bibliosraphique

Les connecteurs utilisent I'effet mémoire double sens et le retour

contraint. Le but est de produire une force (de serr4ge par exemple)

importante.
Les applications de la superélasticité sont liées aux importantes

déformations réversibles qu'il est possible d'obtenir.

Les amortisseurs s'utilisent afin de diminuer les niveaux de vibration et

de bruit.

Ces différentes classes de comportement peuvent être utilisées dans tous les

secteurs industriels (Planche II-20). Les principaux succès proviennent des

applications de la superélasticité dans le secteur du textile (armature de

soutien-gorges [T90]), de la lunetterie (branches et pont de lunette

superélastiques tM92l) et du biomédical tF92bl (fils dentaires

superélastiques tF88ltF92al). Pour les connecteurs, la bague d'étanchéité

Raychem tR89l est I'application la plus importante. Les actuateurs sont

multiples (brise roches [T92], compteur de cycle,...tA95l) et peuvent être

intégrés dans de nombreux mécanismes (thermomarqueur, cafetière

électrique, friteuse,...) tB94l tT90l U921.

II.3 - MODÉI-ISNTION DU COMPORTEMENT DES
ALLIAGES À MÉMOIRE DE FORME: LES
NMTÉNENTES APPROCHES

II.3.1 - OBJECTIF

Le but essentiel du présent travail est de décrire le comportement

thermomécanique d'un alliage à mémoire de forme. Ceffe prédiction, sous

forme d'une simulation numérique, doit permettre de déterminer la réponse

(principalement la déformation) à un chargement donné (contraintes et

température) la plus proche possible de la réalité expérimentale.

L'élaboration de modèles de comportement des alliages à mémoire de

forme est rendue particulièrement difficile par le caractère non linéaire de
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la transformation martensitique. Cependant, de nombreux travaux tels ceux
de Saburi T. [SWT80], Berveiller M. lBZ84l, Tanaka K. [TKS86], Sun

Q.P. tSH94l, Patoor E. [PEB94]... ont considérablement fait avancer la
recherche dans ce domaine. L'élaboration de lois de comportement du
matériau amène à envisager plusieurs types de démarches. Les deux plus

courantes sont I'approche phénoménologique globale connue depuis
longtemps et I'approche "micro-macro" (microscopique avec transition
d'échelle) qui se développe fortement actuellement.

11.3.2 - LES APPROCFTES PTÉNOTr,TÉUOIOCIQI.JES . LE MOPÈI,E
BOURBON LEXCELLENT

L'approche phénoménologique repose sur une description macroscopique
du phénomène à modéliser. Cette méthode pennet de traiter le milieu d'une
manière homogène à I'aide de lois standards dans lesquelles les
phénomènes physiques sont représentés par des variables. Ces dernières
sont identifiées à partir d'essais macroscopiques usuels. Les méthodes
découlant de cette approche sont très utilisées car elles donnent des
résultats rapides et bien adaptés aux cas de chargements monotones et
proportionnels. Ces modèles s'intègrent aisément dans un code de calcul de
structure. Cependant, dans le cas de chargements plus complexes, les
paramètres du modèle sont difficiles à obtenir par I'identification
expérimentale. Ils manquent d'une base physique et ne tiennent pas compte
explicitement de la microstructure. Par conséquent, il est difficile de
prévoir dans quel sens joue la microstructure vis à vis de telle ou telle
propriété mécanique globale. Ces modèles souffrent d'un manque de
caractère prédictif, ils ne prédisent pas par exemple le comportement
dissymétrique des alliages à mémoire de fonne observé en traction et en
compression: la prise en compte phénoménologique de ce caractère
nécessite d'introduire une variable supplémentaire (à identifier).
De nombreuses études phénoménologiques ont servis à la modélisation du
comportement des alliages à mémoire de forme, pour les chargements
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mécaniques isothermes ITKS 861 tF87l [PEB 88a] [RL94] ou anisothermes
lBe2ltLBLe4lIBLLesl.

On discute ici d'un modèle de superthermoélasticité qui, pour rendre
compte du comportement en fluage anisotherme, considère deux types de
martensite: une martensite "autoaccommodée" (ou "thermique") et une
martensite "orientée" possédant chacune leur propre fraction volumique
bien qu'il n'existe aucune différence cristallographique entre ces deux
martensites. Le modèle Bourbon-Lexcellent [895] s'inscrit dans le cadre de
la thermodynamique des processus irréversibles. L'énergie libre'spécifique
du matériau permet, par l'écriture du second principe de la
thermodynamique, de définir les critères de début de transformation directe
et inverse.

* Hypothèses et loh de comportement

Le système considéré est un système triphasé:
Phase l: austénite
Phase 2: martensite autoaccommodante. Thermiquement activée, cette
martensite ne génère pas de déformation macroscopique.
Phqse 3: martensite orientée. Induite par la contrainte, la totalité de la
déformation de transformation lui est associée.

Soient to, el, ef et eff les déformation totale, élastique, de

transformation et thermique de la phase cr (c=1, 2 ou 3). Les constantes
thermoélastiques sont considérées égales dans les trois phases.

-ef =tr'

Llhypothèse qui consiste à différencier deux martensites permet d'écrire:

tèl=,?=t3 =t, et tf=r?

=) gt =g?rl =r?-o

(rr.1)
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En notant f, f6 et fu les fractions volumiques totale (f=f6+f1), de

martensite orientée et de martensite autoaccommodée, la loi d'éitolution de

la déformation de transformation est donnée par:

êr = eTfo (rr.3)

avec eT la déformation maximale de transformation, mesurée à partir d'un

essai de traction. Une première imprécision du modèle provient de

l'absence de loi d'évolution pour eT. Cette variab.le est supposée

indépendante du chargement appliqué.

La déformation totale e du matériau triphasé s'écrit:

et les lois de comportement s'écrivent alors:

s - (l - fo - rr)rt + f7E2 + foe3

o=pfl=o.
avec E le module d'Young, p la masse volumique et Q l'énergie libre du

système.

x É,nergte tibre du système

L'énergie libre spécifique de chacune des phases s est composée d'une

énergie chimique, d'une énergie élastique et de la chaleur spécifique.

Qo(r*,r)= oâo -r,âo . 
+(r" 

-efl -ri) ' *cu[t-*

ufo 
"t 

,f,or én"tgie interne et entropie de la phase u à I'

thermodynamique
Cv: chaleur spécifique

T et Tg: température et température de référence

L'énergie libre du système triphasé est défini de la manière suivante:

(rr.4)

t= te  fs t  * t1  e t er = erfo (II.5)

-rln r Iro)
(rr.6)

équilibre

a

o
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O - (l - fo - fr)Ol + fr 02 + fo 03 + ̂ O

ÂQ est un terme d'interaction entre les différentes phases, choisi comme

étant donné par la relation:

ÂQ = (fo * rrXr - f. - fr)Qi, + fofl$1s

(rr.7)

(rr.8)

Qit ( Q;1) représente l'énergie d'interaction entre I'austénite (la,martensite

orientée) et la martensite (la martensite autoaccommodée).

Le calcul donne pour l'énergie libre du système:

0(e,r,fo,fr)= 3(,-rr fo -rr)' +cfr-r0 -trn+l
2p \  

v  - t  
\  tO )

* Inis d'évolation

L'inégalité de Clausius-Duhem permet d'écrire les équations d'état et de

définir les critères de transition de phase. Bourbon et Lexcellent.

choisissent de séparer en deux parties cette inégalité, ce qui revient à

découpler la martensite "thermique" de la martensite "orientée". Sous

forme incrémentale, elles s'écrivent:

nltrlt>o et nftrlft>o (r.11)

où II: et IIf sont les forces motrices associées à I'apparition des

martensites orientée et thermique.

+uôl - r *ôt - fr6(r) + f(l - f)qit

avec: nf tr l  = (uôt - 
"ât )- t( .ât - 'ôt 

)

rl - 
#=+-(r-2r)oit 

- rrôi, +nfitrl

ri = 
#=-(r-2r)Qit 

-foôi, +n6trl

(rr.e)

(r.10)

(rr.12)
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Pour préciser les cinétiques de transformation, Bourbon et al. définissent

deux fonctions critères Yl et Y2 pour chacune des deux martensites afin de

caractériser les transformation directe et inverse: dYj=g définit la

transformation directe et dYj=O h transformation inverse (a=o ou T).

yJ - ill - t! tzc ) et yA --rl *k?@ù Gr.r4)

Les fonctions k sont prises sous les formes suivantes:
*

r.f tro) = +m(l- ro)+ (oOn - ô,,)r"
ao

r.f rrr ) = +fo, "(-o*(t-tg)) - zlr"1r - rr) * (a0,, - ô,,)r,UiL J
r.3rr.): +h(ro)* (+Q,, - ô,,Xr" - r)

u1 
. t

n?rrr): +lr-or"(-o'(t-^9))lh11 + (00,, - ôi,)(rr - r)
"î l, .l

Les critères (II.14) permettent d'obtenir les lois d'évolution de f6 et fu.
Cependant, elles doivent encore satisfaire les expressions suivantes:

pour ra tansformntion directe: {1" 
= -l:-fa)b' t

Lrr = -(l -rri'i t 
(II'15)

Pour Ia transformntion inverse: Jil 
= -fob? f

tr; = -rr;1 i GI 16)

Les paramètres introduit, ("L ,,uzo,u'r,uT,b1,b2,b'-,b; ) sont à

déterminer d'une manière phénoménologique par l'étude de résultats

expérimentaux. Cette approche permet d'obtenir un bon accord avec les

courbes expérimentales de superthermoélasticité (fig.Il-21). Ce modèle

ignore cependant la réalité physique du mécanisme de déformation associé

à la transformation martensitique, en particulier la multiplicité des produits

de la transformation (les variantes). Les paramètres de ce modèle n'ont,

-45 -



CHAPITRE II : Étude bibliosraphique

pour certains, aucune rêalité physique: on leur assigne une valeur qui

permet aux résultats de colrespondre aux essais expérimentaux.

r 0 æ s 4 0 5 0 æ 7 0 8 0 9 0

Fig. II-21: Confrontation des conrbes expérimentales {Cineq
et théoriques obterrues par l'approche phénonÉnologique de
Bourbon-Lexcel lent [895]. a) Essai superélast ique à
T=Ms+16"C. b) E'ssai dè fluage anisothenne solts 80 MPa.

On choisit dans ce travail une approche micromécanique avec transition

d'échelle qui nécessite I'utilisation de variables internes représentant au

mieux la microstructure et possédant un sens physique précis.

II.3.3 - LES APPROCHES PAR TRANSITION D'ÉCHELLE

Ces approches d'homogénéisation, ou micro-macro, utilisent une transition

d'échelle qui prend en compte I'influence des paramètres microstructuraux

sur le comportement global. Plusieurs approches existent, chacune étant

optimale pour une certaine microstructure.

Les méthodes d'homogénéisation périodique [8L76][P87] donnent de bons

résultats pour des matériaux de type composite à fibres. La méthode des

modules effectifs tP87l est optimale lorsque le milieu présente un faible

désordre tandis que les méthodes autocohérentes sont très performantes

pour des milieux présentant des microstructures très désordonnées

(matériau microhétérogène tel que I'acier et ses alliages). Elles visent à

Tccr

l:10

l?0

t00

EO

(fr

10

0

Stnin (f,,)

l,t '
u[ tfl")
3l

zaf
26f
2.41
221

IJ
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déduire le comportement d'un milieu hétérogène de celui de ses
constituants.
L'utilisation des méthodes autocohérentes nécessite au préalable une bonne
description du comportement au niveau microscopique. À ce niveau, les
approches peuvent être différentes. On discute dans un premier temps
I'approche micromécanique utilisée par Sun tSH93l puis la méthode
développée principalement par Berveiller et Zaoti lBZ84lIBZ93l qai
servira à rendre compte du comportement macroscopique à parth de l'étude
du comportement monocristallin (Chapitre III).

II.33.1 - L'approche de Sun [SH93]tSH94l
Pour déterminer le comportement superthermoélastique des alliages à

mémoire de forme, Sun Q.P. et Hwang K.C. utilisent une approche
micromécanique basée sur la thermodynamique de la ffansfonnation. Le
volume représentatif du comportement global est constitué d'un ensemble
de grains pour lesquels il n'existe que deux états microstructuraux
possibles: austénitiques et martensitiques. Les grains transformés se
comportent comme une inclusion de fraction volumique f dans une matrice
élastique représentée par les grains non transformés (fig.A-2z).

Ei3,  Ei i ,  T

1) 'lf -('
/

%
I'r,

i:)v,

û'r
= -  o -

2.oy

Elément
représentntif

GraiiEchantillon

Fig. II-22: Microstructure et modélisation
l' é lément r e pré s entatif.
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Dans l'hypothèse des petites perturbationso la déformation totale

macroscopique est donnée par la moyenne volumique des défonnations

Si V, Vn,, VI sont les volumes de l'élément représentatif, de la, matrice et

de I'inclusion (V=Vm+VÙ et pour un matériau isotrope et homogène, la

déformation macroscopique E est obtenue par la relation suivante:

locales élastique ee et inélastique eP.

E', = ('i ), . ('l ),

= M,jnrn + t(t i )n

macroscopique, Sun obtient:

ËI = Mi;r.rir.r + f (rf )ou, 
= Mi3roin + ef f

(rr.r7)

(rr.re)

(rr.20)

(u.2r)

(n.22)

(tr.18)

D'une manière incrémentale, en supposant la vitesse de déformation

moyenne microscopique faible devant la vitesse de déformation totale

Eij =n[ +ef

La déformation inélastique (de transformation) locale eP est dirigée suivant

la contrainte moyenne dans la matrice sM et est limitée par I'amplitude du

cisaillement g du réseau.

'f 'f "n
= 13 elr

oY =;.Ff+
,3q =3,F''ff

ef
'rt.- tlf

= - ç : -
z "oy

avec: g

sM représente I'effet combiné des contraintes macroscopiques extérieures

et des contraintes internes. Selon Eshelby et Tanaka, ce tenseur s'écrit pour

une inclusion sphérique:
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'f = (": )u,= S,j (rr.23)

(tr.24)

f
t .

avec: fcu = 
J ldfl la fraction volumique cumulée
0

de martensite et D6 une constantè du matériau.

(r)(sl )v
(rXsv - 7)

fB1

21t
avec: Br (r)

ls( l  -  v)

* Etude thermodynantique

L'énergie complémentaire Y associée à la transformation est fonction des
variables de contrôle E (contrainte appliquée) et T (température) et de deux

variables internes f (fraction de martensite) et (rf ) (déformation
' ' J / V I

moyenne de transformation). Pour un volume unitaire, on a:

( , \
y[ >,T,f,(eP\ l=-(u/, +\i/z *wru, +ÂG.6 -r,:EI) tn.zsy

[ t - ' r /vr /  \  r

. Wl+W2 représente l'énergie de déformation élastique.
1

\Ml =:EiiMiinIn est reliée directement à la contrainte

macroscopique et

w2 : -Irr(r)e2r * f,tr(rx2 (ril )u, (rf )", esr la cause des

contraintes internes produites par la transformation.

. wru. = 
6(yrta- ye )f constitue l'énergie surfacique. 'th{ et ïn sont les

d6

énergies surfaciques des phases martensite et austénite et do le diamètre
du grain.

' ÂGch : ^GA+t (r)r est l'énergie chimique

Sun et al. décrivent les effets d'hystérésis en introduisant un pseudo
potentiel W6 qui représente l'énergie dissipée pendant la transfoqmation.

V/d = Dgf"u
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Le comportement de la transformation est décrit par l'équilibre énergétique

et le second principe de la thermodynamique, à savoir:

.  âv. a\P /;p\ _\Y>,r =Ët.ftrJ(êil/u, =wa )o ' (rr.26)

(rr.30)

On obtient alors pour le critère de transformation Fg

,, (r,r, r,(ef )", )= Ër(tu 
- rB1 rrr(efl )- )- 

cs (r) = 0 
'

(rr.27)

avec:
(  / .p \  ) -  :Jl sii - fBr (rx
\ - \-,i /vr )- \2 1.-,j 

- rBl trl(ef )r, ,11tu 
- rB1 rrl(ef )" )

(rr.28)

et: co(r) - Ds . 
ry+ 

^GA+t (r) -;t tG)î2 (rr.zs)

Sun et al. propose que Co(T) dépend également de la fraction volumique f

et pose:

Co (T, f  )  = Co (T) + a(T)f  (T)

où ct(T) est ajustée d'une manière phénoménologique.

* Loi de comportement

L'accroissement de la transformation f en fonction des paramètres

extérieures imposés S et t est obtenue en utilisant la relation de
consistence Ëç=Q. Le résultat est:

[  - .M [ . ^^ArM, - .  (  E  *Vr= l+rio'', .[+'#\'i)u,
[çL
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La loi de comportement macroscopique est, en utilisant (II.19):

_4ldBr (r) * oarr).li]
4) dr drJJ

rrs[s,,

(+Br(r)+c(r))

- rB1 cl(ril )u,

,r[r." - rB1 rrl(ril" )u,

I,

(tr.31)

u.32)

Dans ce modèle présenté, la déforrration de transformation conserve une
forme à priori et la réalité physique du mécanisme de déformation associé
à la transformation martensitique est toujours ignorée. Le nombre des
variables internes est faible: fraction de martensite et déformation moyenne
de transformation. Sur un plan théorique, le choix d'un plus grand nombre
de variables internes, comme les fractions volumiques des différentes
variantes de martensite, se justifie plus facilement. L'échelle locale de
description est alors la variante de martensite: cela nécessite la prise en
compte des contraintes physiques exercées sur ces variables.

il,.33.2 - L'approche utilisée
Nous n'énoncerons ici que les principes généraux de la méthode. Ils

seront traduits sous forme mathématique dans le chapitre III consacré à
l'élaboration de la solution. Le principe de la méthode repose sur le fait
qu'un matériau hétérogène est constitué d'un nombre important de grains
ayant un comportement spécifique. Il est donc permis de penser qu'en
connaissant le comportement des grains ainsi que les textures
cristallographique et morphologique, cette méthode à transition d'échelle
permettra de calculer d'une manière déterministe le comportement global
du matériau. Cependant, la méthode ne recoure pas à une description
statistique et systématique de la structure hétérogène du matériau. Elle est
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fondée sur une hypothèse implicite de distribution qui est celle du désordre

parfait tK78l. En conséquence, elle requiert, pour avoir un sens, une

double condition de macrohomogénêité et de microhétérogénéité (fig.Il-

23).

Fig.II-23: Représentation schématique des conditions de
màcrohomogénéité et de microhétérogénéité- d<<l et l<<L-

Cette méthode est donc particulièrement adaptée à l'étude de l'a structure

polycristalline de I'acier, des alliages courants et des alliages à mémoire de

forme. Dans ces alliages, le mécanisme élémentaire de déformation est lié

à la formation des plaquettes de martensite dans les grains. On cherche

donc à déterminer le comportement local (microscopique) à l'échelle du

grain. Les interactions intergranulaires sont prises en compte par transition

d'échelle pour déterminer le comportement global (macroscopique).

Ainsi, on cherche à représenter un agrégat hétérogène que constitue un

alliage polycristallin par un matériau homogène de même comportement

(inconnu bien sur). Nous sommes alors amenés à traiter le problème réel

d'une manière simplifiée (fig.il-zq.

Dans le cas de la méthode autocohérente à un site(4), on assimile les

interactions mécaniques entre chaque élément de I'agrégat et I'ensemble de

tous les autres aux interactions entre cet élément et le milieu'homogène

ivalent I on cherche à le milieu
6)-4) n 

"*irt" 
une approche plus précise telle que le modèle autocohérent à n sites développé par Fassi-

Fetni [F85]. Il prenâ 
"n "o*pt" 

Ës interactioni avec le milieu équivalent et avec les n grains voisins.
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Matériau
Homogène
Equivalent

Fig.II-24: Schématisation du principe d'une méthode
d'homogénéisation.

En fait, on remplace le milieu granulaire entourant un certain élément par
un milieu homogène de comportement inconnu mais équivalent à celui du
milieu initial (fig.Il-25).

M.H.E.

(+

Interaction.d'un grain assimilé àavec res aures gratns
lnteraction du grain

avec le M.H.E.

Fig.II-2S: Fondements de la méthode autocohérente ù
un site.

Ce problème se ramène alors à celui de I'interaction entre une inclusion et
une matrice infinie (le matériau homogène équivalent), bien connu des
mécaniciens, Eshelby I'ayant traité en 1961 [861]. La solution, explicite

-53-



élément de I'agrégat. Il suffit, pour identifier le comportement du milieu

homogène équivalent, de relier les variables globales (celles de l'agrégat)

aux variables locales (celles des éléments de I'agrégat) par le biais de

relations de localisation (fig.Il-26).

+ + ...

Llpl + tz pz + ...

Fis.II-26: Méthode autocohérente appliquée aux alliages à mémoire

ær*r. Ll et L2 représentent des relations de localisation qui
peimettent de déterminer la propriété. du milieu homogène-équivalent 

ù partir de celle de chaque constituant'

On peut noter que le modèle autocohérent prend en compte la forme et

I'orientation des grains pa-r rapport au repère macroscopique mais la notion

d'infini néglige la répartition spatiale des grains. Cette. notion implique

également que la taille I du volume élémentaire représentatif soit très petite

face aux dimensions L de la pièce (fig.[-23).

L'évolution des méthodes autocohérentes a permis de passer de modèles

simples, comme ceux de Sachs ts28l ou de Taylor [T38], à des modèles

plus complexes développés par Hershey tH54l et Krôner tK58ltK6ll qui

ont été les premiers à formuler des schémas autocohérents appliqués à la

mécanique des solides hétérogènes dans le cas de comportement linéaire.

Hi1 tH65l aborda d'une manière plus générale et rigoureuse les équations

fondamentales du schéma autocohérent, ce qui conduisit Berveiller et

Zaoui [8284], puis Lipinski [L889]tL92l a amélioré cette méthode qui

fournit actuellement de nombreux modèles satisfaisants pour des

comportements non linéaires. Le schéma numérique d'une telle méthode

est plus lourd que celui des approches phénoménologiques mais plus
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fiables, il peut servir de base pour dévetopper un modèle analytique destiné
à être introduit dans un code de calcul de structure [G95]. Concernant les
alliages à mémoire de forme, I'approche donne de bons résultats dans le cas
de chargement isotherme [PEB88b][PEB94] en I'absence de cyclage. Une
nouvelle génération de modèles autocohérents dits à double transition
d'échelle est développée depuis peu [M94]tL95l. Ces modèles ont une
approche plus fine à l'échelle microscopique et permettent de rendre
compte plus physiquement du comportement plastique et des phénomènes
liés aux dislocations et à leur mouvement (formation des cellules de
dislocation).

La méthode autocohérente se caractérise par son adaptabilité à une grande
variété de problèmes des mécaniques des matériaux hétérogènes. Sa
principale limitation est liée à I'abandon de toute description de la
répartition spatiale des grains, du au fait que I'on assimile I'environnement
de chaque inclusion (ou grain) à un milieu homogène infini.

TI.4 . CONCLUSION

Dans ce chapitre à caractère bibliographique, nous avons souligné les
propriétés de la transformation martensitique: absence de diffusion,
déformation caractérisée par une faible variation de volume et un fort
cisaillement n'engendrant pas de plasticité, multiplicité des produits de la
transformation.

Les mécanismes de déformation impliqués dans le comportement des
alliages à mémoire de forme ont également été étudiés: transformation
mono et polyvariante, réorientation en phase martensitique,
accommodation des variantes.

Le caractère endo et exothermique de la transformation entraînant un
dégagement et une absorption de chaleur lors des transformations directe et
inverse est également souligné. Ce phénomène est responsable de
I'influence de [a vitesse de déformation sur le comportement
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les alliages à mémoire de forme.

Au niveau de la modélisation, I'approche adoptée procède en deux étapes

interagissant I'une avec I'autre. Il s'agit dans un premier temps de préciser

la forme des relations de comportement local puis d'effectuer la transition

d'échelle permettant de relier les grandeurs macroscopiques aux grandeurs

microscopiques. Cela va nous permettre d'accéder au comportement

superthermoélastique et notamment, par une meilleure prise en compte de

la température, au comportement en fluage anisotherme et aux effets de

vitesse en superélasticité.
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Dans ce chapitre, on présente la modéIisation adoptée pour

décrire le comportement lié aux transformations martensitiques

thermoélastiques assistées par un champ de contrainte. On

considère Ia contrainte et la température comme'variables de

contrôle. Le grain est pris comme éIément du volume

représentatif et on définit la loi de comportement pour ce volume

assimilé à un monocristal. Les effits intergranulaires sont pris en

compte par une méthode de transition d'échelle. Nous établissons

d'abord Ie formalisme nécessaire à la localisation et

l'homogénéisation dans le cas où la température est une variable.

L'équation intégrale thermomécanique ainsi obtenue est résolue

en utilisant l'approximntion autocohérente à un site.

ru.l .INTRODUCTION

Le présent travail porte sur la superthermoélasticité des alliages à mémoire

de forme. Ce comportement se caractérise par la formation de plaquettes de

martensite orientées par un champ de contrainte appliquée ($II.2.2.2). Deux

types de chargement simple sont possibles: soit la contrainte appliquée

varie à température imposée constante (comportement superélastique), soit

la contrainte macroscopique est imposée et la température varie (fluage

anisotherme).

Cette étude fait suite à une série de travaux sur la modélisation des alliages

à mémoire de forme réalisés au Laboratoire de Physique et Mécanique des

Matériaux de I'Université de Metz au sein de l'équipe du Pr. M. Berveiller.

Un premier modèle simplifiê a vu le jour en 1986 tP86ltPEB87l. Il

considérait une seule variante par grain et permettait d'obtenir des premiers

résultats satisfaisants. Suite à ce premier succès et sur la base du modèle

développé en plasticité par Lipinski [L92], B€Hh tB92l établit un

modèle de comportement pour la transformation austénite-martensite en

utilisant une approximation de type t0 I 1l pour décrire I'orientation des

variantes de martensite. El Amrani tE94l utilise ensuite une orientation
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justifiée par des observations cristallographiques (de Wpe 12 ll l2l), ce qui

a permis d'expliquer I'origine de la dissymétrie en traction et en

compression. Patoor [P95] inclut entre temps les phénomènes d'hystérésis

et de décharge (transformation inverse), ce qui permet d'aboutir à un
modèle de comportement très performant pour le caractère superélastique
(isotherme) des alliages à mémoire de forme. Ces modèles prennent

également en compte les contraintes cinématiques liées aux différentes

fractions volumiques (de variantes et globale).

Faisant suite à ces travaux, I'objet de cette étude est'de considérer la

température comme variable de contrôle au même titre que la contrainte.

En adoptant une approche micromécanique (à l'échelle du réseau cristalLin)
qui prend en compte les mécanismes microscopiques physiques qui sont
responsables de la transformation martensitique, on caractérise le
comportement d'un monocristal ($ilI.2). Cette étape nécessite de définir un
potentiel thermodynamique qui permet de décrire l'équilibre et l'évolution

d'un volume d'austénite et de martensite en fonction de variables de

contrôle telles que la température et la contrainte. Le comportement du
polycristal est ensuite obtenu par I'approche autocohérente ($III.3).

L'écriture et la résolution d'une nouvelle équation intégrale, sont alors
nécessaires: on obtient ainsi une description du fluage anisotherme. On
réalise ensuite une étude thermique simplifiée, basée sur les résultats de la
thermodynamique classique et les travaux de Chrysochoos [CPM93]. Ceci
permet de prendre en compte les variations de température liées aux
transformations directe et inverse et de rendre compte de I'effet de la vitesse
de déformation sur le comportement.

TTT.2 - LE COMPORTEMENT DU MONOCRISTAL

Plusieurs solutions existent quant au choix de l'échelle locale de

description. Le volume constitué par un ensemble de grains peut constituer

l'élément représentatif [SH94]. Dans ces modèles la fraction de martensite
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dans les grains prend les valeurs 0 ou I sans possibilité d'obtenir des

informations précises sur l'évolution de la microstructure. À L'inverse, les

modèles à frontières mobiles décrivent très précisément cette évolution

mais sont très lourds numériquement si I'on veut décrire le comportement

d'un polycristal constitué de nombreux grains

On choisit une échelle de description intermédiaire considérant les

variantes de martensite dans les grains. Une étude cinématique permet une

description précise des mécanismes de déformation. La définition d'un

potentiel thermodynamique permet d'établir un critère de transformation

pour chaque variante de martensite [PEB88]. On aboutit finalement à la loi

de comportement du monocristal [EPE95].

ru,.2.1 - CINÉMATIQIIE DE LA TRANSFORMATION

Considérons un milieu soumis à I'application d'un chargement

thermomécanique(s) défini par une contrainte E et une température T.

En un point donné r du matériau, plusieurs mécanismes participent à la

déformation totale locale e(r):
- l'élasticité ee(r),
- la plasticité eP(r),
- la dilatation thermique eth(r),
- la transformation martensitique eTlr;.

Le comportement engendré par I'ensemble de ces déformations est

inélastique, une approche en vitesse de déformation est donc indispensable.

Dans I'hypothèse des déformations infinitésimales, on peut écrire:

è1.;(r) = èi, (r) + ef (r) * èf (.) + e$ tr) (trI.1)

(5) On néglige les défauts engendrés par le chargement: I'effet du cyclage n'est donc pas modélisé.
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. La déformation élastique est reliée en tout point r, du matériau à la

contrainte locale o(r) par le module des compliances s(r) du milieu:

efi (r) - sijkl (r)ôr<r (r)

ô1(r) = cUkl (r)efu (r) (forme duale
avec c(r) module élastique)

. La déformation thermique est donnée par le tenseur des dilatations
thermiques a(r) du matériau. Si T(r) est la température en chaque
point:

eff tr) = crij(r)t(r) (rrr.3)

. En présence d'une transformation martensitique thermoélastique (cas

des alliages à mémoire de forme), les déformations plastiques peuvent

être négligées.

e[(r)=o

(III.2a)

(rrr.2b)

(rrr.4)

(m.s)

(rrr.6)

Les quantités globales sont obtenues par la moyenne sur le volume V des
quantités locales correspondantes :

.  l F
EU =VJ rU(r) dv

V

.  l r
Eij = 

VJ 
ot:(r) dv

V

l'équation (III.5).

Ë,j : * Jrt(r) dv. * J'ii(r) dv. * J,gr,) av

On introduit I'expression de la déformation locale e(r)(Eq.III.1) dans

(rrr.7)

Hvoothèses:
. Le module de complaisance élastique s(r) est uniforme et égal dans

les deux phases: s(r)=5=$. Par conséquent, d'après (III.2a) et (III.6):
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*Jq(r) 
dv = lri jnJon,(r) dv = Slnin (rrr.8)

. Le module thermique cli3 est de la forme uôii et la température T est

supposée uniforme dans le matériau:

ijrti(r) dv - aî01; GII.e)
V

Finalement, la déformation totale E du monocristal (III.7) s'écrit:

avec (m.10)

Ëi

Les contributions élastique et thermique sont obtenues de façon'classique à

partir des relations de thermoélasticité linéaire pour des matériaux

homogènes. Le calcul de la déformation totale du monocristal requiert

également la connaissance du champ de déformation {e transformation

associé au changement de phase. Pour cela, une étude cristallographique de

la transformation est nécessaire.

La déformation de transformation est nulle dans I'austénite et on fait

I'hypothèse d'une déformation uniforme par morceaux dans la martensite

(fig.III-l). En notant V6 le volume d'austénite, VM le volume de

martensite (Vn+Vu=V) et Vn les volumes des différentes variantes de

martensite, on obtient:

(m.11)

avec fn=Vn/V et en la fraction volumique et la déformation de

transformation de la variante n.

Éi = Siinin
Éfj' = aô1it
=*Je[tr) ov

V

É'j=nï:*nfh+e$

IJe$r,l dv = i l'$rrl dv = I'if"
VVMn
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F|g.III-I: Représentation schématique du champ de déformation de
transformntion (uniforrne par morceaux ).

La déformation en liée à la formation d'une variante de martensite est
caractérisée par sa normale n, sa direction de transformation m et
I'amplitude de glissement g (fig.I[-2). Ces caractéristiques sont fonction
des paramètres de maille des deux phases et des relations d'orientation liant
celles-ci tWLR53l.

Austénite

Fig.III-2: Transformation d'un élément de volume
d'austénite en martensite (formation d'une plaquette).
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D'après ce formalisme,

point P de coordonnées

I'indice muet:

u1 - $xin3mi

les composantes du vecteur déplacement u d'un

initiales xi s'obtient, en utilisant la convention de

(rrr.12)

La déformation intrinsèque tn associée à la transformation de la variante n

dérive du déplacement u. Dans le cas des déformations infinitésimales, elle

est définie par la partie symétrique de ce gradient.

(rrr.13)

Rn est appelé tenseur d'orientation de la variante n.

Cette approche cinématique permet de rendre compte d'une manière simple

de la déformabilité des alliages à mémoire de forme. Dans un monocristal

monovariant, une variation f ae la fraction volumique entraîne une

variation eT de la déformation définie par:

- gRlif (rrr.14)

Dans le cas où plusieurs variantes se forment, chacune d'elles contribue à la

déformation globale avec sa fraction volumique propre fn et son tenseur

d'orientation Rn. Par sommation, on obtient:

èT : )enfff" (m.1s)
n

Cette formulation permet de caractériser et de prendre en compte les

différents mécanismes vrrs précédemment ($II.2.2.2), à savoir:
. La formation de martensite orientée impliquant une déformation de

transformation macroscopique:

Exemple: Transformation monovariante (R=0,5) complète (f- I )
avec S=0,2 (valeur courante pour un alliage de cuivre).

r )  , r . " \
s - -  r ' l - t
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= ér=gRT
+él=0,2 * 0,5 *I = 0,1 soit l}Vo

. La formation de variantes autoaccommodantes entraînant une

tran sformation sans déformation macroscopique :

Exemple: Transformation équi-volume ffI +=0,5) de 2 variantes

avec des tenseurs d'orientation opposés (RI=0,3 et R2--0,3)

=tr=B gt yt + R2 P)
+{=0,2*(0,15-0,19=0

. La possibilité de réorientation en phase martensitique permettant une

déformation de transformation sans transformation :

Exemple: Au départ, 2 variantes avec f|--f2=0,5, RI =0,3 et R2=0,2

={=B 81 7t *Pz 7t,
=éf--0,2 * 0,5 * 0,5 = o,o5 soit 5vo
Une contrainte appliquée privilégie Ia variante I 6l = 11 aux dépens
de la variante 2 (P=0).

+eT=g RI fl
+éI=0,2 * 0,3 * I = 0,06 soit 6Vo
Sans transformation (Ia fraction totale de martensite est restée
égale à I), la déformntion de transformntion augm.ente.

Comme les paramètres g et Rn sont complètement définis par la nature
cristallographique de la transformation, la relation (III.15) montre que les
fractions volumiques fn sont de bons paramètres pour décrire l'évolution de
la microstructure et caractériser l'état de déformation du matériau.

Remarque:
. Des limitations physiques évidentes sont imposées aux fractions

volumiques des différentes variantes n,

Vn,fn > 0 (m.16)

. et la fraction volumique totale de martensite f ne peut excéder I'unité:

f->fn<l Grr.17)
n
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Finalement:

. uu.
E,j = Siittln

-1n

+ ih t t r

+a13t+>eRûfn
n

(rrr.18)

Cette expression nécessite la connaissance de l'évolution des fractions

volumiques pendant Ia transformation. Un potentiel thermodynamique va

permettre d'aboutir à ces lois d'évolution.

'(lltt.)..2 
- cRITÈRE DE TRANSFoRMATIoN

m.2.2.1 - Potentiel thermodynamique
Considérons un cristal de volume de référence V soumis à un état de

déformation E à la température T. L'énergie libre d'Helmholtz Q associée à

ce volume est composée de plusieurs contributions ayant différentes

significations physiques tE6ll. Ces composantes sont une énergie élastique

Wél*, une énergie chimique ÂGç6 et une énergie interfaciale Wint.

O(EU, T, fn ) = AGcrr * Wélu, + Wint (rrr.19)

La transformation martensitique est provoquée soit par I'accroissement dE

de la contrainte, soit par un abaissement dT de la température. Les variables

de contrôle étant la contrainte et la température, l'énergie libre

complémentaire Y est mieux adaptée à la description du comportement

thermomécanique des alliages à mémoire de forme:

Y(Eij, T, fn ) = -(nCch * Wélas + Wint - >,:E,i ) (rrr.20)

Cette énergie dépend de la contrainte appliquée I, de la température T et de

variables qui décrivent l'état microstructural du matériau. Afin de prendre

en compte les mécanismes physiques responsables du comportement, les

fractions volumiques des différentes variantes de martensite sont choisies

comme variables internes.

-75  -



C HAP ITRE I I I : M odélisation du fluage anisothe rme

- L'Énergie chimique

L'énergie chimique est liée à la différence des énergies cristallographiques

Gx des deux phases (x=A pour I'austénite, x=M pour la martensite), elle est

fonction de la température T.

AG"6 (T) = (rrr.21)

La transformation martensitique ne faisant pas intervenir de changement

dans la composition chimique, les phases mère et produit peuvent être

traitées comme un système a un seul composant.

Pour les températures proches de la température d'équilibre
thermodynamique Tg, une approximation linéaire de GM(T)-6A(T) est

couramment utilisée (fig.III-3).

ÂGcrr -B(T-ro)vrra (rrr.22)

o=
d

O

I
.o

o)
bo
()

r[.1

aG.t - GM-GA

Température

Fig.III-3 : Représentation schématique des énergies
Iibres chimiques de I'austénite et de Ia martensite.

Dans I'expression précédente (III.22) le coefficient de proportionnalité B et
la température Tg sont des constantes du matériau. Elles sont fonction de la

composition chimique de I'alliage.

- L'Énergie interfaciale

L'énergie interfaciale associée à la formation d'un domaine martensitique

J [o* (r) - cA 1ry]av
v1a
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est la sommation sur toutes les interfaces austénite-martensite et

martensite-martensite de la densité d'énergie interfaciale Y(r).

wint (rrr.23)

Cette énergie n'est pas directement reliée au volume de ce domaine mais

simplement à son ratio volume/surface. La cinétique et la morphologie de

la transformation de phase des alliages à mémoire de forme sont

caractérisées par une déformation de Bain, qui implique une transformation

dominée par l'énergie de déformation. En effet, la martensite se crée sous

forme de plaquettes allongées qui font apparaître d'importantes surfaces

d'interfaces mais un très faible volume. Cette observation amène à négliger

l'énergie interfaciale.

Wint = 0

- L'Énergie élastique

L'énergie élastique est le demier terme qui

est associée aux déformations élastiques

imposé et aux contraintes internes:

(rrI.24)

wélu, dV (rrr.2s)

Avec les hypothèses adoptées (température T et module thermique CI,

uniformes) le champ de déformation thermique tth ne produit pas de

contraintes internes et est négligé. Dans I'expression (III.25), le champ de

déformation élastique s'écrit:

(rrr.26)

(rrr.27)

= J r(r)ds
S

contribue au potentiel Y. Elle
qui sont liées au chargement

=ïloii(r)efi
V

efi tr) = eii (r) - r$ trl

+ v/éru, =iloii(r)eii(r)dv -ltoi;(r)e$(r)dv
VV
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. En intégrant la première intégrale par parties:

l r  l r  l r

tJ 
or i(r)eU (r)dv = 

rJoi i  
(r)ui , i  (r)dv = 

;Joi i  
(r)ui  (r)n; dS

VVS

Or, sur la frontière S: oii (r) = IU

l r  l  r  I

)[  "t t(r)ui 
(r)nj ot - 

;>U Jui (r)ni ot = 
;>t j  Jul, i  (r)dv

Finalement:

l c  I

i loi i (r)e, j  
(r) dv - :Y r i j  E, j

V

. Pour le second terme de l'équation (lll.27), on décompose le champ de
contrainte local o(r) en un champ de contrainte appliquée Z et des
fluctuations locales t(r).

o; i  (r)  = I , j  + t i i  (r)

(rrr.28)

(rrr.2e)

(rrr.30)

t(r) définit un champ à valeur moyenne nulle. Il représente le champ de
contrainte interne lié aux incompatibilités de déformation des différentes
variantes dans le volume représentatif considéré.

L'énergie élastique (llI.27) se réécrit alors:

wér^ = iur,,r ,J-+w,iET -ifl1(r)e$(r)dv
v

wér^ --! u>,,s,jkrrr.r - 
itti; 

(r)e[ (r)dv
V

Les différentes contributions énergétiques déterminées (Éqs. lll.22,lll.23
et III.30), l'énergie libre complémentaire par unité de volume (III.20)
devient alors:
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Y(>rj ,T,fn )  -  -B(T-ro )I fn +!t , : t ' : "rn +c,rpÂT +
n

*t,i Ieffrn +,)ç ltil(r)e$ (r)dv (rrr.3r)

Mises à part les variables de contrôle (contrainte appliquée I et température

T) et les variables internes (fractions volumiques fn), les autres'paramètres

qui apparaissent dans ce potentiel sont connus: S et cr sont les modules

thermoélastiques du matériau, T0 est la température d'équilibre

thermodynamique, B est une constante chimique du matériau et les

déformations de transformation tn sont données cristallographiquement par

les tenseurs d'orientation Rn et I'amplitude de déformation g. Le dernier

terme de l'équation (III.31) reste à déterminer. Ce terme décrit l'énergie

élastique associée aux contraintes internes d'incompatibilité de la

transformation. Il est lié à la formation de la phase martensitique et aux

interactions entre les variantes mais ne se réduit pas facilement à une

fonction des variables fn. Pour surmonter cette difficulté, une évaluation

réaliste est obtenue à partir de considérations physiques sur la croissance

des plaquettes de martensite pendant la transformation martensitique. Des

analyses micromécaniques réalisées par O. Fassi-Fehri et M.O. Ben Salah

tFHBSTltBgZl permettent d'écrire le terme d'énergie élasticiue sous la

forme d'une matrice d'interaction Hnm. Cette matrice inclue les facteurs de

forme et d'orientation de la microstructure, ce qui permet de décrire

l'évolution de l'état microstructural pendant la transformation en utilisant

les seules variables internes fn. Ces analyses reposent sur I'hypothèse

suivante, bien vérifiée en superélasticité: croissance de quelques variantes

dans des domaines bien délimités du grain. L'annexe I détaille les

hypothèses qui permettent d'aboutir à I'expression suivante pour l'énergie

d'interaction:

-*{rtrlr$(r) dv = wint =t>11nmrn;m
- V t r ' f l
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La matrice obtenue est fortement anisotrope, elle comprend deux types de
termes. Un terme faible symbolise I'interaction entre les variantes
autoaccommodantes, pour lesquelles il existe une interface commune
compatible entre elles, c'est à dire ne nécessitant pas de déformation
élastique d'accommodation. Le terme fort relie les variantes incompatibles,
l'interface commune s'orientant afin de minimiser (sans I'annuler) l'énergie
élastique associée (voir annexe 1).
Le potentiel thermodynamique s'écrit alors:

Y(ru,T,fn)= -B(T-ro)Ifn +lpusi ir<rrn +crp.ÂT +
n

+>u>rfifn - 
:>Hnmrnrm Grr.33)

Cette équation décrit l'état du système austénite-martensite en I'absence de
processus dissipatifs. L'optimisation de cette fonctionnelle permet de
définir l'état d'équilibre d'un mélange austénite+martensite soumis à un
chargement thermomécanique donné par I et T. Les variables internes fn
prennent la valeur qui minimise ce potentiel. Toutefois,'il faut prendre en
compte les limitations physiques (III.16) et (III.17) existantes sur ces
quantités. un lagrangien réactualisé L(r,ii,T,F) permet de résoudre cette
difficulté.

f11.2.2.2 - Lagrangien réactualisé et forces motrices
Le lagrangien réactualisé va permettre de réécrire les inégalités

relatives aux contraintes s'exerçant sur les variables fir et f sods forme de
relations d' égalité, plus exploitables.
ces variables internes possèdent un sens physique clair:
' les n fractions volumiques fn ne peuvent être négatives: condition III.16
' la fraction volumique totale ne peut être supérieure à l: condition III.17

Irn=o
I  f  <1

(+ Ai ( fn)<Bi
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(rrr.34b)

L'écriture du lagrangien nécessite I'utilisation de n+l multiplicateurs de

Lagrange 1,1, qui ont la particularité d'être toujours positifs ou nuls, ainsi:

r, [o, (rn ) - ", ]= o soit 
{^;l11 ,;i}

Le Lagrangien fonctionnel L est défini ainsi:

t(tr:,r,fn) = *(tU,r,fn) - >rtlnttrn I - si]

L'état qui minimise cette fonction est obtenu par les conditions optimales

de Kuhn-Tucker. Les contraintes (III.16) et (III.17) s'expriment alors:

À,lnt(fn)-B,]=o avec ]4 )o (rrr.37)

La force motrice pn qui agit sur la variable interne fh est classiquement

obtenue par la dérivée du potentiel contraint par rapport à F [R7'l]:

avec {ot , t " )=- fn 
etBi  =0 pour i= l  àn

I  At( fn)- f  e tBl  = l  Pour i=0

Ftr=aL_aY->rtH- 
dfn dfn r

Fn = -B(T - To)+ >,:rfi
m

(rrr.3s)

(rrr.36)

(rrr.38)

où Ig (resp. Àn) est le multiplicateur associé à la contrainte d'inégalité f < I

(resp. -fn<0).

À ce stade, le potentiel thermodynamique ne décrit pas entièrement le

comportement thermomécanique des alliages à mémoire de forme, il est

purement thermoélastique. Un effet d'hystérésis est montré par ces

matériaux [DOV88], vraisemblablement dû à de la dissipation causée par

les frictions interfaciales et la production de défauts ,durant la
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transformation. On choisit d'introduire un second potentiel afin de rendre

compte de ce phénomène. Ce pseudo-potentiel de dissipation, noté Wd,

prend en compte I'effet d'hystérésis d'une manière phénoménologique.

111.2.2.3 - Pseudo-potentiel de dissipation

Ce potentiel est généralement supposé être proportionnel à la fraction

volumique cumulée fçu de martensite [SH93].

wd (rrr.39)

où Fç est une constante positive du matériau.

La seconde loi de la thermodynamique et l'équilibre énergétique détermine
la loi d'évolution de Wd.

vlr,r=Ûd>o (rrr.40)

La force motrice thermodynamique F exercée sur une variante n a besoin

d'atteindre la valeur critique $ pour produire une croissance de cette

variante. Cette valeur critique est liée à l'état microstructural du matériau,

on suppose qu'elle peut être décrite uniquement par I'ensemble des

variables fn. La condition (III.40) permet alors d'obtenir les conditions

suivantes pour les transformations austénite->martensite et

martensite + austénite.

= P. Jlar; = F"f.u

A+M:

M+A:

I anfn = F"f

I o"fn - -F"f

(III.41a)

(rrr.41b)
n

En supposant que la dissipation s'effectue sans couplage entre les variantes,

les conditions (III.41) peuvent s'exprimer d'une manière indépendante sur

chaque variante, qui doit alors vérifier le critère de transformation local,
défini pour les transformations martensitiques directe (+) êt inverse (-):
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Les conditions cinématiques (III.16) et (III.17) fournissent n+l relations

supplémentaires à satisfaire:

l.  ̂ n = B(T - T0) - >ljsil + )Hnmfm + Ào I F, > 0

I - * GII.43)
lh = -B(r - h)+ r1.;efi
tm

Finalement, la relation (lll.42) signifie que la variante n peut'être active

lorsque la contrainte résolue sur cette variante atteint une valeur critique

dépendant de la température et de la fraction volumique des autres

variantes déjà formées. Elle montre que si le début de la transformation

n'est fonction que du mode de sollicitation et de paramètres intrinsèques à

la nature de la transition de phase, la fin de la transformation est fortement

dépendante de l' état microstructural -

Rem.arque:
À l'état libre de contrainte, on peut définir les températures de

transformation Mg et Ay caractérisées par I'absence de martensite

-B(T - To)+ >,iril
m

(fl=O Y n).

. [  -g(InI, - To)= F. ^.= 
t-"(or - h)= -F" :

Ainsi, pour la transformation directe, la frontière initiale s'écrit:

-B(T - Ms)+ Iiiefi = o

e r,:Ri = 
T(t 

- M,)

(rrr.42)

(rrr.44)[*,=Tr-+
1o, =Tr.+
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Cette équation généralise la relation de Patel et Cohen tPC53l qui relie la
température de transformation à la contrainte appliquée. Lors d'un
chargement mécanique à température constante, la première variante qui
apparaît est celle pour laquelle la contrainte résolue I Rn est maximale.
Aussi, lorsque la contrainte appliquée est nulle, toutes les variantes doivent
se former à T=Ms.

En définitive, tous les paramètres utilisés dans la description de la
transformation (To , F", B, [ , lrl , g) peuvent être déterminés
expérimentalement ou déduits d'une analyse micromécanique (matrice H).
On a vu les conditions d'activation des variantes et donc d'apparition de la
martensite, il faut maintenant relier l'évolution des variables internes fn aux
paramètres du chargement, à savoir la contrainte et la température.

TII.2.3 - LOI DE COMPORTEMENT

III.2.3.1 - Loi d'évolution
La démarche thermodynamique précédente nous fournit un critère

local de transformation que chaque variante de martensite doit vérifier pour
être susceptible de s'activer. Pour ces variantes, leur fraction volumique
peut progresser lorsque les paramètres caractérisant le chargement
évoluent. Il faut donc trouver une relation entre l'évolution des fractions
volumiquedechaquevar ianteetcesparamètres(contra inte>
température T).
La loi de consistance permet d'écrire:

dFn =#or.#dr+{6sn -6

Ce qui revient à écrire, d'après (III.38):

r i l i l i i -BdT-IHnmdfm-o

(rrr.46)
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Cette équation indique que la progression d'une variante dépend non

seulement de I'accroissement de la contrainte réduite sur cette variante,

mais aussi de la présence des autres variantes. Lors d'un refroidissement à

contrainte constante (fluage anisotherme), la matrice d'interaction H influe

sur les progressions des variantes en privilégiant les variantes à,interaction

faible.

111.2.3.2 - Modules tangents thermomécaniques

Les modules tangents thermomécaniques l(r) et m(r) relient la

déformation totale locale à la contrainte locale et à la température:

ôi1 (r )  = l i ju  ( r )èt t  ( r )  -  ml i  ( r ) f (rrr.48)

Afin de déterminer ces modules qui représentent le comportement local,

nous allons établir une relation du même type ô(r)=f(er.r(r),t) afin

d'identifier les modules l(r) et m(r) aux expressions précédentes.

Pour cela, on utilise la loi de Hooke:

ô1i (r) = ciin (r)eir (r) - ci.;r.r (r)[ekr (r) - éili(r) - e[r f .l] GII.4e)

drn = I[""* ]-' ('il-û - Bdr)
m

tËqôpq =Bt+)Hnmfm

m

Rappel des différente s contributions :

I e|li(r) = cr ôst
j e[1 t'l
Ln

(rrr.47)

Le critère est également nécessaire, puisqu'il doit être vérifié pour toute

variante n:
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La loi de comportement (III.49), introduite dans le critère (III.50) donne:

( )

tËqCpq.rl tr,(t) - crôrst
\m)m

(+ I"ntft + efincpqrs>r[ft = rËqcpqrr(È.r(r) -aôrrf) - Bt

(+ I 
*"n*f* = efncnorrèrr(r) - (t * rËqcpqrroô^)f (I[.51a)

m

avec: 
*Hn- = Hnm + efocnnrreil (III.srb)

Soit, en inversant l'équation:

fn = I(*rn'")-t[rËn"pq,,ê,,(r) - (n * 4ncpq.,oô,,)r] Grr.s2)
m

Cette expression, réintroduite dans la loi de Hooke (III.49), perïnet

d'obtenir la contrainte locale en fonction des variables désirées.

On a:

t  -  ^ t* -*r- l  -  I
ôi1 (r) - Ciikr lrll O6O1

l .n, . )
l l l

-cii* 1r)l oôs
)I n't 
(,,I.53)

L'expression des modules thermomécaniques locaux est ainsi déterminée,

ils s'expriment:
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mu (r)  = C1n (r)aô1p -

efioCoon (r)

(n + r6cpqrroôr, )

-Ciirs(r)Ir l ,  (.""*l '
Irffi

crig (r) I r[,( .t"'f t

o,ffi

l i i r . l(r) = Ciin (r)

(rrr.s4)

On a établi un critère de transformation permettant de déterminer quelles

sont les variantes qui s'activent. D'après ce critère et la connaissance des

variantes présentes dans le monocristal, on déterminp leurs fractions

volumiques en fonction des paramètres de contrôle que sont la contrainte et

la température. La connaissance de l'évolution de la transformation dans un

monocristal est donc possible, et ce, pour un chargement thermomécanique

quelconque (dI ou dT). Il est ensuite possible de déterminer les propriétés

du monocristal qui est l'élément constitutif de I'agrégat polycristallin.

III.3 - COMPORTEMENT DU POLYCRISTAL

III.3.I - DÉFINITION DU PROBLEME

Jusqu'à présent, l'étude du comportement intragranulaire nous a permis

d'aboutir à la loi de comportement du grain. La microstructure plus

complexe du polycristal fait apparaître des difficultés supplémentaires, liées

aux interactions entre les différents grains. La méthode de transition

d'échelle autocohérente résout cette difficulté en remplaçant le milieu

hétérogène entourant un grain par un milieu homogène lBZ84IlBZ93l. Les

contraintes intergranulaires sont alors celles du grain avec ce milieu

homogène (de même comportement que la structure polycristalline). On fait

l'hypothèse que la température T est uniforme dans le polycristal.

Le comportement local peut être défini de la manière suivante:
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ôii (r) - l i ikt (r)ér. l  (r) - m1(r)T

ei; (r) = gi jkl (r)ôn (r) + ni i  (r)f

(m.ss)

(rrr.s6)

Remaraue:

(III-56) +(III-55) + (rrr.57)

o(r)e(r lT
Comportement local: connu

Comportement global: à déterminer I, E, T

Fig.III-4: Position du problème et formalisme utilisé. Les variables
en minuscules (majuscules) se rapportent au comportement
micro s c o p ique ( mnc ro s c op ique ).

On suppose que le comportement global (ou effectifl) est défini de manière
similaire par les relations suivantes:

i,j = r,"i.;llEn - Mîjttt

I Biin (r) = [li1u (r)] '

Ini1(') = [lr:* (r)] 
t mn (r)

-88 -

(rrr.s8)



CHAP ITRE I I I : Modélisation du fl unge anisotherme

ËI =cfirfi>r.r +Nfirrî (rrr.s9)

Remarque:

(III-59) + (III-58) + (rrr.60)
Milf

Les modulgs feff s1 Çeff sont les modules mécaniques du comportement

macroscopique, ils suffisent pour rendre compte du cornportement

isotherme des alliages à mémoire de forme tPEB94l. Afin de modéliser le

comportement anisotherme de ces alliages, on introduit les modules

thermiques effectifs 14eff 91 i{eff.

III.3.2 - HOMOGÉT'ÉISANON ET LOCALISATION

L'objectif étant de décrire le comportement global à partir des relations de

comportement local, on introduit deux relations de localisation:

I"ru =[t"',T']-'
l*ift = [t",,ï,]-'

ô1i (r) = Biig (r)Ir.r + b1i (r)T

èii (r) = Ailn (t)Ër.r + a1i (r)f

(rrr.6l)
(rrr.62)

A(r) et B(r) sont les tenseurs de localisation mécaniques. L'intt'oduction et

le calcul des tenseurs de localisation thermique a(r) et b(r) sont nécessaires

si I'on veut modéliser le comportement en fluage anisotherme. En effet, il

est évident qu'une variation de température entraîne une modification des

champs locaux de contrainte et de déformation.

Les relations de moyenne usuelles doivent être satisfaites. Le champ de
contrainte est statiquement admissible (divO - 0) et O.n=I.n sur le

contour:
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. l F
IU = 

VJ "U(r) 
dv

V

(rrr.63)

Le champ de déformation est cinématiquement adririssible (e(r) est
compatible et dérive d'un champ de déplacement u vérifiant u=E.n sur le
contour):

(rrr.64).  l f
EU=VJtrj(r)dv

v

Remarque: On peut citer deux propriétés importantes des tenseurs de
localisation:

*J"u(r) dv -- o
VV

(III.61)+(III.63)= 
+ JnXn (r) dv = Iiikr et

v

De plus, on peut éviter de déterminer tous ces tenseurs de localisation,
sachant qu'ils sont interdépendants. En ffit,
(III.60) +(III.59) +(III.62) +

è;1(r) = Ai3kr (rl[t?lt-n ]-t i-n *[o,:0, trl[rf,r-" ]-trill + uii rrl]t
(rrr.6s)

En introduisant ce résultat dans la loi de compoftement locale (1il.55)
puis en identifiant ù (III.6I), on obtient:
( r ^rr r-l

I B,:oo (r) = li3n (r)Ar1r" (r)[Lffipq ]

{ox 
trl = l,1ru (r)[nor-" rrl[r;11n0 f 

tM;tnt 
* akr,r,]- m1i (r) 

(III'66)

Les tenseurs de localisation étant interdépendants, nous choisissons de
calculer A(r) et a(r) uniquement.

l . r

VJ br(r) dv = o
V

Ces considérations faites, on détermine les modules thermomécaniques

apparaissant dans les lois de comportement globales. En introduisant

(lll.62) dans (III.55), on obtient:
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ôi1(r) = l iSkl (r)An*n (r)E*n

En moyennant cette expression sur tout le volume V et en identifiant le

résultat à la relation (III.58), on aboutit à:

(rrr.67)

La détermination du comportement thermomécanique macroscopique se

ramène alors au calcul de ;eff s1 IVIeff à partir des modules

thermomécaniques locaux l(r) et m(r), des relations de moyenne (III.63) et

(III.64) er des tenseurs de localisation A(r) et a(r). La détermination des

tenseurs A(r) et a(r) s'obtient par résolution d'une équation intégrale qui

relie le comportement local (en I'occulrence le gradient de vitesse du milieu

microhétérogène) aux conditions globales cinématiques (imposées sur la

frontière du solide macrohomogène). Par rapport aux précédents travaux,

cette équation intégrale devient thermomécanique, elle prend en compte le

terme température ainsi que les nouveaux tenseurs de localisation introduits

a(r) et b(r).

III.3.3 . APPROCHE AUTOCOUÉNENTE

III.3.3.I - Équation intégrale thermomécanique

L'objectif est d'obtenir une relation liant le comportement local aux

conditions globales afin d'identifier les tenseurs de localisation (relation

11l.62). L'équation intégrale représente le premier pas du calcul qui nous

mènera aux coefficients effectifs. Les résultats obtenus dans cette partie

seront tout à fait généraux. C'est l'étape suivante, I'approximation

+ [r i ;n (r)an (r)  -  mi l  t r) ] t

l-ïfi, = 
* Jti1n,,, (r)Amnn(r) dv

V

*ïft = 
i J[mi1(r) 

- l i in(r)ag1r;] av
V

-9 t  -



C HAP ITRE I I I : M odélisation du fluage anisothe nne

autocohérente à un site, qui nous mènera à la résolution complète et
exploitable du problème.

A) Définitions

L'écriture de l'équation

fondamentales et nécessite une

méthode du tenseur de Green.

intégrale repose sur trois équations

technique de résolution particulière, la

f appliquée en r'
introduit alors le

- Le tenseur de Green

Dans un volume V et de frontière S, une force unitaire

induit un déplacement u de la particule située en r. On

tenseur de Green G(r,r') tel que (fig.III-5):

u i  ( r ) :  G, j  ( r ,  r '  ) f i  ( r '  ) (rrr.68)

û(r) V

Fig.lII-S: Définition du tenseur de
Green G

Dans le cas ou tout un ensemble de forces s'exerce dans le volume dV'
entourant r', on écrit alors:

'  
)f i  (r '  ) dV'ui (r) = 

J c,i {r, ,
V

(rrr.69)

Un milieu infini(6) est invariable par translation. La variable représentative
est alors l'écart r-r' et non plus les positions respectives r et r'. D'où
I'introduction d'un tenseur d. G.r"n G(t-r') udupté à r.

nquivaut à faire l'hypothèse d'un milieu dont le volume
élémentaire (le grain) est caracléristique du milieu.
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ui (r) = 
J OU (r - r' )fi (r' ) dv'
V

(rrl.70)

le tenseur de

solution de

(rrr.71)

Pour un milieu infini et homogène de module élastique L0,

Green défini précédemment se calcule comme étant la

l'équation de Navier:

Ll1gGm,lj(t - r' ) + ôirô(r - r' ) = 0

avec ôim: le symbole de Kronecker,

ô(r-r') la distribution de Dirac,

La résolution de (III.7l) est connue et donne I'expression de G(r). Elle est

complexe et ne fait pas I'objet de ce travail (cette résolution est détaillée en

annexe 2). On remarque cependant que par identification avec l'équation de

Navier obtenue gràce aux lois classiques de l'élastostatique tB93l

Loi3tour.,g *fi =g (rrr.72)

Gkm désigne le déplacement au point r dans la direction k provoqué par

I'application au point r' du milieu infini de module L0 d'une force unité

fi = ôipô(r-r') s'exerçant dans la direction m.

Le tenseur de Green étant défini, nous pouvons, à partir des équations

fondamentales qui régissent le problème, construire l'équation intégrale qui

lui est liée.

- Relations fondamentales

Soit notre milieu infini macrohomogène et microhétérogène soumis sur sa

frontière (de normale n) à un champ de déplacement ud tel que:

ul = Ei jnj
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En premier lieu, l'équilibre d'un élément de volume dV en I'absence de

forces de volume impose:

og,j =0 avec q symétrique (rrr.74)

Dans le cas des petites perturbations, le champ de déformation vérifie les
équations de compatibilité et dérive donc d'un champ de déplacement u(r):

eii (r) - ùi, j (r) = j (0,,, (r) + ù;,i (r)) (rrr.75)

(rrr.76)

(rrr.77)
(rrr.78)

Ces conditions s'appliquent au niveau local pour lequel la loi de
comportement (III.55) doit être également vérifiée. En appliquant cette
dernière dans la relation d'équilibre (III.74), celle-ci se réécrit:

I l i1g (t)ekl (r) - mii (r)t],. = 0

On tient compte de nouveau ici de la température en utilisant I'expression
(III.55) qui relie le champ de contrainte local au champ de déformation
local et à la température. Cette relation d'équilibre est le point de départ de
l'écriture de l'équation intégrale thermomécanique.

B) Résolution

Un des principes de base des méthodes à transition d'échelle est

d'introduire un milieu homogène de référence (fig.III-6) de modules

thermomécaniques L0 et M0 et soumis à une déformation uniforme E0, ce

qui permet d'exprimer les modules locaux en fonction de leurs parties

déviatrices ôl(r) et ôm(r):

l i in (r) - L$u + ôl;1n (r)

mu (r) = Mfl + ômii (r)

Ainsi, la condition (III.76) devient:
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(rrr.79)

l(r) ou m(r)

ôl(r) ou ôm(r)

F ig. I II -6 : Rep ré s entation schématique de s propriét é s
déviatrices du milieu microhétéro g ène.

L'hypothèse de I'uniformité de la température dans le matériau conduit à:

{[I-Orir.r 
+ ôliin (')]êu (r) - [tB * ômi;trl]t],, = o

L!jr.rèr.r,j (r) + [ôri3r<r (r)èr.r (r) - ôm1i (r)t],, = o (rrr.80)

Au regard des symétries du module 10, cette expression peut se réécrire:

L01inùr,ri (r) + [ili1r<r (r)ùr,r (r) - ômi.;{r)t],j = O

La résolution de ce système d'équations dont les inconnues sont les vitesses

de déplacements ù(r) fait appel au tenseur de Green pour le milieu infini

homogène de module Lo.

On introduit le concept de forces volumiques fictives fi,

(rrr.81)

f '  = ôli jn (r)ùr,r (r) - ômii (r)T

ce qui permet de réécrire (III.81) sous la forme:
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L?jr.lùr,lj (r) + fi,j = 0 (rrr.83)

On reconnaît dans cette expression, la forme de l'équation qui définit le

tenseur de Green (III.7|). Cette écriture va permettre de déterminer les

déplacements u(r) sous la forme d'une équation intégrale. Cette équation ne

sera plus seulement mécanique car elle doit prendre en compte les effets de

la température.

Les propriétés du tenseur de Krônecker ôim et de la distribution de Dirac

ô (r-r') permettent d'écrire pour la vitesse de déplacement ù(r):

(rrr.84)ù* (r) = 
J Or (r)ô1n,ô(r - r' ) dV'
V

D'après (III.71), ceffe expression peut se réécrire:

ù* (r) - -I-Tr.r 
J onrn,U (r - r' )u; (r' ) dv'
V

En utilisant les deux propriétés suivantes:

Gkr,lj (r - r' ) = 
[Gnr,(r-r,) (r 

- r' ),, ],j 
- -Gkm,I j

et Gk.,lj (r - r' ) = -Gkm,l'(r-r') (r - r' ),i = Gk-,t1

on résout en intégrant deux fois par parties. Ainsi, on a:

Gk*,I, j, ùi (r' ) = 
[Gnn ,1, ùi (r' )],,, Gk n,l, ùi,J (r' )

et:

Gkm,t '  ùi ,J (r ' )  = 
[On- ù1,1 (r ' ) ] . , '  -  Gkrn ùi, j , t ' (r ' )

Finalement, le terme dans I'intégrale de I'expression (III.85) peut s'écrire:

Gkr, l j  ùi  (r '  )  = 
[Gorn,1 ùi(r ' ) ] , ,  [On,o ùi,J (r ' ) ] , ,  *  Gk* ùi,J1,(r ' )

, (rrr.eo)

(rrr.8s)

(rrr.86)
(ur.87)

(rrr.88)

(rrr.89)
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L'intégration des trois membres donne le résultat suivant pour la vitesse de

déplacement ù(r)

ùrn ( r )  =  I l  *  12 +\  GI I .91)

. Calcul de It:

Il = - 
J t9," [on*,1' ùi (r' )],,, dV'
V

Par le théorème d'Ostrogradslcy, It peut encore s'écrire:
'  f t O  . jIr = -J LijgGm,L ùi (r ')ni ' dS'

S

Sur la frontière, cette intégrale est la solution relative à un milieu

homogène ayant même géométrie et soumis aux même conditions limites

en surface que le solide considéré. Ainsi:

Ir - ù3,(.) (trI.9la)

. Calcul de Iz.

Pour 12,le résultat est nul car les conditions aux limites appliquées au

volume V sont uniquement des conditions de déplacement imposé (III.73):

'  f r O  . 1lz = 
I LijnGrrn ùi,1 (r' )n1 dS' = 

J Gn," Efi (r' )n1 dS' = 0 (ilI.glb)

. Calcul de Il:

D'après (III.87), Il se réécrit:

13 = -J tT*Gk* ùi,jr (r' ) dv'
V

(+ I3 : -J tT* [on* ùi,j (r' )],, av' -l tgrotokm,r ùi,i (r' ),dv'
VV

(+ r, : -JL0i.lnGmn ùi,i(r')n1 dS'-Jtfr*Okm,l ùi,i(r') dV'
SV

<+ 13 = -JGorn,,l9.i6ùi,i(r') dV'= JOo*,,f; dV' ([I.9lc)
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En définitive, (III.9l) se simplifie de la manière suivante:

ùm (r) - ù$ (r) + J Ono,,, (r - r' l[ôf iir,l (r' )ùr (r' ) - ôm;; (r' )t] AV'
V

(rrr.92)

Ou encore, après dérivation et symétrisation:

Ë,nn (r) - Ë9.,n * J arnU(r - r' l[ôli1r.r(r' )en(r' ) - ômii(r' lî] av'
V

(rrr.e3)

le tenseur de Green symétrisé.l,nn,j = j[o*,,in +cni,3m]avec:

La relation obtenue (III.93) constitue une équation intégrale

thermomécanique reliant indireetement la vitesse de déformation loeale

è(r) au chargement thermomécanique carzctêisé par É0 et f . Sa solution

permet de calculer les tenseurs de localisation A(r)'et a(r). Diverses

méthodes existent, comme la méthode de Born par approximations

successives ou encore I'approche autocohérente. Cette dernière est utilisée

car, bien que moins rigoureuse, elle ne nécessite pas de moyens de calcul

trop complexes ou trop performants et est très bien adaptée à nos exigences.

III3.3.2 - Résolution formelle

D'après IDZ73\, le tenseur de

décomposé en une composante locale

;nl(r_r').

Green symétrisé f(r-r') peut être
1l1r) et une composante non locale

I-iin(r - r' ) = riJn(r)ô(r - r' ) + rilh(r - r' ) (rrr.e4)

avec ô(r-r') la fonction de Dirac.au point r'. On peut alors réécme (III.93)

sous la forme suivante:
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e,nn (r) = E$n * rl""U 1r;[ôli1g (r)ekl (r) - ôm1i (r)t]

* J aât"u (r - r' l[ôrxn (r' )en (r' ) - ôm1 (r' lf ] ov' (ttl.gs)
V

Cette expression montre effectivement que la déformation au point r résulte

de la contribution de plusieurs facteurs, à savoir:

a) Les conditions limites

b) L'effet du point r sur lui-même
(effet local)

c) L'effet des points r' sur r
(effet à distance)

La difficulté majeure de cette équation est le calcul du terme non local.

Dans le but de supprimer ce dernier, cherchons les conditions qui

I'annulent, c'est à dire:

J t*t"t: ( r - r' l[ôri3n (r' )èn (r' ) - ôm1 (r' )î] av' = o
V

J [rxr.r (r' )en (r' ) - L01.;r.rer.r (r' ) - m1i (r' ;t + rrafft] ov' = o
v

JIrr1n (r' )èg (r' ) - mi3(r' lf] av' -L?.in, 
Jrnt(r' ) dv' +vtrtflt = o

v v 
Grr.96)

Le premier terme intégré représente la contrainte locale ô(r) et en vertu

des relations de moyenne (III.63) et (III.64), cette équation est équivalente

à:

vi,.i - vI-!1sep + vuflt = o

Soit i,j = L$nEn - Mlt (rrr.e7)
On s'aperçoit que la condition qui permet d'annuler le terme non local de

l'équation intégrale thermomécanique (III.95) est relative au choix du

oel

,:)
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milieu homogène de référence. La condition (III.97) est à la base de
I'approximation autocohérente: par identification avec (III.58), on déduit
que le milieu homogène de référence doit être égal au milieu homogène

équivalent que I'on cherche à déterminer, soit:

Jt9:nt = t-",fil,
l*8 =tljtt (rrr.98)

(rrr.A)

Dans ces conditions seulement, l'équation intégrale the'rmomécanique se
simplifie:

é,nn (r) = Ë$n + *nU 1ry[ôlilrcr (r)en (r) - ôm11{r)t] Orr.ge)

En supposant I'inversion possible, on peut écrire:

è,,,n (r) : 
{I*no, 

- r[r,: (r)ôli.;no f r)] Ë$,., - *nr* (r)ômr. (r)t

(rr.100)

À ce stade, on voit apparaître la forme è(r)=t(Éo,f) Cui va nous

permettre I'identification des tenseurs de localisation A(r) et a(r). En effet,
(lll.62) nous autorise à écrire:

(  r  I  r - l

J Ailn (r) - [Ii1r<l 
- I.i]n'n (r)ôl'"nkt (r)l

L r___ 
, 

_J_____ r (I I I . l0l)

[a;1(r) 
- Ai3H (r){r*n (r)ômn,n (r)

Un rappel des principaux résultats permet de définir le comportement
général de la manière suivante:
* Comportement macroscopique

Iir, -L"ii{rEr.r - *ïjttf

l",i =cfiflr>r.r +Nfirrt

* Modules thermomécaniqaes mac ro sc opiqaes
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t",:t[, = 
* J trjmn (r)An'ns (r) dv

V

*îtt = 
i J[mi1(r) 

- t i in (r)an 1r;] ov
V

(rrr.B)

(m.c)

* Tenseurs de localisation

Aip (r) - [ti1n 
- r1!,nn (r)ôlrn11 (r)]

a1i (r) - Aiikt (t)I.fu,on (r)ôm*n (r)

* Module s thermomécaniques mieros copique s

li.;ru (r) = Ciin (r) - Ciirs (r) I tl,
ll,IIl

( . " " " ' ; - ' efincnnr.r (r)

(rrr.D)

(rrr.E)

m;.;(r) = ciSn (r)aôp - ciin (r) I rt, ( 
.tn')-t 

(t * ,Ëqcpq*oô,, )
tr'ffi

avec 
*Hn* = Hrm + efincnorre$

Jusqu'à présent, les formulations sont encore formelles et donc trop

générales pour permettre une résolution et un calcul siniple des différents

modules et tenseurs décrivant le comportement macroscopique. En effet, le

milieu est considéré comme "continu". Pour simplifier ce problème et

permettre une simulation numérique, on suppose dans la suite que les

propriétés du milieu sont continues par morceaux.

[I.3.3.3 - Approximation autocohérente à un site

Un polycristal est constitué de grains d'orientations cristallographiques

différentes. L'approximation autocohérente consiste à considérer le

comportement intragranulaire homogène.

On choisit donc de représenter le milieu granulaire qu'est le polycristal par

N inclusions I de volume VI, dans lesquelles les champs de vitesses de

déformation et de contrainte sont uniformes (fig.III-7). Ainsi, si HI(r) est la
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fonction indicatrice d'Heaviside, les champs È(r), ô(r), ôl(r) et ôm(r) du

polycristal sont des champs continus par morceaux et ont les formes

particulières suivantes :

(rrr.102)

(rr.103)

(rrr.104)

(ru.10s)

avec:

Fig.III-7: Approximntion autocohérente: Les propriétés sont
considérées unifurmes dans les grains.

A priori, cette approximation d'homogénéité intragranulaire peut paraître
injustifiée pour l'étude du comportement des alliages à mémoire de forme.
Les différentes variantes de martensite qui peuvent apparaître dans le grain
ont tendance à s'opposer à cette hypothèse. Cependant, on estime que
I'approche micromécanique antérieure permettant la détermination du
comportement monocristallin (du grain) est suffisamment réaliste d'un point
de vue physique pour justifier cette approximation réalisée à l'échelle
supérieure.

éi . ; ( r )
I

ô;1 (r)
I

ôliir<t (r) = ) art,,n,Ht t.l
I

ômi. ; ( r )

I

HI(r )={ t  t i rev l -r r  \ r ' -  
10 s i  r  e  v l
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Si I'on considère alors une inclusion de volume VI et pour r€VI, on peut

écrire:

eii (r) = elli ôliin (r) - orllr.r et ômii (r) = ômlij

L'équation intégrale (III. 100) devient alors:

è*n (r) = Éfl,n * J.1,,,,: (')lôrlinrL, - ô*lî] ov (m.106)
VI

Le champ de déformation dans I'inclusion, en tenant compte des relations

de moyenne se calcule comme suit:

. r  I  rèt = 
il J.eii (r) dv
' v r

C'est à dire, d'après (III.106):

Posons:

',Il",: = 
# L l.tl'",,(r) dv dv'

VI VI

èlnn = Elnn * 
#[tt:n,'|, 

- ô,nlt[ 
J.l*1(r) 

dv dv' (m.r08)

(ur. r07)

(rr.109)

Le calcul analytique de ce tenseur est assez complexe, il figure en annexe 2.

Il représente et décrit les interactions du grain I sur lui-même. Les effets des

autres grains sur le grain I ne sont pas directement pris en compte du fait de

I'annulation des termes à distance par le choix du milieu homogène de

référence. On parle alors d'une approximation autocohérente à un site.

Cependant, et c'est là un des atouts de la méthode autocohérente, ils sont

tout de même pris en compte au travers de I'interaction entre le grain I et le

milieu homogène équivalent (censé représenter aussi fidèlement que

possible le comportement du milieu granulaire).
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Ou bien encore:

èLn = [rn,nnn 
- rilnuorlno ]-tE$o 

- 
lr*non 

- rfi,,i1arfpq ] rjtn.,o-[,t

Dans ces conditions (III.108) devient:

èlnn = E9'n + *l"r;orfinelkr - 41"10.1t

On en déduit donc, par identification

localisation AI et aI relatifs au grain I.

Iol""* 
: [r,nnoo - rfiI"uorfpq ]

l"l = nfr.rrill,,'nô-Ln

t",f,,"
I

tîjtt I tt (rlilor"Lr - *l )
I

(rrr.110)

(rrr.1 1 1)

avec (III.62); les tenseurs de

(rr.112)

nt^ - ->^  l ^^  -^ l ^+ i^ -^  l ^  ( l l l  A2 . \  ^+  ( l ] t f  Â / ,1  \  ^ : -^ :  ^ "^  l ^  JÂf?- i+ i^ -
Lr alPrçù lçù lçrclLrurlù rrs ur\rJçrurs \rrr.\rJ,, çL \ur.v'Î/r 4lllùl Yue rÉ \rçrll[Ll\Ir

de la fonction d'Heaviside, la contrainte macroscopique s'écrit, en notant

fI=!I/! la fraction volumique du grain I:

(+ iu = rI >(tl*'|, )- rtl(-lt)
I I

(+ i,j = rI >(tl*A[,*nË,"")*rII(tl""ilt)-rI>(*iî)
I I I

(+ i,.; =Itt(t l*Al,,nn)","n +),rI(rl,,nr"L, - 'n' ' ,)t (ru.l13)

Finalement, par identification avec (III.58):

iU =i{,u(r) dv=+Iul

- t04 -
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Le seul point non résolu est relatif au tenseur d'interaction TII défini à partir

du tenseur de Green G(r). Ceci est effectué en annexe 2, d'une manière

analytique d'abord puis à I'aide une méthode de résolution numérique

élaborée par Lipinski [LCB87], incluse dans le modèle informatique

développé pour ce travail. Le point nouveau est le calcul des modules

effectifs 14eff s1 i{eff qui permettent de relier une variation de température à

ses conséquences sur les champs de déformation et de'contrainte

macroscopiques.

rrr.3.4 - REMARQUE

À ce stade, le problème peut être considéré comme résolu, ou tout au

moins partiellement dans la mesure ou les résultats possèdent une forme

implicite. En effet, les tenseurs de localisation dépendent des modules

effectifs (III.112) qui, eux même, sont fonction des tenseurs

localisations (III.ll4). Cette difficulté est résolue numériquement par

I'utilisation d'une formulation incrémentale. Lors d'un chargement, la

détermination des propriétés dans une inclusion (un grain) se réalise en

la supposant entourée du matériau homogène équivalent dont les

propriétés ont été déterminées au pas précédent. L'annexe 3 aborde ces

considérations numériques, on y trouve également les organigrammes, la

notion de temps de calcul et certains problèmes particuliers à l'écriture

du programme informatique.

La température n'est pas seulement une variable de contrôle pour la

transformation martensitique: certains .effets thermiques sont

intrinsèques à la transformation. En particulier, on observe un

dégagement de chaleur lors de la transformation directe et une

absorption lors de la transformation inverse. L'étude suivante permet de

prendre en compte ces phénomènes et d'apprécier I'influence de la

vitesse de sollicitation sur le comportement mécanique.
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III.4 - INFLUENCE
SOLLICITATION

DE LA VITESSE DE

III.4.1 - INTRODUCTION

Le modèle présenté jusqu'ici permet de rendre compte des comportements

en superélasticité et fluage anisotherme des alliages à mémoire de forme en

présence de variations de température etlou de contraintes imposées de

I'extérieur. La transformation martensitique étant une transition du premier

ordreo elle s'accompagne d'un dégagement de chaleur lors du passage

austénite + martensite (transformation exothermique) et d'une absorption de

chaleur par la transformation inverse martensite-+austénite (transformation

endothermique). Ces phénomènes modifient localement la température de

I'alliage en fonction du sens de la transfonnation, de la vitesse de fornnation

de la martensite et des conditions d'échange de chaleur du matériau avec

I'extérieur (conditions aux limites imposées à l'éprouvette) [VD81]. La prise

en compte de ce phénomène interdit de considérer la température T comme

homogène dans l'échantillon et égale à la température extérieure imposée

dans l'équation (III.56). Une écriture correcte serait (en notant 0(r) le champ

de température dans l'échantillon):

e( r )  =  g( r )o( r )  +  n( r )O(r )

avec E et Text les conditions aux limites imposées au système.

Ce phénomène a déjà été I'objet de plusieurs modélisations. Abeyaratne et

Knowles [AKK94] ont étudié ce problème dans un barreau soumis à une

élongation. La température y est considérée comme non uniforme et

l'équation de la chaleur est résolue en considérant différentes conditions aux

limites aux extrémités du bareau. Zanzotto et aL. lFZ9ll ont étudié le

même problème en utilisant une loi de comportement différente pour le

matériau. Plus récemment, Lexcellent et al. ILGS96] ont étudié ce
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phénomène dans un monocristal monovariant. Dans I'approche par

transition d'échelle que nous avons choisie, la prise en compte d'un champ

de température variable rend impossible les opérations de localisation

réalisées au $III.3.3.l.: seules deux solutions sont possibles. Soit le modèle

est restreint aux sollicitations suffisamment lentes pour que l'équilibre

thermique 0(r)=fext soit supposé conservé. Cette hypothèse est implicite

dans le 9III.3.3.1. Une deuxième solution consiste à simplifier le problème

à partir de considérations expérimentales. Chrysochoos [CPM93] a montré

d'une part que la chaleur de transformation a une influence non négligeable

sur la réponse mécanique du matériau (la température s'élève de plusieurs

degrés dans l'échantillon) et d'autre part que l'élévation de température se

produit de façon assez uniforme dans les échantillons polycristallins. Cette

dernière constatation perrnet de simplifier suffisamment le problème pour

rendre possible I'utilisation de la méthode de transition d'échelle du $III.3

tout en conservant le mécanisme à I'origine de la modification de la réponse

mécanique (la variation de température).

Dans la suite, on suppose que le champ de température 0(r) dans le

polycristal est uniforme et de valeur T différente de la température

extérieure Text. On suppose donc que le gradient de température est nul

dans le matériau. Cette hypothèse est justifiée d'une part par le fait que

I'austénite et la martensite ont des conductivités thermiques très proches.

D'autre part, dans un polycristal, la multitude des sites de transformation

entraîne une répartition des sources de chaleur relativement homogène dans

l'échantillon. Cette hypothèse revient à considérer un matériau à I'intérieur

duquel la conduction de la chaleur est infinie ou tout au moins pour lequel

les échanges de chaleur se produisent à des vitesses supérieures d'au moins

un ordre de grandeur à celles des sollicitations mécaniques.

Dans ce cas, I'approche par transition d'échelle proposée dans ce travail est

inchangée. Il est seulement nécessaire d'établir la relation qui existe entre la

formation de la martensite (ou sa disparition) et la température T. Les

concepts et résultats de la thermodynamique des processus irréversibles

constituent ici le cadre thermodynamique tB68l qui va permettre une prise

en compte de ces phénomènes.
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111.4.2. ÉVOIUTION DE LA TEMPÉRATURE DU POLYCRISTAL

AVEC LE TAUX DE MARTENSITE

Dans ce paragraphe, on recherche une relation globale liant le taux de

martensite formée (ou résorbée) et la variation de température observée

dans l'échantillon. On obtient cette relation en complétant I'analyse

thermodynamique réalisée au $III.2.2.1. On considère comme volume

élémentaire représentatif un cristal d'austénite.

Le point de départ est l'écriture du second principe de la thermodynamique.

Soit aD l'énergie libre d'Helmholtz du système. Cette énergie dépend de la

déformation totale E, de la température T et des variables internes fn

choisies pour décrire l'évolution des aspects microstructuraux. L'écriture du

second principe conduit à I'inégalité de Clausius-Duhem [G73]:

D = oiiËii - p>$f" - $sruotr) > o
ntô fn  

r -
(m.1ls)

Dans cette expression de la dissipation D, o est le tenseur des contraintes, p

la masse volumique et q le vecteur courant de chaleur.

Par hypothèse:

grad(T) - g (rrr.116)

Cette hypothèse entraîne également la nullité du vecteur courant de chaleur

q. En effet, on suppose que la conduction de chaleur évolue suivant une loi

linéaire isotrope de type Fourrier, c'est à dire:

9 = -k grad(T) (III.I l7)

avec k la conductivité thermique du matériau (assimilée comme étant

infinie puisque la température est la même en tout point de l'échantillon à

tout moment). Finalement, I'expression (III.115) se réduit à la dissipation

intrinsèque Dl, qui doit être positive ou nulle.

- t08-



CHAPITRE III: Modélisatiott du fluage anisotherme

Dans les conditions expérimentales des essais réalisés (absence de sources

volumiques de chaleur), on montre dans Chrysochoos [CD92] que

l'équation de la chaleur se simplifie sous la forme:

Dr =o,jEI -P>4f" =o
i afn

^ t  -

pcrt-k r-D1 +pr>+fn =oI  I  
f ,ararn

pcrt=prl*t"
; dr afn

(rrlr 18)

(rrr.l 19)

. t est la dérivée particulaire de la température au point considéré.
;aT- aT
t =; + î grad(T) =; d'après (III.116). De plus, î étant la vitesse

de la particule, ce terme est négligeable dans le cas de faibles vitesses de

sollicitations sur des matériaux métalliques.

. AT est le laplacien de la température T. Par hypothèse: AT=0

. Cf et k sont respectivement la chaleur spécifique à'fh constants et le

coefficient de conduction isotrope.

. Au second membre, on retrouve la dissipation intrinsèque et les termes

de couplage thermomécanique.

Le gradient de température est nul. Chrysochoos tCPM93l a montré que la

dissipation intrinsèque D1 est très faible devant la chaleur latente de

transformation de phase. Elle est donc négligée dans ce ,calcul. En

conséquence, l'équation de la chaleur (III.I19) se réduit à:

(rrr.120)

À ce stade, il est nécessaire de rappeler la forme du potentiel O. Son

expression est déterminée à partir de l'énergie libre d'Helmholtz par unité

de volume Oy qui décrit la transformation d'un volume soumis à un champ

de transformation microscopique eT(r) (et macroscopique ET).
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*u (u,r, er ) = 
i(",, 

- n[ )ci3n ("*, - 
"i, )

-*Jtri r'F[ (r) dv + B(r - ro x
V

Ce potentiel s'écrit alors, pour les fractions volumiques considérées comme

variables internes:

*u( " ,T , fn) -

(rrr.r22)

Par unité de masse: (rrr.123)

et I'expression (III.120) se réécrit alors:

i(ru 
- ET )cry.r ("n, - Ei, )

. ;>Hnmf nf m + B(r - ro )If  n
nn

avec f=Ifn
n

(rrr.r2r)

(rrr.r24)

(rrr.12s)

*-i*"

on détermine une variation de température proportionnelle à
I'accroissement de fraction volumique. On a fait I'hypothèse d'une
transmission instantanée de la chaleur dans l'échantillon, on peut donc
généraliser ce résultat pour un polycristal, les quantités Cf, B, p et T étant

supposées homogène. Il vient:

crt=TIEf" =4f' 
io p

t=T " f
Pcr

Cette équation de couplage est introduite dans le modèle et permet de
rendre compte de I'influence de la vitesse de sollicitation sur des alliages à
base de Cuivre ($V.2.3). Deux cas extrêmes sont possibles: le cas isotherme
pour une vitesse de sollicitation lente et le cas adiabatique (prise en compte
de l'équation de couplage III.l25) si la vitesse de déformation est rapide.

L'étude de vitesses de sollicitation intermédiaires telle que le processus ne
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soit ni isotherme ni adiabatique peut être réalisée en introduisant un

paramètre phénoménologique d'échange de chaleur avec l'èxtérieur h

tLGSg6l). on réécrit alors l'équation (III.125) sous la forme suivante:

pcrt + n(r - lext )= rnf (rII.126)

Si h=0, on est en présence d'un cas adiabatique' Si h est infini' on retrouve

le cas isotherme. Les valeurs de h sont à ajuster dans les cas intermédiaires'

M.5 - CONCLUSION

Le but de ce chapitre était en premier lieu d'établir les équations littérales

relatives au comportement superthermoélastique des alliages à mémoire de

forme, en vue de modéliser des essais de fluage anisotherme' En second

lieu, une prise en considération des échanges de chaleur pendant les

transformations a êté effectuée afin de rendre compte de I'influence de la

vitesse de sollicitation en superélasticité'

Le cadre théorique dévetoppé jusqu'à présent pelmet de prendre en compte:

. Le comportement local des constituants et notamment la prise en compte

des mécanismes élémentaires de déformation, à savoir la formation des

différentes variantes de martensite. On a pu aboutir ainsi aux modules

thermomécaniques locaux en fonction des différentes variantes activées

et de leur fraction volumique respective dans le monocristal'

. L'effet des paramètres de contrôle que sont la contrainte et la

température sur la transformation (activation et évolution) des

différentes variantes de martensite pouvant être présentes lors de la

transformation de phase d'un volume monocristallin.

. Les interactions intergranulaires lors de la détermination du

comportement polycristallin à partir des modules thermomécaniques

monocristallinsquirégissentlecomportementdesgrains.
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CHAPITRE III: Modétisation du

' La texture cristallographique donnée par les orientations cristallines des
différents grains composant le polycristal par rapport au repère
macroscopique par le biais des angles d'Euler.
La texture morphologique (forme et orientation des grains) prise en
compte lors de la détermination du tenseur d'interaction.
L'influence de la vitesse de sollicitation par la prise en compte des
échanges thermiques accompagnant la transformation.

- t12-
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CHAPITRE IV: Résultats

Ce chapitre décrit des essais de traction isotherme et de fluage
anisotherme réalisés sur un alliage à mémoire de forme de rype
CuAtBe. Ces essais sont réalisés sur des éprouvettes

monocristallines et polycristallines de même compos,ition.

L'influence de la vitesse de sollicitation sur Ie comportement

superéIastique des polycristaux est également étudiée.

IV.l - INTRODUCTION

Les atliages à mémoire de forme de type CuAlBe sont actuellement I'objet

de nombreuses études, leurs propriétés en font des alliages très intéressants

pour les applications industrielles. Ces alliages présentent une stabilité

thermique bien supérieure aux CuZnAl et une mise en oeuvre plus facile

que les CuAlNi (absence de précipité y fragilisant). Les propriétés

mécaniques sont également supérieures à celles des CuZnAl tB90ltF93l.

Le nombre d'études portant sur leur comportement étant encore,très faible,

cet alliage aétê choisi cornme support expérimental à cette étude.

Au sein du Laboratoire de Physique et Mécanique des Matériaux de

I'université de Metz, A. Hautcoeur a mis au point une méthode industrielle

d'élaboration de fil monocristallin en alliage cuivreux tH96l. Cette

méthode présente la particularité de pouvoir réaliser des monocristaux à

partir de polycristaux et d'obtenir des éprouveffes mono et polycristallines

de même composition, ce qui permet d'effectuer tout'un ensemble de

mesures originales parfaitement adaptées à la validation d'une approche

micro-macro. Rappelons que le modèle utilisé dans ce travail détermine le

comportement d'un polycristal à partir du comportement des grains qui le

constituent, ces derniers étant considérés comme des monocristaux. Ces

essais vont ainsi permettre de valider le modèle et de caractériser le

comportement de I'alliage CuAlBe soumis à des contraintes uniaxiales et à

des variations de temPérature.
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CHAPITRE IV: Résultats expérimentaux pour un alliaee CuAlBe

IY,2 - DISPOSITIF EXPERIMENTAL

1V.2.1 - MATÉRIEL D'ESSAI

Fig.N-I: Dispositif expérimental utilisé pour réaliser des essais
de traction superéIastique à dffirentes températures et de flunge
anis othe rme s ous dffi rente s conffaint e s ap pliqué e s.

l-c"".ig"" "" rc-l

l: Machine de traction ZWICK l00kN
2: Unité de commande électronique de la machine de traction:
programme numériquement le pilotage et réalise I'acquisition des
données
3: Enceinte thermostatée: -l00oC à +200'C
4: Unité de commande de I'enceinte thermostatée
5: Micro-ordinateur PC: Entrée des données liées à I'essai et
stockage des Ésultats
6: Imprimante
7: Eprouvette
8: Extensomètre
9: Capteur de température fixé sur l'échantillon
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CHAPITRE IV: Résultats expérimentaux pour un alliage CuAlBe

Deux types d'essais mécaniques sont mis en oeuvre:
. Des essais de traction uniaxiale isotherme: essais de superélasticité.
. Des cycles thermiques à contrainte uniaxiale imposée'constante: essais

de fluage anisotherme.

Ces différents essais sont réalisés sur une machine de traction ZWICK

d'une capacité de l00kN (Photo lY-z),la vitesse de déplacement de la
traverse mobile est imposée. La machine est pilotée par un micro-

ordinateur qui réalise également I'acquisition des données.

L'éprouvette est placée dans une enceinte thermostatée programmable qui

contrôle la température de I'essai. Cette enceinte permet de réaliser les
cycles en température dans la plage de -100 à 200"C. Les vitesses
nominales de refroidissement et de chauffage sont les suivantes: 3lVmin.
entre 0 et 100'C., lK/min entre -100 et OoC et entre 100 et 200'C. Il n'est
pas possible de régler ces paramètres, seules les températures de consigne
peuvent être modifiées.

L'éprouvetteo une fois fixée dans les mors de la machine de traction, est
équipée en son milieu d'un extensomètre pour la mesure des déformations.

Une sonde fixée à l'éprouvette permet de mesurer la température en
surface. Le système de serrage et de fixation des éprouvettes permet
d'éviter la torsion de l'éprouvette lors de la mise en place et pendant I'essai
(Photo IV-3).
Mise à part la température, qui est imposée indépendamment, I'essai est
piloté à partir d'un micro-ordinateur PC équipé du logiciel ZWICK1008
qui permet la commande de I'essai (via I'unité de commande électronique)
et I'acquisition des données. Pendant I'essai, cette acquisition se fait selon
un incrément imposé p- I'utilisateur et concerne cinq paramètres:
. Le temps t (seconde)
. Le déplacement x de la traverse (mm)
. L'effort F appliqué à l'échantillon (N.)
. L'allongement Âl mesuré par I'extensomètre (mm)
. La température T mesurée au contact de l'échantillon ("C)

t20 -
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Photo.lV-2: Machine de traction util isée pour les essais de
superéIastictté et de fluage anisothernte.

Plutto.lV-3: Di,spositif de serrage et de ntontage de l'éprouvette. Il pennet
d'éviter la torsiott des éprouvettes oLt ttlotttoge et en Cours d'eSsai.
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CHAPITRE IV: Résultats expérimentaux Wur un alliage CuAlBe

Au cours des essais, on néglige la variation de section de l'éprouvette. Les

déformations e et contraintes o sont calculées d'après les relations

suivantes:

^l
f , : -  e t

le
F

$ = -
Ss

avec l0 et Sg la longueur et section initiale.

Un post-traitement des fichiers obtenus permet de tracer les courbes o-e
(superélasticité) et t-T (fluage anisotherme). Il permet également de suivre

les dérives éventuelles des paramètres imposés (paramètres supposés

constants): température T en superélasticité ou contrainte o, en fluage

anisotherme.

1V.2.2 - PNÉPNRATION DES ÉPROWETTES

Les essais ont été effectués sur un alliage CuAlBe de composition (en Vo
massique): lI,6Vo Al et 0,57o Be.

Les polycristaux sont fournis par la société Tréfimétaux sous forme de fil
de section circulaire d'environ 1,5 mm de diamètre. À partir de ces
polycristaux, des monocristaux sont élaborés au Laboratoire de Physique et
Mécanique des Matériaux tH96l. On obtient ainsi des monocristaux d'une

longueur de I mètre et de section identique à celle des polycristaux. La

méthode utilisée permet de conserver la composition de I'alliage.

Les éprouvettes utilisées sont coupées à partir des différents'fTls, leurs
principales caractéristiques sont données dans le tableau IV-4.

Longueur utile
moyenne

(mm)

Diamètre
moyen

(mm)

To Ms

("c)
Monocristal 100 1,5 =S

Polvcr. brut r00 1.46 =-40

Tableau IV-4: Caractéristiques des éprouvettes
mono cristalline s et p olycristalline s brute s de livraison.

- t22-



CHAPITRE IV: Résultuts ex

Les échantillons disponibles étant sous forme de fils, la réalisation d'essais

de compression est impossible.

On choisit la phase austénitique comme état initial et on recherche un état

cristallographique de départ le plus uniforme possible pour toutes les

éprouvettes. Pour ces raisons, on effectue un recuit à 690"C commun à

I'ensemble des échantillons polycristallins. On réalise le traitement suivant:

. Préchauffage du four à 690"C

. Introduction des éprouvettes et maintien à 690'C pendant 5 min'

. Refroidissement à I'air libre-

Ce traitement a pour conséquence d'augmenter la taille des grains [896]'

Sur les échantillons bruts, le diamètre moyen des grains est de 100 pm'

Après traitement, ce diamètre est multiplié par trois environ (fig.IV-5)' Un

tel résultat est également responsable de modifications au niveau des

températures de transformation tH96l.

Fig. IV-5: Micrographies de I'état initial et de l'état recuit (d'après

Hiiro,rnr A. - LPMM - IJniversité de Metz tH96l): Grossissement *5'
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CHAPITRE IV: Résultats expérimentaux pour un alliage CuAlBe

Pour les monocristaux, aucun traitement thermique n'est nécessaire. Seul

une immersion pendant cinq minutes dans de I'acide nitrique dilué à 60Vo
permet de détecter les joints de grain indésirables et de sélectionner les

éprouvettes entièrement monocristallines.

On suppose que le comportement de I'alliage monocristallin étudié s'inscrit

dans le même type de diagramme de phase métastable que celui

précédement déterminé pour un alliage CuAlBe de composition

légèrement différente (fig.IV-6): Il,6Vo Al et 0,52Vo Be en 7o massique

lHEP94l.

-70 -50 -30 -l 50 70 90 I l0 130

MS Af T.i Température (oC) T.a

Fig.N-6: Diagramme d'état métastable obtenu pour un alliage CuAlBe
monocristallin ( Ms=- I 0"C ) [ HEP94 ].

Comme pour les alliages de type CuAlNi [SSo85], on observe quatre
types de martensite: t', F', F" et G'. La phase 0' r" forme à partir de

350

À

o
tr

Ë rso
E

U

(Y -> F")

F"+ cl'

p'(8")

cr'--> B'
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CHAPITRE IV: Résultats expérimentaux pour un alliage CuAlBe

I'austénite p et la phase B" à partir de la martensite f. Le diagramme laisse

apparaître quatre températures caractéristiques :
- MS, la température de début de la transformation austénite-martensite,
- Af, la température de fin de la transfonnation martensite-austénite,
- Tci est la température critique à laquelle les transformations inverses

c['+ F' et B'+ B ont lieu simultanément.

- Tca est la température critique à laquelle les transformatio,ns directes
p'+ F "t F'-) c[' ont lieu simultanément.

On s'attachera pendant nos essais à ne caractériser que le comportement lié

à la transformation martensitique B + B'. Au-delà de 250 MPa et de

130oC, le diagramme indique I'apparition de nouvelles phases. On se limite

donc au niveau de la contrainte maximale et de la température maximale

pour éviter I'apparition de cette seconde transformation de phase. Pour tenir

compte de la composition légèrement différente de I'alliage utilisé ici, les

contraintes sont limitées à 200 MPa et la température à 100"C.

LV.2.3 - DIFFÉRENTS TYPES D'ESSAIS

Trois séries d'essais ont été effectuées pour caractériser le cornportement

de I'alliage CuAlBe.
. Dans un premier temps, des essais isothermes (traction uniaxiale +

décharge) à T>Ms permettent d'apprécier I'influence de la température

sur le comportement superélastique. Ils permettent également de

mesurer certains paramètres physiques ou mécaniques indispensables à

la modélisation.
. Dans un second temps, des essais de fluage anisotherme ont été

effectués. Ces essais permettent de caractériser d'une manière plus

complète I'alliage dans le diagramme contrainte-température. Pour les

essais anisothermes, on s'aperçoit que le rôle joué par la contrainte

appliquée est nettement plus important que celui de la température lors

des essais isothermes.
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CHAPITRE IV: Résultats expérimentaux pour an alliage CuAlBe

Ces deux séries sont réalisées à la fois sur les éprouvettes monocristallines
et polycristallines.
' L'influence de la vitesse de sollicitation sur le comportement

superélastique est également étudiée pour le polycristal.

Remaroue:
L'extensomètre est calibré à la longueur initiale lo=Q,94 mm. (environ
I}Vo de la longueur utile des éprouvettes), de façon à éviter les effets
de bord dans la zone de mesure. Il est toujours placé au centre de
l'éprouvette.

IV.3 - SUPERTHERMOÉIASTICITÉ DES
MONOCRISTAUX CuAlBe

IV.3.I - INTRODUCTION

La réponse mécanique d'un monocristal dépend fortement de son
orientation cristallographique [HIM88]. Dans le but de s'affranchir de cet
effet, tous les essais sont effectués sur un seul et unique échantillon. Ceci
est permis de part le caractère réversible du comportement
superthermoél astique.

Cependant, des études ont montré que la fatigue affecte le comportement
du monocristal. On observe une diminution de la contrainte seuil de
transformation ainsi qu'une augmentation de la pente de transformation

[MS94]. Un tel comportement est relié à la production de défauts pendant

la transformation martensitique et à I'interaction entre ces défauts et la
transformation elle-même [SRA85I. Pour limiter ces effets, on choisit de
ne pas effectuer de cyclage pour chaque condition d'essai; de plus, un flash
thermique à 200'C permet de restaurer l'échantillon après chaque essai

lHEPe4l.
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CHAPITRE IV: Résultats e

Les différents essais sont effectués dans I'ordre donné en fig. IV-7. En
premier lieu on réalise des essais isothermes à des températures
croissantes: chaque essai est suivi d'un flash thermique. Une première série
d'essais anisotherme est ensuite réalisée pour des niveaux de contrainte
décroissants. Cette séquence éduque l'échantillon, une déformation de
transformation de 47o est obtenue pour un refroidissement sans contrainte.
Une seconde série d'essais de même type est effectuée en réalisant cette
fois ci un flash thermique après chaque sollicitation. Seuls les résultats de
cette deuxième série sont exploités dans Ia suite.

T ("C)

Rq:. 5;gnlfie que l'éprouvette
a subi un flash thermique

8

E (MPa)
",4:^

Fig.IV-7: séquence récapitulative des essais eXectués sur
monocristal.

TV .3.2 - SUPERÉLASTICITÉ

on choisit la vitesse de traverse suffisamment faible.(lmm/min) pour

le
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supposer des conditions de chargement quasi-statique [E96].
Afin de ne pas engendrer de plasticité ou une transformation F'+ cr'

(fig.Iv-6), le critère de passage de la charge à la décharge est de 87o de

déformation mesurée par I'extensomètre. L'arrêt de I'essai intervient

lorsque la contrainte s'annule lors de la décharge.

Cinq essais de traction sont effectués pour des températures croissantes

comprises entre 7 et 80"C (fig. IV-8).

Ftg.N.8t Courbes de traction superëlastique pour le monocristal CuAlBe à

dffi rent es temp érature s.

Le module d'Young, mesuré sur les courbes, donne: E=2104 MPa.

â 100
È
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14)6
Déformation(Vo)
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1HAPITRE IV: Résultats e.rpérimentau.r pour un alliaSe cuAlBe

On obtient comme prévu des décalages entre les différentes courbes

(fig.Iv-8). La température de I'essai détermine la contrainte seuil de

transformation: la dépendance ainsi obtenue est linéaire.

a)

b) t--r

@hotographie du début de la transformation
*"4r^Wue dans w, ittrr,rrtristal CuAlBe (Grossissement: *50) et
b) Schémàtisation d'après observations expérimentales de la

fonnation de la martensite dcuts un ,nonocristal tB96l.
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CHAPITRE IV: Résultats r un alliase CtAIBe

En traction uniaxiale, Ia martensite formée est normalement constituée
d'une seule variante [DKT74](fig.IV-9); ra mieux orientée par rapport au
repère du chargement. La transformation de phase se réalise à contrainte
quasi-constante. Le plateau de la transformation est horizontal pour 80oC,
il est moins marqué pour les températures prus faibles: 40o, 20" et 7"c.
Deux phénomènes distincts peuvent expliquer cette légère pente.
' D'une part, il est possible que les contraintes locales associées à

I'apparition de la première variante sont supérieures à la contrainte
externe et entraînent ainsi I'apparition d'une seconde variante.

' D'autre part, il est également possible que l'échantillon se transforme
d'une manière plus homogène à basse contrainte qu'aux contraintes plus
élevées. Dans ce cas, plusieurs sites de transformation sont présents et
la transformation a lieu pour une part plus ou moins importante en
dehors de la zone de mesure de I'extensomètre. par rapport à une
transformation hétérogène où une variante croît dans la zone.de mesure
(et pour une même contrainte appliquée), la déformation mesurée sera
plus faible.

L'hystérésis augmente sensiblement pour les essais à 60o et 80"C. Elle est
d'environ 25 MPa pour les essais à 20 et 40oc (mesurée à 4vo de
déformation), ce qui correspond à celle obtenue par d'autres
expérimentateurs sur des alliages CuAlBe de composition différente
tHEP94l. L'augmentation de I'hystérésis aux essais effectués à 60 (36
MPa) et 80"C (58 MPa) provient sûrement d'une seconde transformation
martensitique (B'+a') qui se produit à hautes contraintes. La contrainte
seuil de la transformation inverse o'-+Ê' de cette seconde martensite (o')
étant inférieure à celle de la première (B'), cela explique I'augmentation de
I'hystérésis.

Ces essais sont réalisés à vitesse de traverse imposée. Les vitesses de
déformation correspondantes sont déduites des courbes de déformation en
fonction du temps (fig.IV-10). La vitesse de déformation pour la partie
élastique est égale à 3 l0-4 s- l. Les vitesses de déformation dans le
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domaine de transformation varient suivant la température de I'essai (tab.Iv-
1l). Cependant cette variation ne peut pas être responsable des différences
de pente observées lors des essais. En effet, il est connu que I'influence est
inverse: plus la vitesse de déformation est impoftante, plu's la pente
s'accroît [DDA78].

ôrôî 1o

8

4

s 6 q
;6
'Ë
fil

€ L\o,

4 \ o
100

Temps (seconde)
150

F|g.IV-IO: Courbes de déformation en fonctio@
superélastiques à dffirentes températures pour le monocristal.

L'irrégularité des courbes (notamment à 80'C) provient de déformations
ayant lieu en dehors de la zone de mesure de I'ektensomètre. La
déformation obtenue est alors à caractère plus homogène à travers
l'échantillon..

Tab-IV-Il: Vitesses de déformation mesurées pour les essais isothermes
sur monocristaux à vitesse de traverse imposée constante.

To de I'essai (oC) 7 20 40 60 80
Vit. de déf. êr 1s-11 1,6 l0-3 1,6 l0-3 2,1 l0-3 2,1 l0-3 3,2 l0-3
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)HAPITRE IV: Résultats expérimentaux pour un hlliaSe cuAlBe

pour une même vitesse de déplacement de la traverse, on obtient des

vitesses de déformation différentes suivant la température de I'essai.

pendant un même incrément de temps et par conséquent'un même taux de

déformation globale de l'éprouvette, la déformation mesurée à 7oC est

deux fois plus faible qu'à 80"c. Aux températures plus faibles, la

déformation est moins localisée, il se peut que deux plaquettes de

martensite apparaissent et progressent: une dans la zone de mesure et la

seconde en dehors de cette zone.

IV.3.3 - FLUAGE ANISOTHERME

Une fois l'éprouvette mise en place, I'essai démarre par liapplication d'une

contrainte qui reste ensuite constante pendant tout I'essai. Une température

de consigne (dans le domaine martensitique) commande le refroidissement

de l'étuve et de l'éprouvette. Le dispositif expérimental ne pennet pas

d'intervenir au niveau des vitesses de refroidissement et de chauffage et par

conséquent, sur les vitesses de déformation (fig.Iv-l2). La courbe

température(temps) permet de mesurer pour le refroidissement les

gradients de température suivants:
o -$ lUminute dans le domaine de température [60",-5"C] et

o -J trUminute dans le domaine de température [-5',-60'C].

La vitesse de chauffage est de 12 trUminute

Les vitesses de déformation sont au maximum de eT = I,65.10-4 pour

I'essai à l,imp = 60 MPa, ce qui correspond à ta vitesse minimale lors des

essais isothermes. Nous pouvons donc dire que les conditions de

chargement sont quasi-statiques pour ces essais.

Les essais sont effectués pour des contraintes croissantes comprises entre I

et 60 MPa. Les courbes obtenues sont typiques dU comportement

anisotherme d'un alliage à mémoire de forme (fig'IV-l3)'

t32 -



60

40

20

0

-20

-40

I
-60 i

0

12 t

I'ol
8l
t

6[

I'
4l

I

2l
t

ol
0

U
o

I
a
E

\(l)
A.

,(.)

\e
E
o
crl
tr

\l)

â

3000
(seconde)

GHAPITRE IVt Rétultott t*- "'' "' - n - - un oiliog, crrArB"

Fig.IV- 12: Evolution de Ia températur, @
(b) enfonction du temps lors des essais de fluage anisàtherme du
monocristal CuAlBe.

Les températures de transformation sont fonction de la contrainte appliquée
(fig.Iv-13). Il faut noter que la déformation maximale de transformation
obtenue dépend également du niveau de contrainte (fig.IV -14).
Ce phénomène est en accord avec le mécanisme d'accommodation des
variantes de martensite. En I'absence de contraintes ou lorsque celles-ci
sont très faibles, les variantes formées ne sont pas orientées (favorisées
mécaniquement), elles ont alors tendance à s'accommoder afin de
minimiser l'énergie élastique.
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CHAPITRE IV: Résultats expérimentawc pour un alliage CuAlBe

On peut scinder la courbe IV-14 en trois parties:
. Au-dessus de 20 MPa, la courbe tend à se saturer pour une valeur

proche de IÙVo, valeur obtenue pour une transformation monovariante
et pour un chargement superélastique. Ce résultat s'interprète comme
I'effet de la contrainte qui oriente et favorise la variante la mieux
orientée par rapport au repère du chargement: dans ce cas, la
transformation est monovariante.

' Une partie à basse contrainte (< 20 MPa) pour laquelle la déformation
décroît fortement avec la contrainte appliquée. Celle-ci, plus assez
importante, ne favorise plus une seule variante et permet à plusieurs

variantes de s'accommoder en faisant chuter la déformation de
transformation globale.

. Pour les très faibles contraintes (< 5 MPa), l'éprouvette semble
légèrement éduquée. Idéalement, un fluage anisotherme sans contrainte
devrait aboutir à une transformation complète sans déformation
macroscopique de transformation.

La courbe IV-14 peut être représenté sur un même graphique que les essais
superélastiques (fig.IV-15). On note une très bonne correspondance avec
I'essai superélastique à 7'C. Ce type de résultat est attendu par Waram

[W90]: pour un essai superélastique à une température égale à M5, la

courbe de comportement (et principalement la pente de transformation)
doit correspondre à la partie linéaire à faible contrainte de la courbe de
déformation maximale de transformation obtenue lors d'essais de fluage
anisotherme. Le fait que la correspondance soit bonne pour I'essai à 7"C
(Ms + quelques oC, voir tab.IV-I7) montre que notre échantillon s'est

légèrement éduqué lors des essais de fluage anisotherme
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Figure IV-15: Comparaison entre Ia courbe superélastique à 7"C et la
,*rb, d, déf"rmation maximale de transformafiàn eT*æ'obtriu, à parrir
des essais de fluage anisotherme.

IV.3.4 - DIAGRAMME D'ÉTAT

À partir des essais précédents (superélastiques et fluages anisothermes), on

déduit le diagramme de phase contrainte-température qui permet de

caractériser cristallographiquement et thermomécaniquement I'alliage.

C'est une donnée importante pour I'utilisation des alliages à mémoire de

forme car il permet de différencier les domaines de stabilité des différentes

phases. Par exemple, la droite de début de transformation directe (MsMs')

représente le départ de la transformation austénite-martensite lors d'un

chargement (application d'une contrainte ou refroidissement).

Plusieurs techniques existent quant à sa détermination expérimentale. On

utilise une méthode d'intersection des tangentes schématiquement
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CHAPITRE IV: Résultats

représentée sur la figure IV-16. La même méthode a été utilisée pour
déterminer les lignes MMr, AsAs'. ArAr.

Contrainte I Déformation

Température T 11 ,72Déformation

Fig.IV-16: Reprêsentation schématique de la méthode de
par intersection des tangentes de la ligne de départ de la
directe (MSIUIS,).

détermination
transformation

Les différents points représentant chaque essai (isotherme et anisotherme)
sont portés dans le diagramme contrainte-température. Les lignes de
transformation sont obtenues par interpolation linéaire (fig.IV-lg). On en
déduit les caractéristiques de la transformation (tab.IV-17).

Tableau N-17: Caractéristiques de la transformation de I'alliage CuAlBe
monocristallin. On dffirencie les résultats obtenus par les essais
superélastiques (Sud et ceux obtenus parflunge anisothèrme (Flu).

Ligne de

transformation

Equation obtenue par

interpolation linéaire

Température de

transformation ("C)

Pente O'Â,

(MPa K-l)
MSMS' Sup: I = -11,2+2,OT

Flu : I= -8 ,7+2,07

E=-9,6+2,07

5,5

4,4

4.8

2
2
2

MrMr E=14,5+1,6 T -9,3 1,6

ASAS' I=-15,4+1,67 9,4 1,6
ArAr Sup: I  = -17,2+1,37

Flu: E = -25,6+1,'17

E = -17,3 + 1.4 T

l3
14,7
12.6

1,3

1,7

T,4
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Diagramme d'état expérimental pour I'alliage CuAlBe

monocristallin.

Les pentes des droites de transformation représentent des valeurs courantes

pour un alliage à base de Cuivre: les valeurs proches de 2iV4PalK sont

similaires à celles obtenues par Hautcoeur [HEP94] pour un alliage

CuAlBe de composition légèrement différente (1,9 MPa/K).
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CHAPITRE IV: Résultats expérintentau.tc pour Lut alliage CuAlBe

IV.4 - SUPERTHERMOÉINSTICITÉ DES
POLYCRISTAUX CUAIBE

IV.4.1 - INTRODUCTION

Par rapport au monocristal, Ies essais sur polycristaux sont plus,difficiles à

interpréter: microstructure plus complexe et nature polyvariante de la

transformation (fig.lV-19), interaction entre les grains, présence de joints

de grain font que les transitions sont moins marquées.

Fig.lV-19: Micrographie représentant les
variantes dans un grain d'un polycristal
CuAIBe.

L'effet du cyclage est beaucoup plus important que sur les monocristaux:

forte évolution du comportement dès les premiers cycles et restauration

incomplète par flash thermique. L'util isation d'une éprouvette unique est

donc impossible: chaque essai est réalisé sur une éprouvette différente. Un
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léger cyclage (entre cinq et dix cycles) permet d'obtenir une stabilisation du

comportement (fi g.IV-20).
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FtgJV-2U a) Cycles superélastiques (T=60'C) et b) Fluages anisothermes

rz--no up;a) sur l'alliage cuAtBe polycristallin : au-delà de quelques
cycles, le comportement est stable.
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CHAPITRE N: Résultats expérimentaux pour un alliage CuAlBe

IV .4.2 - SUPERÉLASTICITE

On s'intéresse principalement au premier et au cinquième cycle.

Le critère de fin de chargement (décharge) est de 3Vo en déformation

mesurée par I'extensomètre. Ce choix résulte d'un compromis: éviter

I'apparition de déformations plastiques et faire apparaître clairement les

pentes de transformation martensitique.

Comme pour le monocristal, la vitesse de déplacement de la traverse est

imposée et égale à I mm/min (quasi-statique). Les essais ont été effectués

aux températures suivantes: 20, 40, 60,80 et 100'C. L'évolution de la

déformation en fonction du temps est représentée en fig.IV-21, les vitesses

de déformation correspondantes calculées sont indiquées dans letab.lY-ZZ.

Fig.IV-2L: Graphes déformation-temps pour un polycristal CuAlBe: a)
Premiers cycles; b) Cinquièmes cycles (rapportés à la même origine).

La vitesse de déformation moyenne est d'environ2lga (tab.IV-}z). Pour

une même vitesse de déplacement de la traverse, les vitesses étaient

d'environ 2 I0-3 pour le monocristal. La transformation du monocristal se

déroule par I'apparition et la propagation d'une variante dans tout

l'échantillon. Quand I'extensomètre mesure une déformation, on est a peu
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CHAPITRE N: Résultats e. un alliase CuAlBe

près certain qu'en dehors de la zone de mesure, il n'y a pas de
transformation. À I'inuerse, pour le polycristal, la transformation n'est pas
Iocalisée mais se déroule "uniformément" dans toute l'éprouvette. La zone
de mesure de I'extensomètre correspondant au dixième de la longueur utile
de l'éprouvette, pour un même accroissement de temps et donç un même
déplacement de traverse, on mesure environ dix fois moins de déformation
pour le polycristal que pour le monocristal.

Fig.IV-22: Vitesses de déformation lors des essais isothermes pour un
polycristal CuAlBe.

Le module d'Young E, d'après les courbes de traction, est'd'environ
60 GPa. Si nous choisissons un coefficient de Poisson v=0,3, le module de
cisaillement p vaut 23 GPa.

Contrairement au monocristal pour lequel la transformation a lieu pour une
contrainte quasiment constante (plateau de transformation), on observe une
pente de transformation sur les courbes de superélasticité du polycristal
(fig.IV-23). Cette pente est due à la multitude des variantes qui apparaît
pendant la transformation et aux interactions intergranulaires. Elles
entraînent une déformation moindre qu'une transformation monovariante
pour un même accroissement de contrainte.
La déformation qui subsiste lorsque le matériau n'est plus sollicité
mécaniquement (frg.IY-23b) est attribuée à une déformation plastique qui
se produit localement dans l'échantillon [PS84] (notamment aux joints de
grain) et à de la martensite piégée dans I'austénite tcggl.

Température de I'essai Vitesse de déformarion è (s-l)

ler cycle 5ème cycle
20"c 2,I 104 2,5 104
40'c 1,7 r04 l,g4 r0-4
60'c 1,65 104 1,75 104
80'c 1,65 104 1,8 104
100'c r,62 r04 r,75 r0-4
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Fig.IV-23: Courbes de comportement isotherme pour plusieurs
températures de l'alliage CuAlBe polycristallin: a) Premiers cycles. b)
Cinquièmes cycles.
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CHAPITRE IV: Résultats expirjmentaux pour un alliage CuAlBe

L'hystérésis mesurée
transformation (0o) et

relevées pour les cycles

à 1,5 7o de déformation (Âo), la'pente de
la contrainte seuil de transformation (Mso) sont

I et 5 dans le tableau IV-24.

Température (oC) 20 40 60 80 100
Âo (MPa) Cycle I

Cvcle 5

83

67

67

55

59

46

55

42

78

50

0o (MPa) Cycle I

Cvcle 5

2085

3943

3285

4É.28

2657

4000

2543

3828

2228

417 |
Mso ('C) Cycle I

Cvcle 5

133

85

170

r42
207

174

252

226

322

278

Tab.N-24: Évolution des caractéristiques de la transformation
martensitique avec la température en traction uniaxiale pour un alliage
C uAlB e p oly c rist allin.

F\S.IV-2S: Évolution de l'hystérésis Ao (a) et de la pente eo ft) en
fonction de la température de l'essai superélastique pour ,l'alliage
C uAlB e p o Iy c ri stallin.

Il existe un intervalle de température [60-80oC] pour laquelle I'hystérésis
de la transformation est minimale, quel que soit Ie cycle (fig.IV-25a). pour

des essais réalisés à des températures inférieures, I'accroissement de
I'hystérésis est du principalement à de la martensite piégée, visible sur les
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courbes de comportement lV-23. Pour I'essai à 100"C, I'accroissement de

Ao est attribué à la présence d'une seconde transformation martensitique

(0'+a') lors du chargement. La contrainte seuil de retour à la phase

austénitique de cf,' étant inférieure à celle de F', elle provoque

I'accroissement de Ao.

La pente de transformation 0o est quasiment constante au cinquième cycle.

Un léger cyclage permet donc de stabiliser cette valeur à 4100 +350 MPa.

IV.4.3 - FLUAGE ANISOTHERME

Les essais de fluage anisotherme ont été réalisés pour les contraintes

imposées suivantes 25, 50,75, 100, 150 et 200 MPa (fig-lV-27). Après la

mise sous contrainte de l'éprouvette, I'essai est programmé par la donnée de

deux températures de consigne de part et d'autre du domaine de

transformation. Ces températures de consigne sont supposées permettre à

l'échantillon de subir des transformations directe et inverse complètes.

Les conséquences de la modification de la contrainte appliquée sont

multiples: tout d'abord, au niveau de I'hystérésis AT (mesurée à mi-

transformation) et de la pente 0T (ld€ / dTl) (tab.IV-26).

Contrainte appliquée
(MPa)

AT (K) er (K-1)

Cvcle I Cvcle 5 Cycle 1 Cvcle 5

200 52.5 42 9,2I04 6,9 r04

150 39 30.7 10-3 8,2 L0-4

100 31,5 34.5 g,g l0-4 7,5 r0-4

75 24 24 8,9 104 7.9 r0-4

50 19,5 19.5 7,5 r04 7.2 r0-4

25 t2 n.7 5.2 r04 6.3 10-4

Tab.IV-26: Propriétés de la transformation lors des essais de fluage
anis othe rme p our l' al liage CuAIB e p o ly c rist allin.
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Fig.lv-27: courbes de fluage anisotherme de l'alliage cuAlBe
polycristallin. a) Premiers cycles; b) Cinquièmes cycles.
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Pour I'hystérésis de la transformation, la contrainte appliquée joue le même

rôle que la température lors des essais isothermes (fig.IV-28):

augmentation de I'hystérésis pour une contrainte appliquée plus importante.

L'influence du nombre de cycles est cependant moins marquée pour ces

essais anisothermes. La pente de transformation se stabilise après cinq

cycles: elle est de 7,0 104 + I,2104.

fiS.IV-28:- Evolution de l'hystérésis (a) et de la pente (b) en fonction de
la contrainte appliquée pendant l'essai de fluage anisotherme.

L'évolution de la déformation en fonction du temps (fig.IV-29) permet le

calcul des vitesses de déformations. La vitesse de variation de la

température dans l'étuve pour I'essai à 25 MPa conduit à une vitesse de

déformation de 10-5. Les autres essais correspondent à des vitesses de

déformation encore plus faibles.

La déformation maximale de transformation dépend également fortement

de la contrainte appliquée (fig.IV-30). Deux stades sont toujours présents:

évolution linéaire puis saturation (comme pour le monocristal), mais la

courbe est quantitativement différente. La partie linéaire aux plus faibles

contraintes (< 150MPa) possède une pente nettement plus faible, tandis que

la saturation intervient plus tardivement et pour une valeur plus faible de la

déformation: 6Vo. Cette valeur est la valeur maximale de transformation

obtenue pour des essais de superélasticité. Cela montre que,'lorsque la
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contrainte appliquée est importante lors d'essais de fluage anisotherme, le

comportement doit être similaire au comportement superélastique.

FiS.IV-29: Déformation en fonction du temps lors d'essais de
fluage anisotherme pour l'alliage CuAlBe polycristallin: a) lers
cycles; b) Jèmes cycles (ramenés à la même origine).

La différence de comportement au niveau de la contrainte maximale de
transformation est importante suivant la nature cristallographique de
I'alliage (fig.Iv-30). Pour le monocristal, de très faibles contraintes

suffisent à privilégier la variante la mieux orientée, conduisant à une

déformation de transformation importante. Pour le polycristal, bien qu'il

existe également des variantes bien orientées dans chaque grain, celles-ci
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CHAPITRE N: Résultats expérimentaux pour un alliage CuAlBe

ne réussissent pas à transformer complètement l'échantillon. Gêné par sa

structure granulaire, la transformation du polycristal engendre un champ de

contrainte interne que d'autres variantes (moins bien orientées) tentent

d'accommoder. Cette légère accommodation, interne aux'grains du

polycristal, réduit la déformation maximale de transformation du

polycristal.

t0

i i , / . 4
i : l t i
i : . / . 4 :: 'i"""""'2""'2""""';

i . a . a i
i . a , / i,  l t  t  I

6

,Tmax

4

0
0 50 100 150 200 250

Contrainte (MPa)

Fig.IV-31: Evolution de la déformntion maximale de transformation en
fonction de la contrainte appliquée pour l'alliage CUAIBe
polycristallin.

Le diagramme d'état (ligne MSMS', MfMf, ASAS' et ArAr) est tracé pour

le polycristal. On différencie les points obtenus par les essais

superélastiques et ceux déterminés à partir des essais de fluage ahisotherme
(fig.IV-31). Les courbes utilisées pour obtenir ce diagramme sont relatives
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CHAPITRE N: Résultats expérùnentaux pour un alliase CuAIBe

aux premiers cycles. Les pentes des lignes de transition sont proches de

2Mpa ç-l (tab.IV-32).

FiS.lV-3I: Diagramme d'état expérimental de l'all iage CuAlBe
polycristallin.

Les lignes de départ des transformations (MrMs' et A5A5') sont bien

définies quel que soit le type de chargement. L'erreur obtenue en
approximant ces lignes de transition par des droites est faible. Les lignes
MfMf et AtAf ne sont pas aussi nettement définies.
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CHAP ITRE IV : Résultats expérimentaux

Tableau N-32: Caractéristiques de la transformation de l'alliage CuAlBe
polycristallin. On dffirencie les résultats obtenus par les essais
superélastiques (SuD et ceux obtenus parfluage anisotherme (Flu).

1V.4.4 - INFLUENCE DE LA VITESSE DE SOLLICITATION

L'effet de la vitesse de sollicitation a été réalisé sur un polycristal CuAlBe
à la température de 60"C (fig.IV-33). Les essais ont été réalisés pour des
vitesses d'avances de traverse (et vitesse de déformation correspondante)
de 0,1 (2,3 l}-s r-1) et 100 mm/min. (1,4 10-2 s-1).

La pente de transformation augmente avec la vitesse de déformation. Ceci
semble justifié si I'on considère que plus la vitesse de déformation est
importante, plus les échanges de chaleur de l'éprouvette vers,l'extérieur
sont réduits. En effet la transformation martensitique est accompagnée d'un
dégagement de chaleur (effet exothermique) qui est dissipé aisément dans
le cas de vitesses faibles. À I'inverse, une vitesse de déformation
importante entraîne un accroissement de température dans l'éprouvette, ce
qui se représente dans le diagramme d'état contrainte-température par un
trajet de chargement différent (fig.IV-34). Ainsi, pour un même niveau de
contrainte, la déformation obtenue lors d'un essai à vitesse de sollicitation
rapide sera plus faible que pour un essai à vitesse de sollicitation lente.
On note également une augmentation de 27 MPa de la contrainte seuil de
transformation pour I'essai à vitesse de déformation importante. Cette

Ligne de

transformation

Équation obtenue par

interpolation linéaire

Température de

transformation ('C)

Pente dYa,

(MPa K-l)
MSMS' Sup: I  =78,7+2,37

Flu:  I  =72,3+2,27

Z. -- 73,2 + 2,3 T

-34,5

-33

-31.5

2,3
2,2
2,3

MrMr E - 226,8 + 5,9 T -38,3 5,9
ASAS. 2=75,9+2,87 -26.9 2.8
ArAr Sup: I = -15,7+2,27

F lu :  I '=33 ,0+1,57

2=20,5+I,7 T

7,2
-21,4

-12.1

2,2
1,5
1,7
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CHAPITRE IV: Résultats e

augmentation est supérieure à l'élévation attendue de température dans

l'éprouvette (10 degrés au maximum, ce qui correspond à 20 MPa).

fiS.IV-33t l"ftuence de la vitesse de sollicitation sur l'alliage CuAlBe
potycristallin pour un essai àT=60"C. a) Cycle l, b) Cycle 15-

M5 
a) T b)

Fig. IV-34: Représentation schématique de l'influence de Ia iitesse
di solticitation sur les courbes de comportement superélastiques.

IV.5 - CONCLUSION

L'alliage CuAlBe étudié sous sa forme monocristalline et polycristalline

permet d'apprécier une partie des propriétés qui font de cet alliage un
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CHAPITRE IV: Résultats expérimentaux pour un alliage CuAlBe

produit intéressant pour des applications industrielles. Au niveau de son

comportement superthermoélastique, il est capable de subir des

déformations réversibles d'environ 5Vo.ll peut en subir de plus importantes

mais il est nécessaire alors d'étudier plus précisément la seconde

transformation de phase B'
déformations.

Les résultats présentés dans ce chapitre permettent de caractériser certaines
données du matériau, qui vont être introduites dans le modèle. Les résultats
expérimentaux présentés dans ce chapitre vont être confrontés aux résultats
de la simulation numérique par transition d'échelle appliquée à un tel
alliage.
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CHAPITRE V: Résultats numériques

L'objet de ce chapitre est de présenter les résultats numériques

obtenus en appliquant le modèle autocohérent à des alliages

CuZnAl et CuAIBe. Ces résultats portent sur le comportement

macroscopique, la cinétique de la transformation et sur des

aspects microstructuraux. L'influence du mode de chargement

sur ces paramètres est mis en évidence.

V.l - INTRODUCTION

La modélisation du fluage anisotherme élaborée au chapitre III est à

I'origine de l'écriture d'un programme informatique FORTRAN 77. Le

programme développé pour le comportement superélastique isotherme a

servi de base à ce travail. En annexe 3, on trouve certaines caractéristiques

propres à ce programme et les principales difficultés rencontrées. Ce

chapitre présente les résultats numériques obtenus.

Le comportement superthermoélastique de deux alliages aété éttrdié:
. Un alliage de type CuZnAl, dont le comportement superélastique

isotherme a fait I'objet de plusieurs études et dont les résultats

expérimentaux proviennent de la littérature.
. Un alliage de type CuAlBe, dont la caractérisation du comportement

thermomécanique a été présentée au chapitre précédent.

Les résultats obtenus concernent plusieurs échelles de description. Tout

d'abord, à l'échelle de l'échantillon, les courbes contrainte-déformation et

déformation-température sont définies pour les deux types d'alliages. Les

résultats ainsi obtenus sont confrontés aux mesures expérimentales.

L'influence de la vitesse de déformation est également étudiée.

À une échelle plus fine, l'évolution de paramètres utilisés comme variables

internes dans les approches phénoménologiques est étudiée.

La méthode de modélisation employée permet également d'obtenir des

informations microstructurales. On peut ainsi obtenir l'évolution de la

contrainte interne, de la déformation, de la fraction de martensite et
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CHAPITRE V: Résultats numériques

l'évolution des différentes variantes dans chaque grain au cours du

chargement.

Y .2 -COMPORTEMENT SUPERTHERMOELASTIQUE

V.2.1- CAS DES ALLIAGES CuZnAl

Pour ce type d'alliage, de nombreux résultats expérimentaux sont
disponibles dans la littérature. Les premiers développements du modèle
autocohérent appliqué aux alliages à mémoire de forme ont été appliqués
avec succès à ce type d'alliage [E94].

V.2.l.l - Données utilisées

Les modules thermoélastiques sont le module de cisaillement

F=30 GPa, le coefficient de Poisson v=0,3 et le coefficient de dilatation
thermique s=15 10-6 K-1.

La structure polycristalline est décrite par 100 grains sphériqueso de même
volume, dont les orientations cristallographiques sont choisies
aléatoirement (afin de ne pas induire d'effet de texture).
Dans ces alliages la normale n au plan d'habitat ainsi que la direction de
transformation m des variantes sont de type 12 Il 121 (tab.V-l). Ces
variantes forment six groupes autoaccommodants de quatre' variantes.
L'amplitude de déplacement g est de 0,23. Ces caractêristiques
cristallographiques sont donnés par DeVos et al. [DAD78].
Le coefficient B est égal à 0,2 MPa/K tDKT74l.
La matrice d'interaction Hnm est constitué de deux types de termes:
ElAmrani a déterminé les valeurs gl=p/1000 pour les variantes

compatibles et 112=pl20} pour les autres [894].
Les résultats obtenus sont comparés à des essais expérimentaux réalisés par
Vacher tV9ll en superélasticité et par Leclercq [LBL94] et Bourbon [894]
en fluage anisotherme. L'alliage testé possède la composition suivante (en
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CHAPITRE V: Résultats nwnériques

7o massique): 25,57Vo 7-n et 4,097o Al. Ses températures de transformation,
obtenues par mesure de résistivité, sont les suivantes: M5=40"C, Ap52"C
(soit, d'après la relation IlI.44:Fc=1,2 MPa)

Variante n1 n2 n3

I -0,182 o,669 0,721

2 -0,182 o,721 0,669

3 0.182 o.669 0,721

4 0.182 o.721 0,669

5 -o,669 -0.182 0,721

6 -o.721 -0.182 0,669

7 -o.669 o.t82 0.721

8 -o.721 0,182 0,669

9 -0.182 -0,669 o.721

10 -0.182 -0.721 0,669

l t 0.182 -0,669 0.721

T2 0,192 -0,72r 0,669

13 o,721 -0,182 o,669

t4 o,669 -o,182 o,721

l 5 o,721 0,182 0,669

l6 0,669 0,182 0.72r

T7 o,669 -o,721 0,182

l8 o,721 -0,669 0.182

t9 -o,669 o,721 0,182

20 -o,721 o,669 0,182

2 l -o,721 -0,669 0.182

22 -o,669 -o,721 0.182

23 o,721 0,669 0,182

24 0,669 0.721 0.182

m1 m2 m3
-0.165 -o.737 0,655

-0.165 0,655 -0,737

0.165 -o,737 0,655

0,165 0,655 -0,737

0,737 -0,165 0,655

-0,655 -0,165 -o.737

0,737 0,165 0,655

-0,655 0,165 -0,737

-0,165 0,737 0,655

-0,165 -0,655 -o,737

0,165 o,737 0.655

0,165 -0,655 -0.737

0.655 -0,16s -o,737

-o.737 -0.165 0,655

0.655 0,165 -0,737

-0.737 0.165 0,655

-0.737 -0,655 0,165

0.65s o,737 0.165

0.737 0,655 0,165

-0.655 -o.737 0,165

-0,655 o.737 0.165

0,737 -0,655 0.165

0.655 -o,737 0.165

-0,737 0,655 0.165

Tableau V-I: Déftnition des normales aux plans d'habitat et des
directions de transformations utilisées pour décrire la
cristallographie de Ia transformation martensitique dans les
alliages à mémoire de forme de type CuZnAl \DADTS|
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CHAPITRE V: Résultats numériques

Y.2.1.2 - Résultats
On compare successivement (planche V-2) un essai en superélasticité

à 56oC, des essais de fluage anisotherme à 48, 65, 80, 100 et 124 MPa aux

modélisations numériques correspondantes.

On constate que le modèle décrit à la fois la superélasticité et le fluage

anisothérme. Les pentes de transformation, seuils de transformation et

hystérésis sont décrits correctement pour les deux modes de chargement,

sans introduire de paramètre nouveau.

Les résultats superélastiques ayant déjà été largement commentés lors

d'études précédentes [E94], on examine plus en détail les résultats de

fluage anisotherme.

On détermine expérimentalement et numériquement plusieurs

caractéristiques des essais de fluage anisotherme (tab.V-3):
- Lapente de transformation ldeTafl (0T) mesurée pour la partie linéaire

(entre I et27o de transformation) pour la transformation directe.
. L'hystérésis en température ÂT mesuréeà I,SVo de déformation.
. Latempérature de transition M$.

. Ladéformation maximale de transformation 6Tmax

Les températures de transition Mg de chaque essai obtenues

numériquement sont conforrnes à celle déterminées expérimentalemenfi les

erreurs en valeur absolue ne dépassent pas IUVo.

La valeur absolue de la pente de/dT est tracée fig.V-4a. On remarque que

la valeur obtenue pour I'essai expérimental à 65 MPa ne s'inscrit pas dans

la relation décroissante qui apparaît pour les autres essais. Hormis pour

cette valeur de 65 MPa, la correspondance numérique est bonne, bien

qu'aucune décroissance ne soit observée.

-161  -



CHAPITRE V: Résultats numériques

ô: too

()
tr
L

Ëso
O

3,5

3

2,5

èar

F 1 ,5
qJ

I

0,5

0
20 40 60 80 100 r20

3,5

3

2,5

èa ,)

F  1 , 5
q)

I

0,5

0

3,5

3

2,5

2

1 , 5

I

0,5

0
60 80 100 120 20 40 60 80 lm no

3,5

3

2,5

èer

F  1 , 5
(^)

l

0,5

0

3,5

3

2,5

2

1 ,5

I

0,5

0
0 20 40 60 80 100 120

Temffrature (oC)
20 40 60 80 100 r20

Temperature (oC)

Planche V-2: Confrontation Expérience-Modélisation pour un alliage
CuZnAl polycristallin. a) Traction superélastique à T=56oC. et de b à f)
Essais de fluage anisotherme à 49, 65, 80, 100 et 124 MPa.
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4E MPa 65 MPa 80 MPa lfi) MPa 12/MPa

Mg Exp:

("C) Num:

Erreur relative (Vo)

38,5
40,8
+6

49,4
45,8
-7

55,6
54,6
-2

61,2
62,8
+3

70
72,9
+4

er Exp:
(K-l) Num:

Erreur relative (Vo)

1,5 10-3

1,3 l0-3
-t3

2,1 l0-3
1,3 10-3

-38

1,4l0-3
1,3 10-3

-7

1;3 10-3

1,3 10-3

l , l  l0-3
1,3 l0-3

+18

^T Exp:
(K) Num:

Erreur relative (7o)

10,8
17,3
+60

18,6
21,7
+17

24,4
20,9
-15

.25,9
22,4
- t3

28,8
21,2
-26

gTmax Exp:

(Vo) Num:

Erreur relative (7o)

2,08
2,,57
+23,6

2,M
2,69
+10,2

2,89
2,78
-3,6

3,33
2,84
-14,5

3,32
2,94
- I1 ,6

Tableau V-3 : Confrontation Expérience-Modélisation et erreur relative
pour les caractéritiques de la transformation de l'alliag,e CUZnAI
polycristallin.

Fig. V-4: Évolutions expérimentale et numérique de a) Ia pente de
transformation et de b) l'hystérésis de la transformation pour un alliage
CuZnAl polycristallin lors d'essais de fluage anisotherme.
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L'hystérésis mesurée à l%o de déformation croît expérimentalement avec la

contrainte appl iquée lors du f luage anisotherme (f ig.V-ab).

Numériquement, cet effet n'est pas très bien modélisé, la tendance étant
plutôt une hystérésis constante et donc indépendante de la'contrainte

appliquée. Cette erreur est très certainement liée à la valeur de la

déformation maximale de transformation, elle-même incorrectement

modélisée (fig.V-5). Pour cette valeur ds gTmax, la tendance expérimentale

est analogue à celle déterminée au chapitre précédent sur un alliage

CuAlBe, à savoir: une première phase linéaire (pour les contraintes
inférieures à 100 MPa) et une saturation ds sTmax pour les contraintes plus

importantes. Numériquement, la saturation intervient à une valeur plus

faible de la déformation et correspond à des valeurs d'hystérésis inférieures
aux valeurs expérimentales. Aux Taibles niveaux de contrainte (k7OMPa),
I'hystérésis mesurée à partir des courbes expérimentales est inférieure à
celle obtenue sur les courbes numériques, la déformation de transformation
expérimentale est également plus faible.

Fig. V-5: Evolution expérimentale et numérique de la dèformation
maximale de transformation avec la contrainte appliquée en fluage
anisotherme pour un alliage CuZnAl polycrtstallin.
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CHAPITRE V: Résultats numériques

Les écarts entre les valeurs expérimentale et numérique restent néanmoins

raisonnables dans I'intervalle de contrainte étudié. La modélisation adoptée

représente de façon satisfaisante les grandes tendances du fluage

anisotherme. Le même modèle est capable de décrire la superélasticité et le

fluage anisotherme sans introduire de variables internes supplémentaires.

V.2.2 - CAS DES ALLIAGES CuAlBe

L'alliage CuAlBe est un alliage qui se développe fortement actuellement

lF93l. Plus stable que I'alliage CuZnAl., il peut développer à l'état

polycristallin, une déformation macroscopique de transformation plus

importante (usqu'à 6Vo au lieu de 2 à 37o pour les CuZnAl). Les données

utilisées proviennent de deux sources: les résultats expérimentaux du

chapitre précédent et des données cristallographiques déterminées au

Laboratoire d'Etude des Textures Appliquées aux Matériaux (LETAM) de

I'Université de Metz par F. Moreau tM96l.

V .2.2.\ - Données utilisées

Le comportement thermomécanique de I'alliage CuAlBe utilisé dans

cette étude a étê caractérisé au chapitre précédent. Les modules

thermoélastiques sont le module de cisaillement F=3OGPa, le coefficient de

Poisson v=0,3 et le coefficient de dilatation thermique a=15 19-6 oç-1. Les

températures de transformation obtenues expérimentalement à partir du
diagramme d'état (fig.IV-31) sont MS=-3O.C, Ap-12oC. La force critique

Fs est êgale à 1,8 MPa (Eq.III.44). D'après Moreau [MTB94][M96], dans

ces alliages la normale n au plan d'habitat et la direction de transformation

m des variantes sont de type [1 4 4](tab.V-6). Comme pour les alliages

CuZnAl, les variantes observées dans ces alliages forment six groupes

autoaccommodants de quatre variantes. L'amplitude de déplacement g est

de 0,22. Le coefficient B est égal à 4,2 MPalK. La matrice d'interaction

Hnm est constitué de deux types de termes: Hl=!r/350 pour les variantes
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compatibles et 112=p170 pour les autres. La structure polycristalline est
décrite comme pour I'alliage précédent par 100 grains sphériques, de même
volume et dont les orientations cristallographiques sont choisies
aléatoirement (matériau non texturé).

Variante nl n2 n3
-0.168 0,688 0.705

2 -0.168 0.705 0.688

3 0.168 0.688 0.705

4 0.168 0.705 0.688

5 -0.688 -0.168 0.705

6 -0.705 -0.168 0.688

7 -0.688 0"168 0.705

8 -0.705 0.168 0,689

9 -0.168 -0.688 0.705

10 -0.168 -0.705 0.688

l l 0.168 -0,688 0.705

I2 0.168 -0,705 0.688

t3 0.705 -0.168 0.688

t4 0.688 -0,168 0.705

l5 0.705 0.168 0.688

t6 0,699 0.168 0.70s
t7 0,688 -0"705 0.168

l8 0.705 -0.688 0.168

t9 -0.688 0,705 0.168

20 -0.705 0.688 0.168

2 l -0.705 -0.688 0.168

22 -0.688 -0,705 0.168

23 0.705 0,699 0.168

24 0.688 0.705 0.168

ml m2 m3
-0 ,151 -0.9M 0.M6
-0 .151 0,846 -0.9M

0.151 -0.9M 0.846

0.151 0.846 -0.904

o.9M -0 .151 0.846
-0.846 -0.151 -0.9a

0.904 0.151 0.846
-0.846 0,151 -0.9M

-0.151 o.9M 0.846
-0,151 -0.846 -o.9u
0,151 0.904 0.846

0.15r -0.846 -0.904

0,846 -0.151 -0.904

-0.9@ -0 .151 0.846

0.846 0 .151 -0.904

-0.904 0,151 0.846
-0.904 -0,846 0 .151

0.846 0.904 0 .151

0.904 0.846 0 .151
-0.846 -0.904 0,151
-0.846 0.904 0.151

0.904 -0.846 0.151

0.846 -0.904 0 .151
-0,904 0.846 0.151

Tableau v-6: Définition des normales aux plans d'habitat et des
directions de transformations utilisées pour décrire la
cristallographie de la tansformation martensitique dans les
alliages à mémoire de forme de type CuAlBe tMg6].
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V .2.2.2 - Résultats
Aucune étude similaire à I'alliage CuZnAl IE94l n'a été faite sur

I'alliage CuAlBe. En conséquence, les résultats obtenus seront détaillés.

Tout d'abord, pour le comportement superélastique isotherme: la planche

V-8 reprend les premiers cycles des essais superélastiques isothermes

réalisés pour des températures de 20, 40, 60, 80 et 100"C. Les

caractéristiques de la transformation (expérimentales et numériques) sont

comparées dans le tableau V-7.

Tableau V-7 : Confrontation Expérience-Modélisation et erreur relative
pory trois caractéritiques de la transformation lors d'essais de- 
s up e r é I as t i c it é de l' allia g e C uAlB e p o ly c ris t allin -

Les contraintes seuils de transformation sont les caractéristiques les mieux

représentées numériquement. On s'attardera par la suite sur la possibilité de

représenter numériquement un diagramme d'état fidèle à la réalité

expérimentale.

On représente les évolutions expérimentale et numérique de la pente et de

I'hystérésis (fig.V-9) avec la température de I'essai superélastique. Les

écarts sont faibles au niveau de la pente (fig.V-9a) qui, de plus, tend à se

stabiliser avec les cycles lors des essais expérimentaux (fig.Iv-25)-

100'c EO OC 60'c 40 "c 20"c

Pente 0E Exp:

(MPa) Num:

Erreur relative (7o)

2330
3100
+20,2

2803
2980
+6,3

29r0
2867
- 1,5

3203
2400
-25,t

2200
2483
+12.9

Hystérésis Âo ExP:
(MPa) Num:

Erreur relative (Vo)

78
50

-35,9

55
52,7
-4,2

59
5r,2
-13,2

67
53,8
-19,7

83
53,2
-35,9

Contrainte seuil ExP:

u$ Wtra) Num:

Erreur relative (Vo)

322
300
-8

252
253
-0,4

207
207

0

170
161
-5,3

r33
109
-18
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CHAPITRE V: Résultats numériques
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Planche V-8: Confrontation Expérience-Modélisation pour un alliage
CuAIBe polycristallin. De a) à e) Essais superéIastiques à 100, 80, 60,40
et 20"C.
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Fig. V-9: Evolutions expérimentale et numériqr, ,t, o1 to prnte de
transformation et de b) l'hystérésis de la transformation pour un alliage
CuAlBe polycristallin lors d'essais de superélasticité.

Pour I'hystérésis (fig.V-9b) I'erreur la plus importante est obtenue pour les
essais extrêmes (20 et 100'C). À ces températures, des phénomènes non
pris en compte dans le modèle peuvent intervenir: plasticité et seconde
transformation de phase à 100oC, martensite piégêe et réorientation à
20"c.
De plus, il existe des marges d'erreur (numérique et expérimentale) non
prises en compte ici, qui engloberait probablement les. erreurs relatives
obtenues ici. En effet, on observe visuellement un très bon accord entre les
courbes de comportement expérimentales et numériques (Planche V-8).

On confronte aussi les résultats expérimentaux et les simulations par
I'approche autocohérente des essais de fluage anisotherme pour un
intervalle de contrainte plus important que dans le cas CuZnAl. Les
contraintes uniaxiales appliquées sont de 50,75, 100, 150 et 200 Mpa
(Planche V-10). La courbe de déformation globale de transformation
(fig.V-l0f) montre qu'à nouveau, les résultats de modélisation sont
inférieurs aux résultats expérimentaux pour les plus faibles contraintes et
supérieurs à hautes contraintes.
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50 MPa 75 MPa lfi) MPa 150 MPa 2fi) MPa

To de transition Exp:

rra$ t"cl Num:
Erreur ( "C)

-10,9
-TI,3
-0,4

-3,1
-5,8
-2,7

8,,7
2,9
-5,8

36,2
28,6
-7,6

59,8
43,6
-16,2

Pente 0T Exp:

1ç_t) Num:
Erreur relative(Vo)

7,5 104
10-3
+33,3

8,9 104
10-3
+12,4

8,9 l0-4
10-3

+12,4

l0-3
l0-3

9,2 104
9,9 l0-4

+37,6

Hystérésis ÂT Exp:
(K) Num:

Erreur relative(Vo)

lg,5

2l ,g
+12,3

24
26,2
+9,2

31,5
27,5
-12,7

39
30,1
-22,9

52,5
30,8
-4 1,3

gTmax Exp:

(7o) Num:

Erreur relative(Vo)

1,33
2,57
+93,2

2,2r
2,9

+31,2

2,7 5
3,23
+17,4

4,79
3,41
-28,6

5,25
3,65
-30,5

Tableau V- I I : Confrontation Expérience-ModéIisation et erreur relative
pour les caractéristiques de la transformntion par fluage anisotherme de
I' allia g e C UZnAI p oly c ris tallin.

Fig. V-12: Evolutions expérimentale et numérique de a)
transformation et de b) l'hystérésis de Ia transformation
C uAlB e p o ly c ri s t all in p ar flua g e ani s o the rme.
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CHAPITRE V: Résultats numé

On compare les caractéristiques de la transformation dans le tableau V-11

et on trace les évolutions de pente et d'hystérésis fig.V-12. Les résultats

sont globalement corrects sans I'ajout de paramètres par rapport aux

résultats en superélasticité isotherme. Les seuils de transition et les pentes

de transformation sont bien définis, I'erreur la plus importante est réalisée

au niveau de I'hystérésis et de la déformation obtenue en fin de

transformation, et cela, pour des niveaux de contraintes faibles ou

importants. Pour ces derniers, il est certain que la plasticité et la seconde

transformation martensitique sont en partie responsables des écarts. Pour la

simulation numérique, la déformation maximale de transformation obtenue

est toujours inférieure à 4Vo, or elle peut atteindre 57o expérimentalement.

On remarque (planche V-10, fig.a et b) que dans ce cas' I'hystérésis

expérimental est supérieure à celle obtenue par modélisation alors que dans

les autres cas, I'accord est correct. Ce résultat semble indiquer que la

transformation F'+cr' joue un rôle important dans ces alliages. Cette

seconde transformation, qui se produit à des contraintes élevées permet

d'accroître fortement la déformation des monocristaux (iusqu'à 207o) mais

accroît I'hystérésis également. L'étude microstructurale du $V.3 permet

d'expliquer I'origine des écarts observés à basse contrainte.

V.2.3 - INFLUENCE DE LA VITESSE DE SOLLICITATION

On peut facilement étudier les deux cas extrêmes. Si on considère que la

transformation se produit suffisamment lentement pour que la chaleur

latente de transformation diffuse hors du matériau, la transformation est

isotherme et l'équation de couplage (III.125) n'intervient pas. Les résultats

liés à ce type d'hypothèse ont été étudiés jusqu'à présent. À I'inrrerse, si on

considère un processus suffisament rapide pour qu'aucun échange de

chaleur avec I'extérieur puisse se produire, le processus est adiabatique et

l'élévation de température qui en résulte est donnée par l'équation de

couplage (III.125).
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V.2.3.1- Cas des alliages CuZnAl
Une première validation consiste en la comparaison du modèle avec

des expériences réalisées sur un alliage CuZnAl par Chrysochoos
[CPM93]. Le dispositif ainsi que les techniques numériques de traitement
des données sont présentés dans lCD9Zl: un dispositif de thermographie
infrarouge permettant une mesure précise du champ de température de
l'éprouvette est couplé à une machine de traction.
L'alliage utilisé est caractérisé par les températures de transition suivantes:
Ms=l5oC et Apl9,5oC. La pente des droites de transition est de I'ordre de
2 MPaJK. Les caractéristiques thermoélastiques sont: E=70 Gpa, v=0,33,
s=18.10-6 K-1, p=7700 kglm3, Cr=393 JlkglK. La température ambiante
Tg est de 30'C.

Les courbes expérimèntales de comporrement et diévolution de la
température de l'éprouvette sont présentés sur la figure (V-13). On intègre
dans le modèle l'équation de couplage (III.126) qui permet de déterminer
les évolutions de température avec I'accroissement de fraction volumique.
En ajustant le paramètre phénoménologique h afin d'obtenir une
correspondance entre les courbes de comportement numérique et
expérimentale, on obtient une évolution de température en bon accord avec
I'expérimentation (V-14). Dans ce cas, h=50000 Jlm3tK.

5.0

J.0

t .0

-r.0

-3.0

-5.O

Fig. V-13: a) Courbe de comportement et b) Réponse en tentpérature pour
un essai superélastique sur un alliage CuznAI polycristallin.
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Fig. V-14: a) Courbe de comportement et b) Réponse en température pour
une simulation d'essai superélastique sur un alliage CuZnAl polycristallin.

Y.2.3.2 - Cas des alliages CuAlBe

Une deuxième validation de ce type d'essai a êtê réâlisée en utilisant

les résultats expérimentaux du paragraphe IV.3. Les caractéristiques

supplémentaires à introduire sont la masse volumique P=7700 kg/m3 et la

chaleur latente de transformation Cr=400 J/kg/K (valeurs moyennes pour

des alliages base cuivre). Aucune mesure de température n'a êté effectuée

mais I'utilisation de deux vitesses de sollicitation différentes permet de

visualiser les effets de I'augmentation de température de l'éprouvette sur les

courbes de comportement lors d'essais de traction. On retrouve fig.V-l5a

les résultats d'essais expérimentaux superélastiques à 60"C (cycle 1)

réalisés pour des vitesses d'avance de la traverse de 0,1 et 100 mm/min.

Les vitesses de déformation colrespondantes sont de 2,3 I0-5 et I,410-2s-1.

Numériquement, on simule deux essais (fig.V-l5b):
. (Jn essai pour lequel la température de l'échantillon reste constante.

Dans ce cas, on considère que toute la chaleur est dissipée vers

I'extérieur. La sollicitation est isotherme et correspond au cas d'une

vitesse de sollicitation très lente.
. Un second essai dans lequel on considère que les dégagements et

absorptions de chaleur accompagnant les transformations directe et
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CHAPITRE V: Résultats numériques

inverse restent confinés dans le matériau. La température de
l'échantillon évolue en conséquence. on est alors en présence d'une

sollicitation adiabatique, c'est le cas d'un test à vitesse de sollicitation

très rapide où la chaleur n'a pas la possibilité de se dissiper.

Fig. V-L5: a) Influence de la vitesse de sollicitation (expértmentale) et b)
Résultats de simulation pour un alliage CuAlBe polycrtstallin à T-60"C.
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Expérimentalement, la contrainte de transformation augmente de I47o, cet

effet n'est pas représenté numériquement (elle est la même pour les deux

simulations). De même, l'évolution de la valeur de I'hystérésis n'est pas

obtenue: +57Vo expérimentalement, alors que numériquement celle-ci

diminue de 6Vo. Ce résultat numérique rejoint cependant les travaux

réalisés par Delaey et al. [DDA78] qui note (sur un plus grand nombre

d'expérience et sur un alliage de CuZnAl) une diminution de I'hystérésis

quand la vitesse de déformation augmente.

La pente de transformation évolue dans le bon sens. . De plus,

quantitativement l'évolution est très proche: +24,7 7o expéimentalement et

+28,4 7o potJr la simulation numérique. L'augmentation de température de

5oC dans l'échantillon déterminée numériquement est en accord avec les

mesures effectuées sur des alliages CuZnAl. Les caractéristiques des

différentes courbes sont reprises dans le tableau V-16.

Expérience Modélisation

2.3 10-s s-l 1.4 10-2 s-l Isotherme Adiabatique

go (Mpa) 2286 3086 G35vo) 2571 3657 G42vo)

Âo (MPa) 62 96 (+s+Eo) 52.3 5I,9 (-o,8Eo)

Mso (MPa) 2r0 240 210 207

Tableau V-16: Confrontation Expérience-Modélisation et erreur relative
pour les caractéritiques de la transformation lors d'essais à dffirentes
vitesses de sollicitation.

V.2.3.3 - Conclusion
Les grandes tendances de I'influence de la vitesse de déformation sont

prises en compte sans paramètres supplémentaires. La description des

mécanismes telle qu'elle a été effectuée et modélisée suffit à décrire

correctement l'évolution des courbes de comportement isotherme et

adiabatique. Pour un cas de sollicitation ni isotherme, ni adiabatique, des

vitesses de déformation intermédiaires peuvent être modélisés en
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introduisant un paramètre phénoménologique d'échange thermique avec

I'extérieur dans le modèle.

V.3 - ETUDE MICROSTRUCTURALE

V.3.I - INTRODUCTION

Jusqu'à présent, seuls des résultats concernant le comportement

macroscopique ont été présentés. L'atout du modèle développé est que pour

obtenir ce comportement, il est nécessaire de déterminer celui de ses

constituants, à savoir les grains. Ainsi, tout au long du chargement, il est
possible d'enregistrer certaines de leurs caractéristiques et d'avoir alors

accès à ce que I'on peut nommer le comportement microscopique.

Dans cette partie, nous étudions sept chargements différents(fig.V-17):
. Trois simulations d'essais superélastiques pour des températures de

M5+1", M5+40o et M5+100'C. Le chargement s'arrête lorsque la

fraction volumique totale de martensite atteind757o.
. Quatre simulations d'essais de fluage anisothenne pour des contraintes

appliquées variant de 10 MPa à 500 MPa (valeurs intermédiaires: 100 et
250 MPa). La simulation stoppe à90Vo de martensite formée.

Ils sont appliqués à I'alliage CuZnAl pour lequel le comportement

superthermoélastique macroscopique a été, éudié (V.2. 1 . I ).
Ces simulations ont pour buts:
. de montrer toutes les capacités du modèle et d'analyser les informations

obtenues sur: les contraintes internes, la déformation des grains,

l'évolution de la microstructure (nombre de variantes actives)...
. de comparer ces résultats pour des trajets de chargement différents

(isotherme et anisotherme) et pour des niveaux de température et de

c ontrainte différents.
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. de mettre en évidence les mécanismes de déformation en oeuvre lors de

ces différents ffajets de chargement.

On s'intéresse dans cette étude uniquement à la transformation directe

(austénite- martensite).

fE.V-tZ: Représentation schématique des dffirents traiets de chargement
simulés.

v.3.2- CrNÉTIe{JE ET DÉFORMATION DE TRANSFORMATION

L'approche micromécanique utilisée permet d'étudier la cinétique de la

transformation. Ceci nous donne des informations supplémentaires sur le

comportement et notamment sur des paramètres macroscopiques comme la

fraction volumique de martensite et la déformation mdyenne de

transformation utilisés dans des approches phénoménologiques.

Y.3.2.1- Cinétique
L'évolution de la fraction globale de martensite au cours de la

transformation laisse apparaître trois stades lors du chargement (fig.V-l8):
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Fig.V-18: Evolution de Iafraction volumique totale de mnrteisite au cours
du chargement. a) Essais superélastiques; b) Essais de Jluage anisotherme.

Au départ de la transformation, on observe une croissance progressive
des pentes df/dl' et df/dT: on parle d'initiation de la transformation,
phase pendant laquelle les grains commencent successivement à se
transformer. Ce phénomène n'est pas visible pour I'essai isotherme à
4l"C et pour I'essai anisotherme sous 10MPa, signifiant qu'e pour ces
essais, tous les grains démarrent leur transformation dès le début du
chargement.

La phase linéaire suivante correspond à la pente de transformation: elle
colrespond à des pentes sur les courbes de comportement contrainte-
déformation et déformation-température aux valeurs moyennes
suivantes: dI/dET=35OOMPa et dT/dET=-750 K.
Enfin, pour des niveaux de transformation plus importants, un effet de
durcissement est observé. Cette dernière observation est reliée à des
conditions cinématiques particulières: quelques grains sont alors
entièrement transformés et ne participent plus qu'élastiquement à la
déformation. Cet effet de saturation intervient aux environs de 807o de
martensite, cette valeur ayant tendance à diminuer lorsque la contrainte
macroscopique augmente. Ce résultat prédit que pour des contraintes
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macroscoplques importantes, la contrainte et la température associées à

la fin de la transformation (Mç, soit f=1) sont incorrectes et que la

transformation martensitique n'est plus le seul mécanisme de

déformationinélastiqueàceniveaudecontrainte.

Il est également intéressant de relier la déformation de transformation à la

fraction volumique de martensite (fig.v-19). On voit à nouveau apparaître

les étapes de la transformation'

7 = transformation' en fonction de la

ffi,olumiqieglobaleâ,*o,t,,site:a)Essaisdesuperélasticité;b)
Essais de fluages anisotherrnes'

La phase d'initiation de la transformation est identique pour tous les

chargements. De pente de/df=10-1, elle colrespond à I'activation des

variantes les mieux orientées par rapport au chargement' Plus la

contrainte macroscopique est importante, plus cette phase est longue'

L'évolution ultérieure est différente suivant le type de chargement'

Pour les simulations d'essais superélastiques (fig.V-l9a), une seconde

phase linéaire poursuit la transformation: c'est donc une transformation

homogène, avec des variantes bien établies qui terminent la

transformation. Pour les simulations de fluages anisothermes' la pente

diminue progressivement tout au long de la transformation' La
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CHAPITRE V: Résultats nunÉ,

contrainte macroscopique n'évoluant pas, I'effet [hermique
(refroidissement) est de permettre à des variantes d'apparaître tout au
long de la transformation en accornmodant la transformation.

v .3.2.2' Déformation moyenne de transformation
ces courbes sont plus représentatives de la cinétique de la

transformation. Le rapport moyen de la déformation de transformation sur
la fraction volumique de martensite (déformation moyenne de
transformation) est une variable macroscopique utile pour élaborer des
modèles phénoménologiques tP95l. Sa valeur, en I'absence de résultats
expérimentaux permettant de la définir, est souvent considérée comme
constante. Nous voyons qu'il n'en est rien et que cette variable est au
contraire très sensible à la nature du chargement thermomécanique imposé
(fie.V-20).

cette variable macroscopique, notée ET, est définie par ra relation
suivante:

Jrr 1'; av
VM

où V1,4 est le volume global de martensite.

gT= 1
Vy

F|S.V-2}: Evolution. de lq aaform
Essais de superélasticité; b) Essais de fluage'anisotherme.
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CHAPITRE V: Résultats n

On note une diminution rapide de sa valeur en début de transformation

pour finalement obtenir un niveau de saturation plus ou moins marqué qui

dépend de la contrainte macroscopique et de la température. Ce type

d'évolution, attendu par Raniecki et al. [RLT92], est très importante pour

les approches phénoménologiques qui ne peuvent la négliger.

La valeur eT=1 lVo obtenue pour les fractions volumiques de'martensite

proches de 0 équivaut à un tenseur d'orientation moyen des variantes

activées n égal à 0,48. Ceci montre bien qu'au départ de la transformation,

ce sont les variantes les mieux orientées qui se transforment. La chute de

cette valeur au cours de la transformation indique que d'autres variantes

moins bien orientées apparaîssent. La valeur eT =8,75Vo est particulière,

elle indique la fin de la phase d'initiation et le départ de la transformation

des derniers grains dont les variantes sont très mal orientées, entraînant une

nouvelle chute brutale de la déformation moyenne de transformation. Cette

valeur de 8,75Vo est proche de celle obtenue en utilisant un modèle statique

(contrainte uniforme) pour la transition d'échelle [E94].

Les simulations d'essais superélastiques (fig.V-20a) font ressortir une

valeur de saturation fonction de la température. Cette saturation indique

que la valeur moyenne du tenseur d'orientation n'évolue plus et qu'il n'y a

pas d'apparition tardive de nouvelles variantes. La situation est différente

pour les simulations d'essai de fluage anisotherme (fig.V-20b)' pour

lesquels les courbes diminuent sans se saturer, prouvant qu'il y a bien

accommodation des variantes jusqu'à la fin de la transformation.

Cet effet est directement visible sur les courbes d'évolution de la

déformation moyenne de transformation en fonction de la contrainte

appliquée pour différents taux de transformation (résultats des simulations

de fluage anisotherme uniquement: fig.V-z|). On s'aperçoit que pour un

même taux de transformation, la déformation moyenne de transformation

diminue avec la contrainte appliquée. Cette évolution montre que la

formation de structures autoaccommodantes est très importante lors des

essais de fluage anisotherme sous faible contrainte. Cette évolution dépend
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CHAPITRE V: Résultats numé,

également du taux global de martensite. Les courbes pour lvo et 907o de
fraction volumique de martensite sont qualitativement similaires aux
courbes de déformations maximales de transformation gTmax obtenues lors
des essais expérimentaux sur les alliages mono et polycristallins de
CuAlBe (fig.IV-30). En fin de chargemenr, la déformation moyenne de
transformation se rapproche de la courbe sTmax du polycristal. À lVo de
transformation, l'évolution se rapproche de la courbe du monocristal. Pour
ce taux de transformation, I'ensemble des grains du polycristal a tendance à
se comporter comme des monocristaux en ne présentant qu'une variante de
martensite en transformation.

Fig.V-2L: Evolution de Ia déformation moyenn, de transJornation en
fonction de la contrainte appliquée et du taux de martensite pour les
simulations de fluage anisotherune.

V.3.3 - COMPORTEMENT INTRAGRANULAIRE

L'étude a étê réalisé pour 100 grains dont
cristallographiques ont été choisies aléatoirement.

les orientations

l 0

8
'n
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On étudie tout d'abord les contraintes intergranulaires et la déformation des

grains. La représentation de ces données dans le triangle standard des

orientations cristallographiques permet de donner une image globale de

I'hétérogénêité des champs de contrainte et de déformation à l'échelle de

l'échantillon. Quelques grains significatifs sont ensuite choisis afin

d'étudier leur comportement spécifique en liaison avec leur orientation

cristallographique. Dans ce cas, afin de ne pas alourdir les graphiques,

seuls les quatres chargements extrêmes sont considérés. On note dans la

suite:
. Sl I 'essai superélastiqueàT= 140'C
. 52 I'essai superélastique à T = 4l"C

. Fl I'essai de fluage anisotherme avec I = 500 MPa

. F2l'essai de fluage anisotherme avec I = 10 MPa

V.3.3.1 - Répartition des contraintes internes

On distingue classiquement plusieurs niveaux de contraintes internes:

Les contraintes d'ordre I correspondent aux fluctuations de la contrainte

globale à l'échelle de l'échantillon. Dans notre cas, la contrainte

macroscopique imposée I est homogène. En conséquence, les

contraintes d'ordre I sont nulles.

Les contraintes d'ordre II correspondent aux contraintes et interactions

entre les grains (intergranulaires). Le modèle à transition d'échelle

utilisé permet de les déterminer (équations III.29 et III.53). Ce sont ces

contraintes que nous étudions par la suite.

Enfin, les contraintes d'ordre III correspondent aux interactions entre les

différentes variantes à I'intérieur d'un même grain (intragranulaires).

Elles sont prises en compte dans la détermination du Comportement du

grain ($III.2).

Pour toutes nos simulations, la contrainte imposée .est une traction

uniaxiale d'axe (Ox). On choisit de relier la composante (1,1) du tenseur de

contrainte interne à la fraction volumique du grain. L'étude des autres

composantes ne fournit pas d'informations intéressantes. Ceci permet
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d'obtenir une vue d'ensemble de l'évolution de l'état de contrainte avec
l'évolution de la transformation (Planche V-22). On réalise ceci pour trois
taux de fraction volumique globale: 10, 50 et 75vo. La légende est
identique pour tous les graphes.

Dans cette partie, on privilégie I'aspect comparatif des Ésultats. Ainsi, la
même échelle est utilisée pour graduer chaque graphe au détriment de
certains résultats quantitatifs.

Planche V-22: de contrainte interne pour tous les grains constitunnt
le polycristal en fonction de Ia fraction volumique de martensite dans le
grain: a) Essai SI, b) Essai 52, c) Essai FI, d) Essai F2.
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CHAPITRE V: Résultats numériques

S I et Fl sont des simulations pour lesquelles la contrainte macroscopique

est importante (500 MPa ù I07o de martensite globale)' Dans ce cas' la

phase d,initiation de la transformation est importante (fig.V-18) et implique

la coexistence de grains plus ou moins transformés avec des grains qui se

déforment élastiquement. On observe alors une forte hétérogénéité de la

contrainte interne des différents grains'

Au contraire, la transformation apparaît très tôt dans tous les grains pour

les simulations 52 et F2. En conséquence, les contraintes internes sont

homogènes dans les grains (et faibles au début du chargement)'

On remarque également que si la transformation se produit sous contrainte

macroscopique constante pour les essais de fluage Fl et F2, cela n'est pas

le cas pour les différents grains. La contrainte interne évolue fortement en

cours de transformation.

S1) On peut classer les grains en trois catégories:

- Les grains qui possèdent une contrainte interne de traction

importante (>150 MPa). Ils se transforment peu en début de chargement

puis cette tendance s'inverse et ils sont les premiers pour lesquels Ia

fraction volumique de martensite atteint IOTVo' Pour 75Vo de martensite

globale, la contrainte interne maximale en traction est d'environ 300 MPa

et la contrainte macroscopique de 900 MPa. Le rapport 7D = ll3 semble

réaliste pour un tel chargement. Ces grains sont placés autour du pôle tl l ll

dans le triangle standard (fig.v-23) et sont donc des grains mal orientés par

rapport au rePère du chargement'

- À l'inverse, les grains possédant les contraintes internes de

compression les plus importantes se transforment rapidement au départ

mais ne dépassent pas 60vo en fin de chargement (alors que la fraction

globale de martensite est de|Sfto)-Ces grains sont bien orientés et proches

du pôle t00U.
- Les grains

très différents les

intermédiaires (ltl = 100 MPa) ont des comportements

uns par rapport aux autres, leur transformation varie de
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t.
tÆ est d'environ 0,12.
s2) Les contraintes internes développées dans les grains sont plus
homogènes, le rapport rl; moyen est de 0,2 fois la contrainte
macroscopique (pour f=7 5Vo).
Fl) Le comportement est similaire à I'essai Sl. Des grains se transforment
beaucoup en développant des contraintes intemes de traction importantes et
des grains se transforment peu pour des contraintes internes de
compression.

F2) comportement nettement plus homogène pour les grains. seuls
quelques grains développent une contrainte de compression très
importante: -425 Mpa pour re grain 12, ce qui représente plus de 40 fois la
contrainte macroscopique. Dans ce cas, il semble que la contrainte interne
soit largement surestimée. Mis à part querques grains particuliers, le
rapport 1Æ moyen en fin de chargement est de 5 fois la contrainte
macroscopique.

Afin d'approfondir les remarques précédentes, on représente l'évolution de
la contrainte interne en fonction de la fraction de martensite dans le grain
pour quatre grains dont le comportement est particulièrement significatif.
Leur orientation est définie par les trois angles d'Euler gl,gma,r,g2. Ils
sont donnés dans le tableau V-24 et représentés dans le triangle standard
(fig.V-23).

Grain 12

Grain 76

Tableau V-24: Valeurs des trois angles d'Euler définissant l,orientation
des quatre grains dont on étudie I'évôIution de la càntainte interne.
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CHAPITRE V: Résultats numériques
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@on de la contrainte interne au cours du chargement
pour les grains 12, 14, 20 et 76. a) Essai SI, b) Essai 52, c) Essai Fl, d)
Essai F2.

. Le grain 76 est celui qui développe la plus importante contrainte

interne de ffaction dans I'essai S1. Proche du pôle [111], il est très mal

orienté et les variantes apparaissent donc tardivement lors du chargement.

Cette apparition tardive s'accompagne néanmoins d'une relaxation de la

contrainte interne lors des chargements S1 et Fl (fig.V-25a etY-25c).

Cette contrainte interne élevée provoque une trausformation rapide du

grain: il est le premier à atteindre I00Vo de martensite. Sa contrainte interne

augmente alors de façon importante suite aux interactions avec les autres

grains qui continuent de se transformer et de se déformer.
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. Le grain 20: son comportement est à I'opposé du précédent. Bien

orienté (proche du pôle [001]), il démarre rapidement sa transformation.

L'interaction avec le milieu environnant (les autres grains non transformés)

bloque sa transformation et génère une contrainte interne de compression

très importante (figs.V-2la,Y-25b etY-Z1c). Les propriétés de ce grain

étant directement reliées à son orientation favorable par rapport à la

contrainte appliquée, les particularités de ce grain disparaissent lors de'

I'essai 52 où il développe une contrainte interne de traction (fig.V-25d).

. Le grain 14 développe une contrainte interne de traction pour les

trois premiers chargements et de compression pour I'essai F2. Son

comportement est intermédiaire aux deux grains précédents;

. Le grain 12 développe une contrainte interne de compression

moyenne pendant les essais de superélasticité. Ce grain génère par contre

la plus importante contrainte interne de compression lors des essais de

fluage anisotherme (fig.V-25d).

On s'aperçoit à la vue des résultats précédents que l'évolution de la

contrainte interne est relativement similaire d'une manière qualitative pour

les chargements superélastiques et pour le fluage anisotherme à haute

contrainte. Pour ces essais, I'orientation du grain semble primordiale dans

le comportement (fig.V-23 eT V-26). Ces résultats sont à r9'li9r d'une

manière qualitative aux essais réalisés par Horikawa et al. [HIM88],sur des

monocristaux. Les résultats montrent que la courbe de comportement est

fortement dépendante de I'orientation cristalline du monocristal (fig.V-z7).

Pour une orientation proche de [111], on observe le seuil de transformation

1e plus élevé et la,déformation de transformation !a plus faiblei ce résultat

s'applique également au grain 76 constituant notre polycristal. À liinverse,

les orientations proches de t0011 entraînent une transformalion plus

importante pour un niveau de contraintg plus faible.'Le grain 20 du

polycristal est.dans ce cas. Les grains 12 et 14 sont des cas intermédiaires:

la contrainte est cependant plUs. importante pour le grain L4, dont

I'orientation est proche de [O11], ce qui eSt également confînnée par les

résultats exPérimentaux.
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Fig. V-26: Evolution de la contrainte en fonction de la déformation du
grain poltr les qttatres grains choisis.
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Fig. V-27: Influence de l'orientatiort cristalline sur le comportement
superélastique I HIM88].
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L'étude de la déformation dans les grains permet de compléter ces résultats

en montrant les différents mécanismes en oeuvre dans les différents grains

en fonction de leur orientation cristallographique.

V.3.3.2 - Déformation des grains

On relie pour les 100 grains, la déformation et la fraction de

martensite du grain. Ceci est réalisé pour les trois valeurs de'la fraction

volumique globale précédentes (10, 50 et 75Vo). On étudie la composante

(1,1) du tenseur des déformations (fig.V-28).

Les comportements sont à nouveau très homogènes pour les simulations

n'engendrant pas d'importantes contraintes macroscopiques (S2 et F2).

Pour les essais Sl et Fl en début de chargement, des grains se déforment

jusqu'à dix fois plus que d'autres. En fin de chargement et pour la

simulation Fl (Contrainte macroscopique égale à 900 MPa), on trouve

encore un rapport de deux pour les grains les plus et les moins déformés.

51) On retrouve pour I'essai isotherme à 140oC les deux types de

comportement extrêmes :
- Des grains qui tardent à se transformer et qui finalement sont les

premiers à être complètement transformés. Ces grains (avec d'ir-nportantes

contraintes internes de traction) sont ceux qui se déforment le moins. Ils

sont proches du pôle [ 1 1].
- Les grains avec d'importantes contraintes internes de compression

sont ceux qui se déforment le plus. Ils s'alignent selon une pente bien

précise qui correspond à la relation déformation-fraction de martensite de

la transformation d'un monocristal monovariant. Ils sont proches du pôle

t00u.

52) Le comportement de ces grains est intermédiaire: nettement plus

homogène en déformation, les grains diffèrent principalement par leur

transformation. On note cependant toujours cette caractéristique: plus le

grain se transforme, moins il se déforme.

- t92-



CHAPITRE V: Résultats numé,

e
1 t

0,07

0,06

0,05

0,04

0,03

o,o2

0,01

0

0,07

0,06

0,05

0,04

0,03

0,02

0,01

0
o 0,2 0,4 0,6 0,9 0 o,2 0,4 0,6 0,9

o,o7

0,06

0,05

0,04
t t t

0,03

o,o2

0,01

0

0,07

0,06

0,05

0,04

0,03

0,02

0,01

0
o 0,2 0,4 0,6 0,9 I

Fraction de martensite
o 0,2 0,4 0,6 0,9 I

Fraction de martensite

i b)i
i - l
i i"""t" '-"" ' : '
: ;

:  v v :

ls2
I
:

. . . . . . . . - -_  i_ .  _ . . .

!  i  v r i l r z l  i
' . . - . - - + . - - - . - . . - . - + - . - - . . . , . . . . t . - . - - - . . . . . r - . . - - . . . . - - . t . . . . - ,

t : i i
; : : i i

: t i i :

i i ; :
' - - . . . . i - . . - . . - - - - . . . 1 . . . - - . - - . . ' . 1 . . . . . . - - - - t - - . . . . . - - - . . i - - - , . . .

i : i :

i : : :
: : : i l

i  o)! lrz

i t i : :
; : i : :
i i : : :

- - . - ' - i - ' . - . - - - . - . - - i - , . . . . - - - - - i - . . . . . . . . - - - - i - - - - - . . . . - . - t . . . - - . .

i  i  i  : .  i
orjl$

i ffisF;
- - i - - - - . - . . . . . - - l _ . - . . . . , . . . . : . - - _ - , - . . , . . : - - - _ - - . - - .

i i i ;
i i : :

Planche V-28:
polycristal en
grain.

Etats de déformation pour tous les grains constituant
fonction de Ia fraction volumique de martensite dans

le
Ie

Fl) Comportement similaire à I'essai superélastique à 140"C avec
cependant des niveaux de déformation inférieurs pour une même fraction
volumique de martensite globale.
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fluage anisotherme sous 10 MPa. On remarque à nouveau qu'il n'y a pas de

relation marquée entre la déformation obtenue et I'orientation du grain'

À partir de ces résultats, une remarque générale peut être établie' Les

grains s'inscrivent toujours à I'intérieur d'un cône représentatif C1cône est

identique pour tous les essais superélastiques mais il évolue lors des essais

de fluage anisotherme en fonction de la contrainte appliquée (fig'V-29)'

-ci dans lequel les relations
-ffi"-fraction 

de martensite des grains s'inscrivent.
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CHAPITRE V: Résultats

La branche supérieure du cône représente le comportement des grains qui
se déforment beaucoup et se transforment peu (zone a). Ils représentent
environ l/3 des grains pour sl. Lors des essais sl, s2 et Fl, ces grains
présentent un comportement typiquement monocristallin monovariant, ce
sont des grains bien orientés. La branche inférieure du cône (zone b)
représente les grains mal orientés (l/3 des grains pour Fl):,apparition
tardive de la martensite, accroissement de Ia contrainte interne (égale à la
contrainte macroscopique jusqu'à I'apparition de la première variante) et
finalement transformation rapide produisant peu de déformation.

On trace l'évolution de la déformation en fonction de la fraction de
martensite dans le grain pour quatre grains particuliers. On choisit les
grains les moins et plus transformés (40 et 100Vo) lors de l,essai Sl (grain
9l et 26). Ces deux grains possèdent la même déformati on (4vo) pour 75vo
de martensite globale. on choisit également les grains les moins et plus
transformés (50 et 96vo) à 75vo de martensite pour I'essai de fluage
anisotherme 52 (grain 89 et 90). Les angles qui définissent I'orientation de
ces grains sont donnés dans le tableau V_30.

Ql 19ffiâX @
Grain 26 24,37 54.62 113,6
Grain 89 40,33 75.13 302,49
Grain 90 7,04 73.6s 259,79
Grain 9l 236,91 79,13 339,09

Tableau v-30: valeurs des trois angles d'Euler définissant yorientation
des quatre grains dont on étudie l'évâlution de la iayormatton.

Les grains 89 et 90 sont atypiques: respectivement très mal et très bien
orientés, ils conservent leur particularité quel que soit le chargement
(déformation mini et maxi). Les grains 26 et 91, de comportement
relativement différent lors de I'essai Sl, ont des évolutions en déformation
et transformation similaires pour les trois autres chargements.
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CHAPITREV: Résultats
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Planche V-31: tion de la déformation dans les grains 20, 89,90 et 91

," t""^ des chargements: a) 51, b) 52, c) FI et d) F2'

En définitive, nous pouvons dresser |e bilan suivant:

Pour les essais de superélasticité à température constante, on

trois types de grains:

différencie

. Les grains bien orientés, proche du pôle t0011. Ils sont les premiers à se

transformer et développent une contrainte interne de compression

importante. Elle est due à I'environnement qui tend à limiter la

transformation de ces grains. En fin de chargement, ces grains

présentent la plus importante déformation de transformation mais ne

sont pas totalement transformés.
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Les grains mal orientés, proche du pôle [111], développent une

contrainte interne de traction importante. Ils se transforment totalement

mais avec une faible déformation de transformation.

Un troisième type de grains présente un comportement intermédiaire

(zone c sur fig.Y-29). À ta vue des représentations dans le triaqgle

standard (fig.V-33), on observe cependant une relation certaine entre

I'orientation et la contrainte:ou la déformation du grain.

Pour les essais de fluage anisotherme à contrainte' constante, l"q

conclusions sont plus modérées, surtout à basse contrainte. Lorsque la

contrainte appliquée est importante, la relation entre transformation et

orientation est identique. Le comportement se rapproche alors d'un

comportement superélastique. Lorsque la contrainte appliquée' est faible,

I'influence de I'orientation des grains n'est plus prépondérante. L^

contrainte interne et la déformation deviennent plus homogènes sur

I'ensemble des grains. L'analyse de l'évolution de la microstructure

intragranulaire permet de mettre en évidence certains mécanismes.

V.3.4 - ÉVOIUTION DE LA MICROSTRUCTURE

On aborde ici les paramètres plus microstructuraux tels que le nombr; de

grains actifs, de variantes actives ainsi que l'évolution de ces variantes dans

les grains pendant le chargement. ;

V.3.4.1 - Nombre de grains actifs (NGA)

Les courbes d'évolution du nombre de grains agtifs NGA (fig.V-33)

permettent d'apprécier les trois stades de la trahsformation: '

a. Initiation de la transformation: le nombre de gràins actifs crgit jusqu'à

sa valeur maximale de 100. Cette ph.1se a est très rapide"lorsque la
. : ; :

température ou la contrainte diminue. Théoriquement, sans contrainte et

pour une température égale à MS, toutes les variantes (et tous les grains)

doivent s'activer. À d"s températures et des contraintes plus élevées,

I'orientation du grain par rapport au repère du chargement est le

-.r98 -



CHAPITRE V: Résultats numëriques

paramètre qui définit le moment du départ de la transformation du
grain.

b'Transformation homogène: NGA=100. Elle correspond à une faible
évolution de la microstructure: les variantes apparues lors de la phase a)
croissent sans apparition de nouvelles variantes.

c' Durcissement (NGA<100): des grains ne sont plus actifs parce qu'ils

sont entièrement martensitiques.

Fig.V-33: Evolution du nombre de grains en transformation aw cours di'
chargement: a) Essais isothermes, b) Essais anisotherunes.

Pour les essais isothermes à 80 et 140oC, on note un renversement de la
tendance en fin de transformation. Numériquement, seules deux
possibilités sont envisageables: soit une des variantes satisfait le critère de
transformation inverse et le grain redevient actif par transformation
martensite-austénite, soit une solution énergétiquement plus faible est
apparue et une variante accroît sa fraction volumique aux dépends d'une
autre variante (dans ce cas, la fraction volumique de martensite dans le
grain reste égale à 1).

Les courbes suivantes prouvent que cette dernière hypothèse est justifiée.

Alors que la fraction volumique de martensite dans le grain 19 est égale à 1
(fig.V-34a), les variantes 7 et l0 de ce grain, après une phase de

100

80

60

40

20

0

500 MPa
- 250MPa

lffi MPa I""
- l0 MPa

r234
Déformation (7o)
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prolongent la transformation en réactivant le grain (fig'V-34b)' Cette

activité est très limitée cependant, la transformation par réorientation

représente2Vo de la transformation totale'

'mique de martensite dans le

W,t'uÉiotutiondesfiactions,'o.t!yi1y''des,uariantes7et]0du'giro,in 
19 pour l'essai superélastique à 140"C (Essai SI).

V.3.4.2 - Nombre de variantes actives (NVA)

On distingue variantes actives et variantes activées: une variante dont

la fraction volumique est différente de zéro est une variante activée mais

elle n'est pas forcément active (exemple des variantes 7 et l0 de la fig'V-

34b quand la fraction globale de martensite est comprise entre 0'7 et0'72)'

Une variante active est une variante dont la fraction volumique évolue

pendant I'incrément de chargement étudié'

En fonction du chargement, on observe des évolutions différentes du

nombre moyen de variantes actives pal grain actif (fig.V-35)'
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CHAPITRE V: Résultats numé

Pour les essais isothermes (fig.v-35a): plus la température dé I'essai est
importante (et donc la contrainte macroscopique), plus le nombre de
variantes actives par grain est faible. Cet effet est directement relié au
pouvoir d'orientation de la contrainte macroscopique qui privilégie les
variantes les mieux orientées. pour les essais à 140 et 4!"C, la
diminution de NVA par grain en fin de chargement correspond à
I'augmentation du nombre de grains actifs (fig.V-33).
En fluage anisotherme (fig.v-35b), la transformation du grain
s'accompagnent de la formation de nombreuses variantes.

Fig.V-35: Cinématique de la transformation. volution du nombre moyen
de variantes actives par grain au cours
isothermes, b) Essais anisotherrnes.

du chargement: a) Essais

Une représentation dans le triangle standard permet de compléter ces
observations (fig.V-36).À chaque orientation (grain), on associe le nombre
de variantes formées. Le résultat obtenu est totalement différeni suivant le
type de simulation. Lors de I'essai superélastique à T=Ms+100.c (s1) et
pour une fraction globale de martensite de 75vo, aucun grain n'a produit
plus de six variantes. Pour I'essai de fluage anisotherme sous l0 Mpa (F2),
aucun grain n'en a produit moins de 5.
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CHAP ITRE-Vi Résultats numériques

Le nombre moyen de variantes activées par grain pour les quatre

chargements est de:
. Sl (MS+100.C): 3,51 variantes/grain.
. 52 (MS+l"C): 4,3variantes/grain.
. F1 (500 MPa):5,25 variantes/grain.
. F2 (10 MPa):8,97 variantes/grain.

On remarque que c'est la nature des chargements qui détermine le nombre

de variantes activées dans les grains (plutôt 9ue la contrainte

macroscopique). Pour les essais de superélasticité, il existe toujours une

relation gntre le nombre de variantes dans le grain et son orientation. Si on

rapproche ces résultats de lr-fig.Y-Z3, il semble que pour les grains bien et

mal orientés (grains dont la valeur absolue de la contrainte interne est

importante), le nombre de variantes activées augmente. Pour les essais de

fluage, anisotherme, la tendance est imprécise, il semble toutefois que le

nombre de variantes activées soit plus faible pour les grains proches de

11111 (mal orientés).

Cette analyse est affinée en élaborant un critère permettant de discerner les

variantes majoritaires. En effet, pour certains grains qui génèrent plus d'une

dizaine de variantes, il arrive que la fraction de certaines soient

négligeables devant la fraction des variantes les plus importantes. Ainsi,

pour un même nombre de variantes activées, il se peut que deux grains

aient une évolution de microstructure totalement différente. L'évolution des

variantes dans deux grains possédant le même nombre de variantes

activées (dix) lors d'un essai de fluage anisotherme sous 10 MPa est

représentée fig.V-37. En fin de chargement, le grain 11 (fig.V-37a) a

générê quatre variantes principales (2.,10, 3 et 19) tandis que le grain4

(fig.V-37b) n'en a gênérê que deux (6 et7).
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Tuu*t tt *êiiîry*b4t yàfJylfXg',!:é,^ tors d'wn ess@t deflwase
ââxàiné*e à 10 MPa: a) Graln 11, b) Gratn 4'

Afin dc négligcrlcs variantcs dc plus faiblec frastions volumiques qui ne

pwtleipentque faiblement à la mierostruetur€, on êtabhtun eritèr€ de ehoix

qui ne eonserve que les variantes majodtaires. Ce er{êre cst |e euivant:

Dans un grain qui possède n variantes aetivées (D1)'

Soit fn h fraction volumique de la nième variante, avec fn>fn+l'

Le minimun de n tel que fn>3(fn+t; est |e nombre de variantes

majoritaires dans ce grain.

On représcnte ee nombre dans le triangle standard pour les ehægcments 51

etF2.(fiCV-38). On s'aperçoit que le nombre dc variantes majoritaires dang

les grains, s'il cst toujours supérieur lors des esseis de fluage anisotlrermc'

minimise tout de même lc nombre de variantes qui dominent la

transfomration. Ce résultat aura son importanec eR vue de I'amélioration de

la description de la microstructure pendant les essais anisothemcs ($V.5).

Attaehons nous maintenant à déerire et eomparer l'évolution des variantes

de martensite dans les grains suivant le type de chargement imposé'
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V.3.4.3 - Évolution des variantes pendant le chargemeni

Il n'est pas possible de représenter ces évolutions pour tous les grains.

À partir des observations précédentes, on détermine trois famille de grains:

les grains dont I'orientation est bonne, mauvaise et moyenne. On étudie un

grain dans chaque famille. Pour ces grains, on représente la fraction

volumique des variantes de martensite qui apparaissent lors des différents

chargements. Cela permet de visualiser les différents mécanismes qui

entrent en jeu suivant la température ou le niveau de contrainte du

chargement.

A) Grain 20

Le grain 20, placé près du pôle [001] dans le triangle standard (fig.V-

23), fait partie des grains bien orientés, qui sont les premiers à démarrer

leur transformation lors des essais superélastiques ou de fluage

anisotherme sous haute contrainte. Ce grain a étê choisi car il génère la

plus forte contrainte interne de compression et la plus importante

déformation de transformation durant ces essais. Il fait partie également

des grains les moins transformés en fin de chargement.

Les évolutions observées pendant les essais de superélasticité Sl et 52 et

de fluage Fl sont relativement similaires. Il y a formation de quatre

variantes (9, 16,5 et3) dont deux qui prédominent (9 et 16). Ce type

d'évolution entraîne une transformation du grain de 60Vo pour une

déformation de 6,5Vo en fin de chargement (essai Sl).

Pour I'essai de fluage F},lavariante 16 est remplacée par les trois variantes

(10, 1l et 12) qui complètent le groupe autoaccommodant de la variante 9

(groupe III). Pour une transformation de 8OVo, ce grain possède alors une

déformation faible proche deZVo. On voit que I'apparition du'groupe III

(qui occupe près de 90Vo du volume de martensite formée) entraîne une

importante accornmodation de la déformation.

On peut noter également que pour chaque essai, les variantes les mieux

orientées 9 et 16 sont les premières à s'activer. Malgré cette prédisposition,

-206-



CHAPITRE V: RésuJtats numériques

la variante 16 évolue très peu lors de I'essai F2. Elle tend même à
disparaitre en fin de chargement.

Planche V-39: Evolution des variantes de martensite dans le grain 20 pour
quatres chargements a) Essai superéIastique ù Mg+ 100"C, b) Essai
superélastique à M|+I"C, c) Essai de fluage anisotherme sous 500MPa,
d) Essai de fluage anisotherme sous I)MPa.

B) Grain 76

À I'inverse du grain 20, le grain 76 possède une orientation
défavorable.
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superélastique à MS+l00oc, b) Essai superélastique ù IUIS+IoC, c) Essai

de fluage anisotherme sous 500MPa, d) Essai de fluage anisotherme sous
I0MPa.

Pour I'essai superélastique à 140oC, ce grain démarre sa transformation

tardivement par I'apparition de la variante 19,la mieux orientée du grain.

Cependant, cette variante cède rapidement sa place à deux autres variantes

(6 et 7) qui font partie d'un même groupe et qui permettent à la contrainte
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CHAPITRE V: Résultats numériques

interne importante de se relaxer (fig.V-4Oa). En fin de chargement, ce grain

est entièrement transformé avec une déformation de 3Vo.

Lors de I'essai de fluage anisotherme à faible contrainte, le groupe

autoaccommodant II est complété par les variantes 5 et 8, il représente

alors plus de 957o de la martensite formée dans le grain (le grain s'est

également entièrement transformé). La déformation est réduite à ZVo. On

peut noter que pour cet essai, la transformation apparaît dès le début du

chargement, prouvant que I'orientation du grain a peu d'importance sur le

comportement lorsque la contrainte macroscopique est faible.

C) Grain 14

La contrainte interne de ce grain est moyenne lors des différents

chargements. Son orientation est proche de t0111.
Comme pour les deux grains précédents, quatre variantes apparaissent lors

de I'essai isotherme à 140"C. La déformation est de 3,5Vo et la

transformation de 50Vo en fin de chargement. Les contraintes étant plus

faibles dans ce grain, elles ne favorisent pas particulièrement les deux

variantes bien orientées de ce grain (5 et22).

Ce grain développe tout de même une importante contrainte interne pour

52 et se transforme alors à80Vo.

Même remarque pour F2, où on voit apparaître deux groupes

autoaccommodants incomplets, entraînant la présence de nombreuses

variantes majoritaires, qui ne sont pas toutes compatibles entre elles. Le

groupe VI (variantes 21, 22 et 23) représente 83To de la transformation, le

complément se partage entre les deux variantes du groupe IV (14 et 15).

Ces courbes confirment I'effet de la contrainte appliquée lors de l'évolution

des variantes dans les grains. Elle privilégient plus ou moins selon

I'orientation du grain les variantes qui apparaissent ainsi que leur évolution.

Cet effet est ressenti pour les essais S1, 52 et F1. La simulation F2 amène

une remarque attendue expérimentalement: lorsque la contrainte appliquée

est faible, le nombre de variantes dans les grains est important et ces

variantes ont tendance à former des groupes autoaccommodants.
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Planche V-41: Evolution des variantes de martensite dans le grain 14 pour
quatres chargements a) Essai superélastique à Mg+100"C, b) Essai
superéIastique à Ms+I"C, c) Essai de fluage anisotherme sous 500MPa,
d) Essai de fluage anisotherme sous l0MPa.

D) Autres résultats
Dl) Groupes autoaccommodants

Parmi les simulations effectuées, seule F2 est génératrice de

groupes autoaccommodants complets (parmi les variantes' maj oritaires). On

représente dans le triangle standard les grains qui génèrent de tels groupes
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et les fractions de ces groupes par rapport au taux de transformation du

grain (fre.V-aD.

FZ
Fraction globale de martensite =90Vo

Apparition d'un groupe
autoaccommodant

I oui
L_j Non

242 54:79.l%o

9tzt4.7

2Oz
/

Numéro
du grain

xz v%o- \

Proportion
du groupel7z 67.57o

001 011
642 46.27o 45zE73Vo

79286.6Vo

Fig. V-42: Représentation des grains et de Ia proportion du
groupe autoaccommodant qui apparaît lors de l'essai F2.

Les groupes autoaccommodants complets apparaissent dans neuf grains

plutôt bien orientés. Pour ceux qui sont vraiment très proches du pôle t0011
(grains l7 et 64), leur proportion diminue du fait de I'apparition d'un

second groupe incomplet. Pour les neuf grains, on relie la proportion du

groupe autoaccommodant à la déformation et à la transformation du grain

(fig.V-43). Pour huit grains sur neuf, la déformation grains est inférieure à

la déformation macroscopique (fig.V-43b). L'écart est faible car il ne suffit

pas de la présence d'un groupe complet pour accommoder la

transformation, il faut également que les proportions des quatre variantes

dans ce groupe soient similaires. Le grain 64, malgré la présence d'un

groupe autoaccommodant complet parmi ses variantes majoritaires, se

transforme peu et se déforme beaucoup. Dans ce grain, un second groupe

incomplet et d'autres variantes apparaissent $tg.V-44), entraînant de
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nombreuses incompatibilités de transformation et une contrainte interne

importante (r - -135 MPa).

@ae h ffansformation et de la déformation avec la
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D2) Première variante activée

La première variante activée est toujotlrs la mieux orientée par

rapport au repère dr-r chargement (quel que soit le type de chargernent).

Cependant, el le 1'est pas toujours cel le qui possède la plus irnportante

fractiol volunique en fin de chargellent. Elle peut tnêtne dans certains cas

disparaître totaleruent de la microstructure (exen-rple de la variattte 19 dr-r

grain 76 sur la fig.V-40d).

Soit  f t  la fract ion volunique globale de tnartensite pour laquel le la

première variante activée est dépassée par Llne seconde variante moins bien

orientée. 01 représente f1 pour les quatres ch.lrgements en fonction de

I'orientation du grain (fig.V-a5)

f l
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Sl) Dans plus de 20Vo des grains, la première variante'activée n'est pas

celle qui possède la plus importante fraction volumique en fin de

chargement. C'est le cas principalement pour les grains mal orientés qui

génèrent des contraintes internes de traction importantes.

Fl) Même remarque pour I'essai de fluage anisotherme sous 500 MPa. Le

nombre plus important de grains dans lesquels la variante majoritaire

change est du au rapport conffainte interne/contrainte macroscopique plus

important

52 et F2) Les niveaux de contraintes internes sont plus faibles, il n'y a plus

de relation entre f1 et I'orientation du grain.

V.3.5 - INFLUENCE DE LA MATRICE D'INTERACTION ENTRE LES

VARIANTES

On a vu au $V.2 que la déformation maximale de transformation était

fonction de la contrainte appliquée lors d'un essai de fluage anisotherme.

Idéalement, pour une contrainte appliquée qui tend vers 0 MPa, la

déformation globale de transformation tend vers 0 également. Cette

propriété est due à I'apparition de groupes autoaccommodants pour

lesquels les variantes progressent, mais ne génèrent pas de déformation

macroscopique. Au cours de la simulation numérique, l'écait avec les

résultats expérimentaux s'accroît lorsque la contrainte appliquée diminue

(fig.V-S et V-100. On a vu au $V.3.3 que le comportement intragranulaire

respecte les observations métallurgiques, en montrant I'apparition de

nombreuses variantes et I'apparition de groupes autoaccommodants à faible

contrainte: l'étude micromécanique n'est donc pas mise en cause. Au

contraire, elle est consolidée dans sa raison d'être par ces résultats. La

principale source d'erreurs se situe au niveau de la matrice d'interaction

entre les variantes.

Lors de la détermination de la matrice d'interaction, deux hypothèses fortes

ont été réalisées (annexe 1):
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. L'augmentation de la fraction volumique pour une variante donnée se

fait essentiellement par un accroissement du nombre de plaquettes de

cette variante dans une région limitée du grain. Ces considérations

permettent de représenter la microstructure par une description de type

"cluster" dans laquelle le volume occupé par une variante est un

domaine bien défini du grain.

. Le nombre de variantes en transformation lors d'un chargement est

limité (<5).

Ces hypothèses sont justifiées dans le cas d'essais superélastique ou de

fluage anisotherme sous haute contrainte. Elles ne le sont plus en fluage

basse contrainte.

La formation de groupes autoaccommodants et I'absence d'orientation

mécaniquement privilégiée par la contrainte laisse apparaître de

nombreuses variantes (expérimentalement et numériquement). Dant ce cas,

I'utilisation de la matrice conduit à une surestimation importante de

l'énergie associée à cette configuration. La réorientation, qui permettrait à

des variantes d'un même groupe de s'accommoder (en évoluant vers la

même fraction volumique), est mal décrite: on a vu que seules des infimes

réorganisations étaient permises (fig.V-34).

Deux nouvelles matrices d'interaction ont été testées. Elles sont toujours

constituées de deux termes, faible et fort (variantes compatibles et

incompatible).

La première matrice testée (matrice Hl) ne considère comme compatibles

que les variantes faisant partie d'un même groupe autoaccommodant.

Ainsi, chaque variante est compatible aux trois autres qui constituent le

groupe complet et incompatible à toutes les autres.

La seconde matrice (matrice H2) propose une solution intermédiaire. II

existe des groupes autoaccommodants pour lesquels les incompatibilités de

déformation sont inférieures aux autres deux à deux (voir tab.Al.5 en

annexe 1). Par exemple, entre le groupe I et III, il y a plus de variantes

compatibles qu'entre le groupe I et II. On considère alors que les deux

groupes I et III sont compatibles entre eux. Ainsi, dans la matrice, chaque
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On simule des essais de fluage anisotherme à différentes contraintes pour
les trois matrices (fig.V-46). Les données d'entrée sont identiques, y
compris les valeurs des termes faible et fort de la matrice. Le seul
changement intervient au niveau de la construction de la matrice
d'interaction.

La matrice d'interaction Hl fournit le meilleur résultat. Elle permet à la
déformation globale de transformation de diminuer plus rapidement lors
d'essais de fluage anisotherme à basse contrainte. Ce résultat est logique
puisque cette matrice privilégie fortement les variantes d'un même groupe
autoaccommodant. Les grains ne développent plus d'autres variantes qui
ont pour effet d'augmenter la déformation. À haute contrainte, le résultat
est meilleur également (fig.v-46a), en effet, la déformation de
transformation est supérieure à celle obtenue par I'utilisation de la matrice
classique H. Pour ces niveaux de contrainte, les grains qui se déforment
peu sont ceux qui se transforment beaucoup et qui développent une
contrainte interne de traction importante. En permettant de diminuer celle-
ci (en privilégiant les variantes d'un même groupe), on représente mieux le
comportement du fluage à haute contrainte également.

V.3.6 - CONCLUSION

Les résultats relatifs à l'évolution de la microstructure nous donnent de
nombreuses informations sur le comportement microscopique.
' En premier lieu, on a vu que l'évolution de la microstructure dans les

grains est très différente suivant le type de chargement: 3 à 5 variantes
par grain en moyenne en superélasticité, plus de 8 en fluage
anisotherme.

. Les simulations de fluage anisotherme montrent également un
comportement différent suivant la contrainte appliquée: si celle-ci est
importante, le comportement se rapproche de celui d'un essai
superélastique.
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On a vu également que les grains se comportent différemment suivant leur

orientation par rapport au repère du chargement.
. Les grains bien orientés développent une contrainte interne de

compression importante, ils se transforment peu mais se déforment

beaucoup.
. Au contraire, les grains mal orientés se déforment peu pour une

transformation importante et génèrent des contraintes internes de

traction.

Cet effet de I'orientation est très faible pour les essais anisothermes sous

faible contrainte appliquée. Le comportement des grains est alors plus

homogène, il devient difficile d'établir les raisons qui font que certains se

transforment peu ou beaucoup, se déforment ou non... L'évolution

microstructurale devient le principal paramètre responsable du

comportement. Les contraintes dans les grains sont plus homogènes, seules

les interactions entre les différentes variantes et leur nombre infiuent sur le

taux de transformation et, en moindre partie, sur la déformation. Si un

groupe autoaccommodant apparaît et occupe plus de 60Vo du volume de

martensite dans un grain, la déformation s'en trouvera accommodée et le

grain se transformera aisément (dans ce cas, le nombre de variantes

majoritaires sera faible). Au contraire, la présence significative d'un second

groupe ou de variantes isolées (extérieures au groupe dominant) entraîne

des incompatibilités importantes entre les variantes, une énergie élastique

importante et une faible transformation.

Ces derniers grains qui développent beaucoup de variantes pendant leur

transformation, sont à I'origine des limites d'application du modèle au

fluage anisotherme à faible contrainte. En effet, dans ce cas, les hypothèses

qui ont servies à la détermination de la matrice d'interaction ne sont plus

vérifiées.
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CHAPITREVI:
- Conclusion -

Ce mémoire comprend une étude à la fois théorique et expérimentale du

comportement superthermoélastique des alliages à mémoire de forme.

L'approche microthermomécanique adoptée permet d'obtenir à la fois des

résultats macroscopiques sur la réponse du matériau à une sollicitation

donnée (courbes >-E et E-T) et des informations à caractère

microstructural (formation des variantes de martensite dans les grains).

Dans ce travail, de nombreux résultats nouveaux concernant la

modélisation du fluage anisotherme ont été obtenus.

Les propriétés thermomécaniques locales d'un volume monocristallin

soumis à une transformation de phase martensitique sont déterminées en

fonction des variables qui contrôlent la transformation et d'un ensemble

de variables internes décrivant la microstructure. L'apport de cette étude

est la considération de la température en tant que variable de contrôle au

même titre que la contrainte macroscopique. La microstructure est

décrite par les fractions volumiques des différentes variantes de

martensite.

Les tenseurs de localisation relient les quantités locales aux quantités

globales correspondantes. Deux nouveaux tenseurs de localisation

thermique sont introduits. Ils relient la contrainte et la déformation

locales à la température imposée.

Le comportement macroscopique est obtenu à partir de la résolution

d'une nouvelle équation intégrale. Cette équation thermomécanique est

résolue en introduisant les hypothèses simplificatrices appropriées:

approximation autocohérente à un site et uniformité de la température

dans l'échantillon. Dans l'état, elle peut servir pour toute modélisation

du comportement thermomécanique des matériaux microhétérogènes et
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macrohomogènes. Elle généralise dans I'espace contrainte-température

l'équation obtenue pour les cas de chargements mécaniques isothermes.

. IJn schéma de résolution numérique est mis en oeuvre. Il permet de

traiter des édifices polycristallins pour les cas de chargement isotherme

et anisotherrne sans variable supplémentaire. Les variables d'entÉe sont

obtenues à partir d'observations cristallographiques ou déduites d'étude

micromécanique.
. Une étude simplifiée basée sur la thermodynamique des processus

irréversibles permet une prise en compte des dégagements et

absorptions de chaleur accompagnant les transformations directe et

inverse.

Parallèlement à ce travail théorique et numérique, une étude expérimentale

permet de caractériser thermomécaniquement un alliage particulier de

cuivre-aluminium-bérylium. L'originalité de cette caractérisation est qu'elle

aété réalisée avec des monocristaux et polycristaux de même composition.

. Des essais de traction superélastique isotherme à partir du domaine

austénitique font apparaître le mécanisme de déformation principal de la

transformation martensitique: transformation induite par la contrainte.

. Des essais de fluage anisotherme à contrainte imposée constante

montrent I'influence du niveau de contrainte macroscopique. Pour des

valeurs faibles de la contrainte, la transformation est nettement

influencée par le mécanisme d'autoaccommodation des variantes.

. L'influence des paramètres de contrôle (température en supbrélasticité

isotherme et contrainte en fluage anisotherme) permet de caractériser

cristallographiquement I'alliage dans I'espace contrainte-température. Le

diagramme d'état est alors tracé pour le monocrist*t le polycristal.

. Deux essais à vitesse de déformation lente et rapide (censés représenter

des transformations purement isotherme et adiabatique) sont également

comparés

La confrontation des prévisions théoriques aux mesures expérimentales

fournit des résultats satisfaisants.
. Les résultats de modélisation du comportement isotherme confirment

les bons résultats obtenus pour d'autres alliages.
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. Les résultats de modélisation du comportement anisoth'erme sont

corrects, en laissant toutefois apparaître une limitation quant à la

description du phénomène d'autoaccommodation à basse contrainte.

Cette limitation est liée à la description micromécanique employée lors

du calcul de l'énergie d'interaction due aux contraintes internes.

. Laprise en compte des échanges thermiques pendant la transformation

est très satisfaisante. Elle rend compte de I'influence de la vitesse de

sollicitation (de déformation) lors d'essais superélastiques isothermes.

L'approche util isée permet également d'obtenir des résultats

microstructuraux intéressants: évolution au cours du chargement des

contraintes internes d'ordre II, de la déformation et des fractions

volumiques dans les grains qui constituent le polycristal. En fonction de

I'orientation des grains, les propriétés de ceux-ci diffèrent

comparativement. Ce résultat permet d'espérer obtenir des comportements

"à la carte" suivant la texture cristallographique du polycristal.

Cette étude s'inscrit dans une suite de différents travaux visant à un

développement industriel des alliages à mémoire de forme. D'autres étapes

sont encore nécessaires pour une meilleure prédiction du comportement

des alliages à mémoire de forme.
. Une meilleure prise en compte du mécanisme d'autoaccommodation des

variantes de martensite complétera la description du fl.uage anisotherme

et permettra de modéliser I'effet mémoire simple sens.

. L'effet du cyclage avec apparition de plasticité par création de défauts

est envisageable. On pourra alors espérer la modélisation de I'effet

mémoire double sens et des effets de fatigue.

L'étude des alliages à mémoire de forme ouvre des pistes pour celle des

Trip-Steel, alliages pour lesquels le couplage entre la plasticité et la

transformation de phase conduit à des propriétés remarquables:

déformation irréversible très importante avant striction.
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ANNEXE 1: Calcul de l'énergie d'interaction
V/int intervenant dans le potentiel de
transformation du monocristal

AI.1 - RAPPEL
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A2.I - RAPPEL
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ANNEXE 1:
- Calcul de l'énergie d'interactior Wint

vgint = -*J t i3 r ' le[ (r)dv
V

intervenant dans le potentiel de
transformation du monocristal -

A1.1 - RAPPEL

Le potentiel thermodynamique associé à la transformation de phase d'un

monocristal a été déterminé au chapitre 111.2.2.1. La décomposition du

champ de contrainte local o(r) en deux champs (champ de contrainte

macroscopique I et champ de contrainte interne t(r)) a permis d'établir la

relation suivante (III.3 l):

y(>rj ,T,fn )-  -B(T-ro)I fn +1>USilrcrrru +aÂTr1.1 +
n

*r,: Ieftrn + *yii 
(r)e$(r)dv (A l . l )

B et Tg sont des constantes du matériau. S et a sont les modules

thermoélastiques et tn est la déformation de la variante n.

Les différentes contributions ont été réduites à des fonctions des

paramètres de contrôle (contrainte I et température T) et des variables

internes fn (fractions volumiques des variantes n) mis à part le dernier

terme de la relation. Ce terme symbolise l'énergie d'interaction ygint

associée à I'apparition de la phase martensitique. Son évaluation nécessite

la connaissance précise de la microstructure, c'est à dire la forme et la

répartition spatiale des variantes.
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AT.2 - ASPECTS MICROSTRUCTURAUX ET
CALCUL DE L'ÉNERGIE D'INTERACTION

La figure A1-1 représente un matériau polycristaltin à un stade avancé

d'une transformation martensitique. Deux observations peuvent être faites:

le nombre de variantes formées est limité (3 à 4 par grain sur 24 possibles)

et chacune d'elle croît dans un domaine bien défini du grain.

Fig.Al-I: Micrographie représentant les
variqntes dans un grain d'un polycristal
CUAIBe [BUA96]

Fig. AI-2: Aspects microstructuraux de Ia transfonnation et
définition des paramètres utilisés pour caractériser la
microstructure.

F"=+
f - 5 .'n-v

e"=rET, V en, vn, fn
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Les sources de contraintes internes proviennent majoritairement des

interactions martensite/martensite. En conséquence, pour déterminer

l'énergie d'interaction, on utilise une description de type "cluster". La

figure AI-2 schématise cette structure en faisant apparaître les paramètres

microstructuraux caractéristiques, à savoir:
. ET et V: La déformation de transformation et le volume du grain

(monocristal).
. En, yn, Fn: La déformation de transformation moyenne, le volume et

la fraction volumique du domaine délimité par la variante n ( la variante est

considérée comme I'ensemble des plaquettes).
. tn, vn, fn: La déformation de transformation, le volume et la fraction

volumique de la plaquette de martensite n.
. gnt Le taux de la plaquette n dans le domaine associé.

La valeur moyenne du champ de déformation de transformation dans le

domaine n est défini comme suit:

Ces hypothèses permettent de simplifier I'intégrale (A1.2) par une

sommation sur les différents domaines n.

;D -  1
'tj - 

V" l='lqn
(A1.3)

(41.4)

J e[ rr)av - el
vn

* J.ii (r)e$av = !Ioief,vn = o
vn

wint = -*f ,11 tr)r[ tr)av =
v

Zy L "U"U 'ni>tfic,jv

où Tn est la valeur moyenne de la contrainte interne sur le volume Vn. Or,

la valeur moyenne de la contrainte interne dans un monocristal est nulle, ce
qui permet d'écrire la propriété suivante:
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L'addition des deux dernières relations permet d'exprimer l'énergie

d'interaction sous la forme:

wint = - *>ril'ilvn * +>t,je[v"
nn

(â wint =;>til (ti -.il )t'
n

En considérant le domaine n comme une inclusion ellipsoïdale caractérisée

par un tenseur d'Eshelby 5n [E6U, la contrainte uniforme Tn'dans cette

inclusion s'exprime ainsi:

tl -- ci3s (tno, - silr,, X"I 
- E[ )

L'énergie d'interaction s'exprime alors:

wint = 
;>(q 

-e[)cr1r.r(t*^ -stmXrl, -E[F" (Ar.e)
n

En superélasticité ou en fluage anisotherme à haute contrainte, le nombre

de variantes (domaines) reste timité. Cette énergie peut donc être évaluée

en limitant le calcul de l'énergie d'interaction pour des paires de variantes.

Dans le cas de deux domaines p et 9, la déformation globale de

transformation devient:

ET =ri l  on +Cfi ru avec FP +Fe =1 (A1.10)

Si ces domaines sont considérés comme des ellipsoïdes aplatis: SP=S9=SP9

et l'énergie d'interaction devient alors:

wint = 
]nnrr (ri 

- cfi )cr1r.r (tno. - sll,, X.l, 
- E:!) tnr.r rl

(41.7)

(A1.8)
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La déformation moyenne de transformation en et la fraction volumique F

du domaine n peuvent s'exprimer à partir des paramètres fn et t n

intrinsèques à la transformation.

€il - tilqn et Fn = t/r" (Ar.r2)

L'énergie d'interaction s'écrit alors:

I  fP  f 9  t  ^  ^  ^ \  |  n ,w. - 'I 'I :-(eeef - rnrl )ciig (tn,,, - sfl,, )(*nrl, 
-,porl, 

)" rn[  -  
Z çp gq

(41.13)

Si I'on suppose que I'avancement de la transformation est identique pour
tous les domaines, alors gP=gQ et W1n1s'écrit:

|  ^  ^ t  ^  ^ \  r  n n  \ lwint = lrrvrt (ri - rfi )ci3n (to,^ - sll,, Xrl, 
- e,q, ) rA1.14)

Cette équation donne la valeur de l'énergie d'interaction Wint en fonction

des variables internes fn mais également en fonction de la forme et de

I'orientation du domaine (par I' intermédiaire des tn et Spq). La

minimisation de cette contribution (tab.Al-3) conduit à définir une matrice

d'interaction Hnm (tab.A1-4) qui décrit les interactions élastiques entre

variantes tE94]. En accord avec les observations expérimentales, elle

comporte des termes très faibles dans le cas de variantes autoaccomodantes

tandis que des termes importants sont associés aux incompatibilités de

transformation de certaines variantes, dites incompatibles. La minimisation

conduit à écrire l'énergie d'interaction sous la forme:

wint = 
i>Hnmfnfm

n.m

(A1.1s)
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n m dét(^eil ) æfqciir.,(In,,"n - sflfl"" )orlfi
Type

d'interaction
I I 0 0 Compattble

1 2 0 3.8 10-2 Compatible

I 3 0 0.2 r0-2 Compatible

I 4 0 3.7 t0-2 Compatible

I 5 0.01 1.4 10 2 Incompatible

I 6 0.22 0.21 Incompatible

I 7 0 1.3rc-2 Compatible

I 8 0.22 0.20 Incompatible

I 9 0 4.4 r04 Compatible

I 10 0.03 3.8 10-2 Incompatible

I 11 0 0.3 10-2 Compatible

I t2 -0.03 3.8 10-2 Incompatible

I t3 0.21 0.18 Incompatible

1 I4 0 1.1 10-2 Compatible

I 15 0.2t 0.20 lncompatible

I t6 -0.01 r.4 t0-2 Incompatible

I T7 -0.21 0.20 Incompatible

1 18 t3 10-6 1.0 10-2 lncompatible

I 19 -0.22 0.20 Incompatible

1 20 0 0.8 10-2 Compatible

I 2 l 0 0.8 10-2 Compatible

1 22 -0.2r 0.19 Incompatible

I 23 -13 t0-6 1.0 10-2 lncompatible

I 24 -0.22 0.21 Incompatible

w,interact ionentre lavar ianten=]et l ,esautres
*iiontrt pour un alliage CuZnAI. Détermination de la condition
d'existencà d'un plan invariant (AEpq) et minimisation de I'équation
(At.8).
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I 2 3 4 5 6 7 8 9 t 0 il 12 t 3 l 4 l 5 l 6 t 7 l 8 t 9 20 2 l 22 23 24

I 3 2 X X t 0 X 6 X 4 x x t 3 X x X X X l 5 l6 X X X

I
z I 2 3 X X x t 5 X 6 X 4 t 6 X x x X X l0 X x l 3 x X

3 3 2 l l 3 X X x 4 X 6 x x X x l 0 X l6 X x X X l 5 x
4 2 3 I X t 6 x X x 4 x 6 X x l 5 X l 3 X X X X X X l 0

5 3 2 l 0 X X X x 6 X 4 t 5 X X X X l 6 X X

6 I 2 3 X l 5 X X 6 X 4 X X l 0 X X l 3 X x X

3 2 X X t3 X x 4 X 6 X x t 6 X X X X t5

8 2 3 X X X t 6 4 X 6 x X x x l 3 X X t0 X

9 I 3 2 X x X l 3 X X X t 6 l 5 x X X

l 0 I 2 3 X X l 6 X X x l 3 X X t 0 X X

t l 3 2 X l0 X x X l 5 X X X x l 6 x
t2 2 3 l 5 X X x l 0 x x X x x X l 3

l 3 I 3 2 x 13 X x l 0 X X X

t4 I 2 3 t 6 x X x x l 5 X X

t 5 3 2 X X X l0 X X l 3 X

I 6 2 J X X l 5 X X X x l 6

t 7 I 3 2 X 4 X 6

l 8 I 2 3 4 X 6 x
t 9 3 2 x 6 x 4

20 2 3 I 6 X 4 x
2 l 3 2

22 I 2 3

23 3 2 I

24 2 3

Tableau AI-5: Matrice d'interaction H déterminé pour un alliage CuZnAl
[ElA,94]. I, 2 et 3: Variantes d'un même groupe autoaccommodpnt; 4, 6,
10, 13, I5 et 16: Variantes compatibles; X: Variantes incompatibles. Its
groupes en gras ont de nombreuses compatibilités avec Ie groupe entouré
d'une double ligne placé sur la même ligne (justificatif de H2, $y.3.5).

En définitive, le potentiel thermodynamique associé à la transformation

martensitique d'un monocristal est décrit par les seules variables fh, comme

le montre le résultat suivant:

Y(tU,T,fn)- -B(T-Ts)It"  +j>i :s1kl lkt  +sATIn +
n

*>,ilefftn + i>Hnmrnrm
fl 'ffi

- 23t -
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ANNEXE2:
- Détermination du tenseur TII et du tenseur

de Green G(r) -

A.2.1 - RAPPEL

Le tenseur d'interaction TII est indispensable à la détermination des

tenseurs de localisation. Son expression a été définie en $III.3.3.3

@q.III.109), elle est fonction du tenseur de Green symétrisé f(r):

.,.II I c f-r;in = 
ç1 J. J..Uo' (r) dv dv'

VI VI

= 
#J Jt"-',ri 

(r) + Grj,ri 1r;l ov av' (42.1)

Le tenseur de Green G(r) est la solution de l'équation de Navier obtenue

par les lois classiques de l'élastostatique. Si L0 est le module du milieu et
fi=ôimô(r-r') une force volumique, l'équation qui définit G(r) est la

suivante:

L?jr.rGm,U (, - r' ) + ôirnô(r - r' ) = Q (A2.2)

A2.2 - NÉTERMINATION DU TENSEUR DE GREEN

La méthode de calcul est basée sur les techniques de transformée de

Fourier du tenseur de Green. Cette méthode a étê proposée par Kneer

lK65l et développée par Mura [MK71].
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La transformée de Fourier de G(r), notée ôttl si k est le vecteur conjugué

de r, est donnée par:

ônrn (k) = 
J on. 1r;e+iki ' i  dv,

Vt

Sa transformée de Fourier inverse est alors:

(A2.3)

Gk, (r) = 
* I ôrrn 1k;e-ikiri dvn (A2-4)
u 'u  

vp

En dérivant deux fois cette expression par rapport à la position r, on

obtient:

Gk.,rj (r) = 
# 

{--rkjôm 
1k;e-ikiri dvn

En faisant de même pour la distribution de Dirac ô(r), on a:

51r.;= 1 puis ô1r;-# t"-ik' ' '  dvk
'v 

Vç

(A2.s)

(A2.6)

En reportant les résultats (A2.5) et (A2.6) dans I'expression (A2-2), cette

dernière peut se réêcire (d'après le théorème de I'intégrale nulle):

Loi1.rôm(k)klkj = ôim (A2.7)

À c" stade intervient la forme de I'inclusion. En effet, I'inclusion possède

un repère principal d'inertie (ou repère morphologique), généralement

différent du repère cristallographique et dans lequel le vecteur k a pour

coordonnées (dans I'hypothèse d'inclusions sphériques) :
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lXt 
= sin 0 cos g

ki : kIi avec: 1X, 
- sin 0sin I

l1t - cos0

k,0 et g sont les coordonnées sphériques du vecteur k

L'équation (AII-7) devient alors:

Lljr.rk'XrXjGr. (k) = ôi. (A2.8)

qui définit ô(t ), à savoir:

k2ôr*(k)=[r.},:r.rxrx:J 
t (Az.s)

A2.3 . DÉTERMINATION DU TENSEUR
D'INTERACTION TII

La transformée de Fourier de G(r) étant définie, on remplabe dans la

définition du tenseut 1II (A2.1), le tenseur de Green par sa transformée de

Fourier inverse (A2.5), ce qui donne:

r,11, - + | | [[r,r1ôni (k) + k1k1ôpi (r;] eitit'i -ri) dv dv' dvl.,--. I6n' ,i, ri, u*.
(A2.10)

En coordonnées sphériques, l'élément de volume dVp est donné par:

dvk - k2 sin 0 d0 dtp dk (A2.1 1)

Dans ce nouveau repère, (A2.10) s'écrit donc:

rII. - *f ,* ,'flo'*r,rjôr.i (k) + uzxtxicn, tn>]jrt' l jkl - 
rcTcl JO 

Ë 

wr^Yr - rLJ \-- 

0
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[ [ "it'r'' 
-ri) 

dv dv, dk dg d0 (A2.rz)
JJ
vI vI

En choisissant 13 suivant k, on a (si a est le rayon de la sphère):

Ïu, I Jritit.i-ri) dV dv, dk -Qry)3 (A2.r3)

o v Iv I  
3

Finalement, on obtient Pour TII;

- I I  u3  
n  2n 

i ,  .  ru r  -v2*- - .âriikr : 
?J"nt Jlu"rrjôni (k) + u2xfli1rilrc;] oq ae (A2.r4)

00

avec k2ô(k) donné par (A2.9).

A2.4 - nÉSOLUTION NUMÉruQUe

Le tenseur TII donné par l'expression (A2.14) ne peut être calculé

analytiquement que dans les cas simples d'inclusions sphériques dans un

milieu isotrope. Pour toute autre configuration, une méthode numérique

élaborée par Lipinski IL93l est employée et intégrée dans le processus

numérique. Cette intégration numérique est basée sur la méthode

d'intégration de Gauss.

soit une fonction f(0,rp): Son intégrale pour -1< 0 < 1 et -1< I < I peut

être approchée par la double somme suivante:
I I  NM

r= [[r(e,e)ded9 ->If(Oi,9i)wiw; (A2.1s)
j, jt i=l j=l

avec:

N et M: Le nombre de points d'intégration selon 0 et rp

01et g.1: Les positions des points d'intégration (dépend de N et M)
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wi et w3: Les poids d'intégration (également dépendant de N et M)

Les valeurs des poids ainsi que les positions des points d'intégration sont

prédéfinis ([R65] par exemple). Deux changements de variable permettent

de ramener le calcul de TII (A2.14) au cas décrit précédemment (A2.15)

tl-e3l.
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ANNEXE 3:
- Résolution numérique -

A3.1 - INTRODUCTION ET FORMALISME

On considère le comportement du matériau comme indépendant du temps

(pas de viscosité) même s'il existe un effet de vitesse ayant une autre

origine ($III.4). Dès lors, même si le caractère non linéaire de la

transformation martensitique des alliages à mémoire de forme impose une

écriture des lois de comportement sous forme de vitesses, la variable temps

est ici utilisée pour repérer les états successifs du matériau au cours du

chargement. Par conséquent, la notion de dérivée temporelle d'une variable

corïespond à la variation de celle-ci entre deux événements successifs

(infiniment rapprochés). Ceci justifie dans un premier temps I'utilisation

d'une formulation incrémentale pour l'écriture du schéma numérique. De

plus, les équations (III.Il2) et (III.l14) permettant le calcul des modules

effectifs possèdent une forme implicite, ce qui constitue la principale

difficulté de résolution. Lipinski et al. [L889] ont proposé une

approximation numérique qui consiste à choisir comme milieu dê référence

celui dont le comportement a été déterminé au pas de calcul précédent

(ceci est possible de par la formulation numérique incrémentale).

L'incrément macroscopique imposé (numériquement) peut être de deux

types: "mécanique" (en contrainte dI ou en déformation dE) lors d'un

chargement isotherme ou "thermique" (incrément de température dT) lors

d'un essai anisotherme. Dans ce deuxième cas, le niveau de contrainte

appliqué doit être également contrôlé pendant la simulation. Pour ces deux

types de chargement, la vérification du niveau de contrainte (à une

tolérance ( admise) est le critère qui permet le passage à I'incrément

suivant. À ce stade, on peut présenter I'organigramme principal de la
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simulation numérique, qui est principalement relié au comportement

macroscopique (planche A3- I ).

Planche A3-I: Organigramme du schéma de résolution numérique pour la
superthermoéIasticité des alliages à mémoire de forme.

Données
d'entrée:

Au départ, les modules
thermomécaniques sont
égaux aux modules
élastiques du matériau:

Nouveau
modules
effectifs...

... et déformation
de transformation
macroscopique:

- liées au matériau:

rMs,B, Fs, Af,Rrj,Hflf f i ,  Ci ikl,  a

rNombre de grains et orientation de chacun

r Forme des grains + Ttr

- liées au chargement: dl1i, dT

L"ff= C N"ff= û,

GtE il M"ff= ccr

ont été testés

dE = Geff d> + Neffdr

d Calcul des nouvelles
propriétés (lI et mI) et des
fractions volumiques des
variantes du grain C>eTI)t

,eff=I fr trRr Oeff= fff 
-t

I

M"q -I t I( lI ur - - I) N"ff= çeff 14eff
I

Nouvel incrément
I= I+  d I

t l t+at

f = fmax o E =Emax
7
a _

l = l m a x -  T - T m i n
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Calcul des tenseurs
de localisation:

Calcul de la déformation et de
la contrainte dans le grain I:

r toutes les variantes
Recherche des
variantes
potentiellement
actives:

Calcul de
I'incrément
de fraction
volumique et
des nouvelles
propriétés du
grain:

quand toutes les variantes
ont été testées

Quand tous les grains
ont été testés

ôlI= l I  -  ,ef t  et  ô mI= -I-  M"ff

d = [ l -  T I I ô l l f l  e t  a I = A I T I I ô m I

del=dog+dar

doI=rI  oJ-- Idr

golRn = B (T - Ts) +"I""-f* i  F" -  l .n+ î ,0

et fn l>0( I ">0)  er  f I<  1  ( lo>0)

Parmi toutes les variantes potentiellement
actives, recherche de la combinaison qui
minimise l'énergie: ( >ijttj)

sdfnl= >[H"ARncR'] 
tf*roJt -rYr*R"c .,) dd

mI= c a- cIRo > t d""f Rn c R-l-l[ Yr-Rnc cil
n m

f*I= f nI+ dfnl et dJI= IgRndf 
nI

Planche A3-2: Organigramme de calcul des propriétés des grains.
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La partie concernant le comportement local est représenté par

I'organigramme de la planche A3-2, il est relatif à l'évolution du

comportement et au calcul des propriétés dans un grain.

A3.2 - VARIANTES ACTIVES

La transformation ou la déformation dans un grain résulte de I'activation et

de l'évolution de une ou plusieurs variantes de martensite. Pour cela, au

moins une condition doit être satisfaite pour activer la transformation: cette

condition se traduit par la vérification du critère local définit par

l'équation lll.42.

Parmi ces variantes potentiellement actives, les équations (III.43) et

(IIl.47) définissent celles qui le sont réellement mais dans la pratique, ces

relations sont utilisées uniquement pour déterminer les vitesses de

déformation de transformation pour une combinaison de variantes choisies.

Avant cela, il faut choisir parmi toutes les variantes potentiellement

actives, la combinaison qui I'est effectivement et qui correspond donc à la

solution. Ce choix est basé sur un critère énergétique qui correspond à la

minimisation de la solution du théorème des travaux virtuels exprimé sous

forme incrémentale.

Finalement, le choix de la combinaison active impose de suivre le

cheminement suivant:
. Choix d'une combinaison parmi toutes celles possibles
. Calcul des modules thermomécaniques lI et mI de la combinaison
. Détermination du tenseur de localisation AI
. Calcul des déformations et contraintes dans le grain

. Détermination des taux de déformation des différentes variantes avec

rejet de la solution si une de ces valeurs est négatives
. Calcul de eldol et mise en mémoire de la combinaison qui minimise

cette forme.
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Ces opérations sont effectuées pour toutes les combinaisons possibles, la

solution choisie est celle qui minimise l'énergie de déformation'

Un tel algorithme est très consommateur en calculs (et par conséquent en

temps): Pour un nombre x de variantes potentiellement actives, le nombre

de combinaisons Nç à tester est donné, par:

n X (43.1)
i !  (x - i ) !

pour x=0 (aucune variante potentiellement active), Nc=1 colrespond à la

solution élastique. En conditions isothermes ou lorsque la contrainte

appliquée est importante, le nombre moyen de variantes potentiellement

actives généralement constaté est de 5; le nombre de combinaisons est

alors de32, ce qui reste raisonnable.

À I'inverse, lors d'un cycle thermique pendant lequel la contrainte imposée

est faible, le nombre de variantes potentiellement actives peut être

beaucoup plus important. Pour x=10, le nombre de combinaisons à tester

est Ns=1Q24. Ce chiffre est multiplié par 16384 dans le cas extrême où

toutes les variantes sont potentiellement actives (24 vartantes possible lors

d'un refroidissement à l'état libre de contrainte pour un alliage à base de

Cuivre). Nous aborderons les temps de calcul ultérieurement.

Un autre problème subsiste lors de la résolution numérique (relatif à

I'incrémentation de charge). La détermination des variantes actives est

effective dans la configuration du début de I'incrémentation de charge. En

fonction de la valeur de cet incrément, il n'est pas évident que la solution

soit encore valable en fin d'incrémentation. Il est nécessaire alori de définir

des étapes intermédiaires de calcul qui vont permettre la prise en compte

de modifications des variantes actives, comme I'activation ou la

désactivation des variantes pendant I'incrément imposé.

où: Ct* =
x

Nc = I"l
i=0

x!
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La relation (A3.2) permet de définir un "temps" t sans dimension pendant

lequel la solution reste valable. En scindant le critère en deux membres

dont I'un représenterait la cission résolue (fonction de la contrainte), et

I'autre la cission critique (fonction de la température et des autres variantes

actives), on peut prédire I'instant ou le critère sera satisfait pour une

nouvelle variante (fig.A3-3).

+-  xc-xr

dt, - dt"

avec:  s i  t>1:

s i  t<1:

(A3.2)

La solution est valable durant toute la totalité de

I'incrément macroscopique.
Un incrément intermédiaire est nécessaire.

Fig. A3-3: Détermination des pas de calcul
intermédiaires par calcul de la "durée" de
v alidit é d' une c ombinais on.

A3.3 - TEMPS DE CALCUL

Les calculs se font sur une station de travail Hewlett-Packard 7351125

autonome ou sur la station Hewlett-Packard 700/RX relié à un réseau.

Le sys tème
n'est pas actif

Tr+ôTr

Tc+ôTc

./
./

.-
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Le temps de calcul est principalement dépendant du trajet de chargement,

et non de I'incrément de chargement imposé. Une simulation quelconque

représente en moyenne 300 incréments macroscopiques. Ce nombre peut

être multiplié par 3 afin de prendre en compte les incréments

intermédiaires. À chaque fois, et pour chaque grain (100 dans notre cas), le

test relatif aux combinaisons potentiellement actives (2x si x est le nombre

de variantes potentiellement actives) est effectué ainsi que tous les calculs

qui lui sont associés. Ceci représente finalement le chiffre de 90000*2x

combinaisons testées quel que soit le chargement avec x le nombre de

variantes potentiellement actives en moyenne (1<x324).

. Pour un chargement isotherme, le temps moyen pour charger et

décharger à 37o de déformation de transformation est de 20 rninutes.

. Pour un chargement anisotherme, le temps dépend de la contrainte

appliquée. Pour de très faibles contraintes (10 à 25 MPa), le temps

moyen est d'une dizaine d'heures (fonction de I'occupation du réseau).

On note toutefois que, si le temps d'un essai expérimental en superélasticité

isotherme n'est que de quelques minutes pour un cycle, les essais en fluage

anisotherme peuvent prendre 8 à 20 heures (fig.Iv-29).
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