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Avant-Propos

Certains points liés 2 la lecture de ce rapport sont ici développés:

« Les références bibliographiques 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 l'article suivies de I'année de parution (ex:
[ABC12]). |

e Certains rappels ou éléments nécessaires a une lecture fluide sont placés
en bas de page, référencés par un chiffre entre parenthese (ex: ).

e Les calculs longs et complexes ou enti¢rement calqués a partir de la
littérature existante sont en annexe. On y fait référence a partir du texte
d'une maniére directe (ex: ...voir annexe X).
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CHAPITRE I: Introduction

CHAPITREI:
- Introduction -

I'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 3 mémoire de forme (AMF) reste encore peu développé. En effet,
il aura fallu attendre la fin des années soixante pour voir se concrétiser les
premigres applications industrielles de cet effet. Ces applications sont alors
souvent trés pointues, entrainant une production marginale: manchons de
raccordement pour tubulures dans 1'aéronautique, plots amortissants ou
sécurités thermiques pour la surveillance de systtme 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 trés peu d'applications ont
débouché sur une production de masse [B94].

Pourtant, les AMF possédent des propriétés trés particulieres qui leur
permettraient d'occuper de nouvelles fonctions et ce, dans de nombreux
domaines [SS87][F87][PB90]. La plus médiatique de ces propriétés est
l'effet mémoire: les AMF sont en effet capables de retrouver leur forme
initiale aprés une déformation mécanique ou thermique largement
supérieure A la déformation élastique ou 2 la dilatation thermique classique
des métaux. Les alliages 3 mémoire de forme sont également
superthermoélastiques, c'est a dire qu'ils sont capables de s'allonger de
maniére réversible (de 3 & 5%, et jusqu'a 10% dans le cas de monocristaux)
sous l'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 2 mémoire de forme
subit un étirement, il conserve au reldichement une déformation résiduelle
qui augmente si le matériau est de nouveau étiré puis relaché. Les AMF
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présentent également d'importantes capacités d'amortissement des chocs ou
d'atténuation des vibrations mécaniques.

Toutes ces propriétés sont liées a une transformation de phase a I'état solide
[JC92] au cours de laquelle une phase mére (austénite) donne naissance de
maniere cristallographiquement réversible a une phase appelée martensite
[COCT79][090][BP94]. Les mécanismes élémentaires de déformation liés a
cette transformation (responsables du comportement macroscopique) ainsi
que les propriétés qui en découlent sont rappelés au chapitre II.

On constate que c'est pour l'essentiel la superthermoélasticité qui est a la
base des développements industriels liés a l'utilisation des alliages 2
mémoire de forme [DZ90]. L'orthodontie, I'habillement, la lunetterie, les
articles de sport sont autant de secteurs ou une ou plusieurs applications
ont vu le jour. Pendant longtemps, le prix des alliages, des problémes
métallurgiques et la méconnaissance de leur comportement ont constitué
des obstacles & ce développement. De nombreux progrés 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 maniére
significative et de nombreux aspects de leur comportement sont maintenant
modélisés de fagon satisfaisante. La complexité des phénomeénes physiques
a l'origine de ce comportement et la diversité des échelles. ot ces
phénomenes agissent justifient 'emploi des méthodes modernes de
transition d'échelle pour modéliser ce comportement. Ces méthodes ont
déja connu de nombreux succés dans la modélisation d'autres classes de
comportement et sont particuliérement bien adaptées aux matériaux
macrohomogeénes et microhétérogénes [BZ84][BZ93]. Le modéle
autocohérent s'est montré trés bien adapté a la modélisation des trajets de
chargement isotherme dans les alliages 4 mémoire de forme (modélisation
du comportement superélastique [PEB94]).

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 4 mémoire de forme, et en
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particulier du fluage anisotherme. Une approche micromécanique permet
de rendre compte du comportement monocristallin. Le comportement du
polycristal est obtenu i l'aide de la méthode de transition d'échelle
autocohérente. La prise en compte du caractére exothermique
(endothermique) de la transformation austénite-martensite (martensite-
austénite) permet de prendre en compte l'influence de la vitesse de
déformation sur le comportement superélastique.

Jusqu'au début des années 90, les alliages cuivre-zinc-aluminium (CuZnAl)
fournissaient l'essentiel des applications industrielles pour les alliages a
base de Cuivre [H92]. Actuellement, l'alliage le plus prometteur dans cette
classe de matériaux est l'alliage de type cuivre-aluminium-berylium
(CuAlBe): comportement stable, bonnes caractéristiques mécaniques, sa
déformation de transformation atteint 6% pour le polycristal. Un alliage de
ce type est caractérisé mécaniquement au chapitre IV. Le Laboratoire de
Physique et Mécanique des Matériaux de 1'Université de Metz a développé
une technique originale d'élaboration de fil monocristallin qui permet
d'obtenir le méme alliage a la fin sous forme de monocristaux et de
polycristaux. Cette technique permet une caractérisation mécanique plus
compléte du matériau qui est trés bien adaptée 2 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 l'objet du chapitre V. Dans ce
chapitre, d'autres résultats relatifs a la cinétique de la transformation ou au
comportement intragranulaire sont également exploités, ce qui fait du
schéma de modélisation un outil puissant et trés utile 4 la compréhension
des mécanismes de la transformation, parall¢lement a l'observation
cristallographique.

Le chapitre VI conclue ce travail. On y retrouve les theémes importants des
travaux précédemment décrits, les résultats scientifiques s'y rapportant, les

-8-
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possibilités d'évolution et une vision future de la continuité des travaux. En
effet, si la modélisation du comportement superthermoélastique des
alliages 2 mémoire de forme est une étape essentielle dans le
développement de ces matériaux, on pense aussi au probléme de
l'adaptation des modéles de comportement a I'industrie, par l'introduction
dans un code de calcul de structure par exemple [G95]. Parallélement,
I'étude de matériaux tels que les TRIP-steel passe par une connaissance
approfondie du comportement des alliages & mémoire de forme [B96].

On trouve en annexes des calculs qui ne sont pas développés dans le corps
de ce mémoire et les themes liés directement a I'écriture informatique et a
ses particularités spécifiques.
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Dans ce chapitre, nous abordons en premier lieu les
caractéristiques générales des alliages a mémoire de forme et de
la transformation martensitique. En second lieu, on discute des
différentes approches liées a | ‘élaboration de modéles de
comportement pour ces matériaux. '

I1.1 - INTRODUCTION

Les alliages 3 mémoire de forme sont des matériaux a vocation mdustnelle
Ainsi, une norme AFNOR [A91] définit le vocabulaire utilisé pour décrire
les divers paramétres décrivant la transformation martensitique dans les
AMF. Comme pour tous les matériaux modernes, leur maitrise passe par la
résolution de nombreuses difficultés. Dans le cas des alliages 2 mémoire de
forme, la cristallographie, la métallurgie, la thermodynamique et la
mécanique sont autant de domaines que I'on doit pouvoir maitriser si 'on
veut entreprendre la mise en oeuvre de cette nouvelle technologie
[H92][PB90]. La premiére partie de ce chapitre, préalable a toute
modélisation du comportement, a pour but:
o de préciser les mécanismes qui sont a la base du comportement des
alliages 2 mémoire de forme.
« de dégager les principales caractéristiques de ce comportement. On
s'attardera plus particuliérement sur la propriété qui constitue 1'objet de
ce mémoire: la superthermoélasticité.

IL2 - CARACTERISTIQUES GENERALES DES
ALLIAGES A MEMOIRE DE FORME

Cette section commence par rappeler les différentes classes de
comportement observées dans les solides [LC82]. On aborde ensuite les

- 14-
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mécanismes de déformation liés i la transformation martensitique [N78].
Les différents aspects de ce comportement sont présentés en troisiéme
partie [SS87]1[BP94].

IL.2.1 - RAPPELS SUR LES DIFFERENTS COMPORTEMENTS DES
SOLIDES

I1.2.1.1 - Comportements simples
En phase solide, on distingue généralement- trois types de
comportements simples: 1'élasticité, la plasticité et la viscosité.

Elasticité Plasticité

- - -

|
I
|
{
|
!
1
)
|
|
|
[
|
i
|
|
|
|
|
|
!
i
|
|

eP
DEFORMATION

Fig. II-1: Courbe de traction élastoplastique d'in matériau
solide classique. La limite élastique G sépare I'élasticité (a)
de la plasticité (b).

(a) Tres souvent, I'élasticité se traduit par une relation linéaire entre la
contrainte et la déformation. C'est une déformation réversible, apres
décharge compléte aucune déformation résiduelle ne subsiste.

(b) La plasticité apparait lorsque la contrainte dépasse un certain seuil og

(limite élastique). La déformation qui en résulte n'est plus complétement

-15-



CHAPITRE II: Etude bibliographique

réversible, le matériau conserve une déformation permanente €P lorsque la
contrainte est relachée (fig.II-1). _

(c) La viscosité est classiquement observée quand le comportement du
matériau dépend de la vitesse de déformation €.

A 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.

11.2.1.2 - 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 1'élastoplasticité (fig.Il-1) ou la
viscoélastoplasticité. Les problémes de mise en forme des matériaux
(laminage, fluage) imposent une bonne connaissance de ces comportements
complexes. Cependant, il faut garder a I'esprit que la majorité des systémes
mécaniques en service dans l'industrie n'utilise que le domaine élastique(®.
Cela ne permet pas de déformation réversible supérieure a 0,2% pour les
métaux usuels. De méme, la dilatation thermique n'excéde pas 0,001% de
déformation par degré. D'autres comportements plus complexes existent
cependant dans les matériaux: ils sont liés aux transformations de phase de
I'état solide.

I1.2.1.3 - Comportements liés aux transformations de phiase

On utilise depuis trés longtemps les propriétés obtenues par
transformation de phase lors de 1'élaboration des matériaux (traitement
thermique par exemple) mais le mécanicien ne s'intéresse a ces
phénoménes que depuis peu. Ainsi, lorsqu'en 1936, des chercheurs
découvrent un alliage capable de changer de forme puis de la retrouver
sous l'effet d'une faible variation de température (20 a 30 degrés), on
commengca i s'intéresser de plus prés A une transformation de phase

particuliére: la transformation martensitique.

(1) Exemple d'un élément automobile (longeron, portidre, capot,...). L'éiément est embouti d'une manitre
complexe afin de lui donner une forme précise tout en conservant les propriétés mécaniques (résistance,
dureté). Une fois en service sur le véhicule, une intrusion dans le domaine plastique du matériau
endommage irréversiblement I'élément et nécessite son changement ou sa réparation.
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Par la suite, cette propriété de changer de forme a certaines températures
fut observée sur de nombreux alliages métalliques et on imagina alors
l'utilisation des propriétés des transformations de phase pendant l'utilisation
de systémes mécaniques (et non plus seulement lors de 1'élaboration des
matériaux). Méme si cet "effet mémoire" est la plus spectaculaire des
propriétés des alliages dits justement 3 mémoire de forme, 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 [B94][DZ90]: 'effet caoutchoutique, le pouvoir
amortissant et la superthermoélasticité. A ce jour, la plupart des
applications industrielles utilise cette derniére, sur laquelle nous allons
nous attacher plus particuli¢rement dans ce mémoire.

I1.2.2 - LA TRANSFORMATION MARTENSITIQUE

[

A T'origine, la transformation martensitique désigne la transformation de
phase ayant lieu dans les alliages fer-carbone lors d'un refroidissement
rapide apres une phase de stabilisation & haute température. Dans ces
aciers, on nomme "austénite” la phase stable 3 haute température et
"martensite” (en I'honneur du métallurgiste allemand Adolf Martens) la
phase issue de l'austénite par la transformation martensitique, stable 2 basse
température. Par extension, la transformation martensitique a plus été reliée
au mécanisme qu'au produit de la transformation lui-méme. Ainsi, le terme
de transformation martensitique s'est généralisé & de nombreux systémes
dont les transitions de phase possédent les caractéristiques typiques de celle
des aciers. C'est le cas non seulement de certains alliages & base de
fer (FeCr, FeNi,...), a base de cuivre (CuZn, CuAl, CuZnAl, CuAlBe...))
mais également de certains métaux purs (Co, Ti, Cr,...), de certaines
céramiques (ZrO) [K90] et de certains polymeres. L'étudé 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 a établir une
classification proposée par Cohen et al. en 1979 [COC79](fig.II-2).
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Transformations de phase displacives (sans diffusion)

|

Ondes de déplacement (shuffle)— Cinétique et morphologie— Déformation de Bain
Energie interfaciale — Transformation dominée par — Energie de déformation

Transformations par Transformations par déformation
shuffle homogeéne du réseau

/

Pas de ligne Existence d'un
invariante plan invariant

Transformations a Transformations a
dominante dilatométrique dominante déviatorique -

Energie motricé __ Transformation __ Energie de déformation
(vibration du réseau) dominée par (distorsion du réseau)

e

Transformations quasi- Transformations
martensitiques martensitiques

F ig. II-2: Classification des transformations de phase displacives (sans
diffusion) proposée par Cohen, Olson et Clapp [COC79].

I1.2.2.1 - Classification
La transformation martensitique est une transition de phase a I'état

solide qui fait partie des transformations sans diffusion (également
appelées displacives). Elle conduit 2 un changement structural pendant
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lequel les atomes se déplacent sur de faibles distances, inférieures i la
distance interatomique, et selon un mode coopératif.

Les transformations displacives sont décrites comme une combinaison
d'une déformation homogene du réseau (ou déformation de Bain) et de
shuffle, terme anglo-saxon désignant le résultat de 1'action sur les atomes
d'ondes de déplacement (fig.1I-3). Le premier mécanisme se définit par un
changement de taille et de forme de la maille élémentaire, entrainant une
augmentation de 1'énergie de déformation élastique (fig.II-34). Dans le
second mécanisme, seule la distribution des atomes 2 l'intérieur de la maille
change et altere la structure et la symétrie du cristal (fig.II-3b). Dans les
deux cas, une interface séparant les deux phases (mére et produit) est créée
et produit une énergie interfaciale.

mere

Shuffle

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

Les morphologies caractéristiques de la martensite observée
expérimentalement sont manifestement associées 2 I'énergie de
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déformation [VDK74][N78] et entraine que la déformation de Bain est
associée a la transformation martensitique. '

Parmi ces transformations dominées par une déformation homogene du
réseau, il faut distinguer le mode de déformation principal. Dans le cas ou
la déformation est & dominante dilatométrique (fig.II-4b), il n'est pas
possible de trouver un vecteur inchangé par la transformation. Au contraire,
le volume obtenu aprés un cisaillement pur (déformation a dominante
déviatorique, fig.II-4a) intersecte le volume originel, impliquant l'existence
de vecteurs dont la norme reste inchangée pendant la transformation.

Déformation
a dominante ...

Maille unité

Volume V

V'>V
(ouV'<yV)

Fig.Il-4: Représentation schématique des contributions
déviatorique (a) et dilatométrique (b) d'une déformation
de Bain. .

Pendant la transformation martensitique, la variation de volume est
généralement faible et il existe une interface commune aux phases mere et
martensitique (invariante a I'échelle macroscopique) [JC92]. De ce fait, on
classe la transformation martensitique dans les transformations impliquant
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une déformation a dominante déviatorique, avec existence d'un plan
d'accolement (ou d'habitat) entre les phases mére et produit.

Parmi ces transformations, on peut encore différencier les transformations
quasi-martensitiques dont 1'amplitude des déplacements due aux vibrations
du réseau est grande par rapport 4 celle induite par la distorsion du réseau.
En résumé, les caractéristiques essentielles de la transformation
martensitique sont les suivantes:
1¢ C'est une transformation sans diffusion. Il n'y a pas de modification
de la composition chimique du matériau et elle progresse d'une maniére
indépendante du temps (le mouvement de l'interface entre la phase mére
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 3 un
changement de forme macroscopique caractérisé par (fig.II-5): '
- une faible variation de volume (dans les AMF).
- un cisaillement important selon un plan et une direction bien
définis.

________ —_ - — - ”

g

-“  Phase mére , d Phase " g
Odul- te e

Figll-5: Représentation schématique du changement de forme
macroscopique associé a l'apparition d'une variante de martensite.

3+ La transformation est associée 4 une diminution de symétrie: en
conséquence, différentes variantes d'orientation équivalente sont formés
[VDK74]. Un monocristal de phase mére se transforme en une ou
plusieurs variantes séparées par des interfaces (fig.II-6). Afin de
minimiser I'énergie d'interaction entre la martensite formée et 1'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.

Austénile

20 pm
—

Fig.lI-6: Micrographie et représentation
schématique d'une transformation polyvariante avec

M1, M2, M3 trois variantes de martensite et
l'austénite [PB90)].

4e La transformation martensitique démarre ponctuellement par
nucléation. La croissance a lieu par déplacement des interfaces qui
convertit la phase mére en martensite. Ce déplacement d'interface
produit des frictions avec le réseau cristallin qui entrainent une
dissipation intrinséque. Cette dissipation est a l'origine de la différence
entre les températures de transformations austénite-martensite (directe)
et martensite-austénite (inverse). La transformation martensitique
s'accompagne d'un phénomene 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 exotherfnique) et d'une
absorption de chaleur (transition endothermique) (fig.1I-7).
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o, o b ﬁ-‘-ll&.nl o FILEN 0) Metm A6 C/mn

et A0

Chaleur -
dégagée

Quantité de
chaleur AQ

Chaleur -
absorbée

-

]

Figll-7: Quantité de chaleur AQ dégagée pendant une
transformation martensitique lors d'un cycle thermique a
contrainte nulle. Mesure par calorimétrie différentielle a
balayage (DSC) obtenue par Hautcoeur A. - LPMM -
Université de Metz [H96]. .

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 contrdlent 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 a dire qu'elle ne mette en jeu que des phénomenes
élastiques et ne provoque aucune déformation plastique de la phase meére.
Dans ce cas, la transformation inverse se déroule par mouvements inverses
des interfaces et non pas par nucléation de 'austénite dans la martensite.

Finalement, c'est une "transformation de phase displacive thermoélastique
du premier ordre caractérisée par une déformation homogéne du réseau
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cristallographique et constituée principalement par un cisaillement” qui est
a l'origine du comportement particulier des alliages a mémoire de forme.
L'analyse des mécanismes de déformation liés a la croissance des variantes
de martensite permet d'en déduire un certain nombre de caractéristiques
particulicres.

11.2.2.2 - 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
trés importantes dues 2 la coexistence des deux phases pendant la
transition. Pour relaxer ces contraintes internes, on introduit un mécanisme
d'accommodation 2 réseau invariant. Cette derni¢re déformation peut €tre
un glissement pur, un maclage ou une combinaison de glissements et de
macles pouvant se réaliser soit dans l'austénite, soit dans la martensite. En
grandes déformations, I'addition de ces deux déformations n'assure toujours
pas l'invariance du plan d'habitat. Une transformation supplémentaire par
rotation est donc nécessaire pour décrire totalement la transformation
globale (fig.1I-8).

glissement = maclage

1

A M A M

Fig.II-8: Décomposition de la transformation martensitique en
mécanismes de déformation simples: déformation de Bain, déformation
a réseau invariant et rotation.
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Finalement, la déformation macroscopique qui en résulte se compose d'un
glissement paralléele au plan de l'interface et d'une extension
perpendiculaire a ce plan (fig.II-9).

gm

Martensite

/
/
/
/  Austénite
/
/

/
Plan d'habitat

Austénite
M

Fig. II-9: Caractéristiques cristallographiques associées
a la formation d'une variante de martensite.

Ainsi, la théorie phénoménologique de Weschler, Lieberman et Read
[WLR53] permet de déterminer a partir des mesures cristallographiques
effectuées sur les deux phases et la donnée de la déformation 2 réseau
invariant, les caractéristiques de la transformation qui sont [SWT80]:

* Lanormale n au plan d'accolement séparant l'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 & la base des différents comportements observés dans les
alliages & 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 correspondant a des mécanismes physiques différents mais
faisant toujours intervenir la transformation martensitique. De nombreuses
observations expérimentales [DDA78]{G86] 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.II-10).

A A M
(i) Formation (réversible) de —» [Mi] —>
martensite orientée par des A

contraintes internes ou appliquées. | _, T ansformation avec déformation

macroscopique
ii) Dans certains systémes, les M1}
( ). ' y A A ML
variantes s'arrangent de telle — [M1] —> ‘Q%
maniére que les changements de Al M1

forme s'accommodent mutuellement — Transformation sans déformation

(lors d'un refroidissement sans .
macroscopique

contrainte appliquée par exemple).

(iii) Réorientation partielle et
réversible des variantes par E—» —>
application des contraintes externes.

= Déformation macroscopique sans
transformation .

Tab.lI-10: Mécanismes de déformation élémentaires intervenant lors
d'une transformation martensitique. A est U'austénite, M1 et M2 deux
variantes de martensite. :
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[ i,
Y /@.2.3 - Diagramme d'état
n aspect intéressant des transformations martensitiques est le role

joué par les contraintes externes (hydrostatique ou uniaxiale par exemple).
La thermodynamique et l'expérience montrent que les températures de
transformation sont affectées par I'application de telles contraintes. Ainsi,
un alliage 3 mémoire de forme monocristallin se caractérise par un
diagramme d'état qui indique, selon les valeurs de la contrainte et de la
température, 1'état microstructural du matériau (fig.II-11).

CONTRAINTE

Fig.ll-11: Diagramme d'état schématique pour un AMF
monocristallin. Les lignes MsMs' (AsAs') et MMy (AAfr)
représentent respectivement le début et la fin de la
transformation directe austénite-martensite (inverse
martensite-austénite).

Lors du chargement de 1'alliage monocristallin(@), la phase martensitique
apparaitra sur la ligne MsMg' et la transformation sera complété au-dela de
la ligne MfM. Entre ces deux lignes, il y a coexistence des deux phases. A
la décharge, la transformation inverse sera effective de AsAgs' a AfAr. La
différence entre les températures de transformation directe et inverse
représente I'hystérésis de la transformation [S93].

) Le diagramme d'état pour un polycristal n'est pas aussi simple et évident: les températures de début
et de fin de transformation ne sont pas aussi clairement définies (voir ch.IV).
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La relation entre la contrainte uniaxiale ¢ et la température de
transformation T dépend de l'entropie de déformation AS et de la
déformation de transformation €T (liée 2 la formation d'une variante) dans
la direction de la contrainte appliquée [WBR79].

do__As
dT el

Remarque: La relation entre do et dT est constante
expérimentalement , ce qui signifie que la quantité thermodynamique
AS est indépendante de la température et de la contrainte.
Connaissant la déformation de transformation, les essais de traction
uniaxiale sont trés utiles afin de déterminer l'entropie de
transformation.

Selon le trajet de chargement dans l'espace des contraintes et de la
température, on observe des réponses en déformation tout a fait différentes,
traduisant différents comportements ou propriétés que l'on peut regrouper
en cing classes.

[1.2.3 - COMPORTEMENT DES ALLIAGES A MEMOIRE DE FORME

Les alliages 2 mémoire de forme présentent différents types de
comportements: effets mémoire simple et double sens, effet
caoutchoutique, superthermoélasticité. Ils présentent €galement un fort
pouvoir amortissant.

11.2.3.1 - Effet mémoire simple sens

Cet effet est observé lors d'un chargement sequentlel (fig.11-12). Un
matériau 2 I'état martensitique, déformé mécaniquement d'une manicre
apparemment irréversible, retrouve sa forme initiale s'il est chauffé dans le
domaine austénitique. '
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a) Zf b)
% C
& §;
o F .
B/ 7 A T
c) T
A A En A, I'échantillon est entiérement austénitique,
f=0) la fraction volumique de martensite f vaut 0.
Le refroidissement jusqu'en B provoque la
B _ transformation compléte de I'échantilion par la
f=1) 3 formation de variantes et de groupes
autoaccommodants, entrainant une déformation
ET=0 de transformation macroscopique ET nulle.
L'application d'une contrainte favorise les
C/D variantes les mieux orientées et entraine une
=1 réorientation, déformant l'échantillon d'une
maniére apparemment irréversible.
ET£0 PP
Le retour en phase austénitique (point E) par
réchauffage a pour effet d'annuler la
E A déformation résiduelle par la transformation
f=0) inverse martensite — austénite

Figll-12: a) Chargement thermomécanique permettent d'obtenir: b)
l'effet mémoire simple sens. c) description des mécanismes.

I1.2.3.2 - Effet mémoire double sens

Cet effet se manifeste lors d'un cycle thermique sans contraintes
appliquées aprés que le matériau ait subi un traitement d'éducation. Cette
éducation consiste 2 modifier 1'état interne du matériau (par piégeage de la
martensite ou augmentation de la densité de dislocation [RG87][SVD92])
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au moyen de traitements thermomécaniques. On obtient ainsi un champ de
contraintes internes spécifique qui oriente les variantes et entraine une
déformation macroscopique de transformation lors d'un refroidissement
sans contraintes appliquées (fig.II-13).

z
A

2=0

A
—

T

O—r—
B/ /
a) b)
Fig.II-13: Représentation schématique de l'effet mémoire
double sens. a) Exemples de traitements d'éducation (en

pointillés gras) et chargement (en trait fin) permettant
d'obtenir l'effet mémoire double sens (b).

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

11.2.3.3 - Effet caoutchoutique

L'effet caoutchoutique est moins 1ié a la transformation martensitique
elle-méme qu'an produit de cette transformation. La phase martensitique se
caractérise par l'existence de nombreuses interfaces entre variantes de
martensite. Si une contrainte inférieure i un certain seuil est appliquée, le
mouvement de ces interfaces posséde un caractere réversible. Ceci entraine
que pour une contrainte donnée 64, la déformation totale € est nettement
supérieure 2 la déformation élastique €° de la martensite (fig.I1-14). Cet
effet est désigné par effet caoutchoutique ou, dans certains cas, par
pseudoélasticité par réorientation.
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- >
T | gel greor E
e
g |
fe—————— 3

Fig.ll-14: Représentation schématique de l'effet caoutchoutz:que. a)
Chargement mécanique et b) Résultat.

I1.2.3.4 - 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 entraine une transformation irréversible d'énergie mécanique en
énergie thermique dissipée. Ceci est la cause du fort pouvoir amortissant
des alliages a mémoire de forme (fig.II-15).
On observe, par exemple lors d'oscillations mécaniques libres, une
diminution de I'amplitude des oscillations en fonction du temps (fig.II-15a).
Si AW est la perte d'énergie par cycle et W I'énergie mécanique du
systeme, on définit le frottement interne F par:

po_L AW
2 W

Le facteur de qualité Q (F=Q-1) prend des valeurs trés différentes en
fonction de 1'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.II-15b).
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Q! b)
P @ Amplitude d'une A Aust. + Mart.
sollicitation mécanique 10-2+
51073 Martensite
Austénite
104 -
Temps €

Fig.II-15: Représentation de l'effet amortissant des alliages a mémoire
de forme.

I1.2.3.5 - 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 a celles des
alliages classiques, et ce, d'une maniére recouvrable (fig.11-13).

a) Superélasticité:

La température de l'essai n'influe pas sur la déformation maximale eC
mais sur les contraintes seuils de transformation 6B, 6C, 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 posséde une forte influence sur le comportement
superélastique. Lorsque celle-ci augmente, la contrainte seuil de
transformation (6B) et la pente de transformation (ligne BC) augmente
également. Au contraire, I'hystérésis de la transformation diminue
[DDA78]. Cet effet est lié a la chaleur latente de transformation,
responsable d'un couplage thermomécanique (fig.II-14).
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.
€

a) T=T'

* De O a A et B: Thermoélasticité
classique de l'austénite.
* De B a C: Création et croissance
des variantes de martensite.

: * De C a C' et D: Thermoélasticité
b) o=0' classique de la martensite.
* De D a E: Retour pseudoélastique
des variantes.
* De E a O: Retour thermoélastique
de I'austénite.

-
TO

Fig.lI-13: Représentation de l'effet superthermoélastique dans le cas
d'un essai de superélasticité isotherme (a) et d'un essai de fluage
anisotherme (b) sur un monocristal,

Chargement imposé

A ,

Chargement réel: 1'échantillon
s'échauffe (transformation
exothermique)

——— P —— —

- -
Ms i T
Fig.ll-14: Représentation schématique du

couplage thermomécanique du & la chaleur
latente de transformation.
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Au niveau microstructural, le comportement est différent en fonction de la
nature cristallographique de 1'échantillon. S'il s'agit d'un monocristal, un
essai de traction occasionne l'apparition d'une unique variante de
martensite [DKT74] qui entraine une déformation réversible pouvant
atteindre 10-! (fig.II-15). Au contraire, dans un polycristal, plusieurs
variantes apparaissent dans chaque grain, entrainant une déformation de
transformation plus faible, pouvant atteindre jusqua 6 10-2 (fig.II-16)3).

FiglI-15: Eprouvette monocristalline avant et apreés transformation
partielle en martensite sous l'effet d'une contrainte ( d'aprés Dominiak S.
- LPMM - Université de Metz).

3 Rappel: La thermoélasticité linéaire des aciers ou alliages classiques (§11.2.1.1) représente des
déformations réversibles d'environ 10-3 pour des chargements isothermes (essai de traction par
exemple) ou de 103 K-! lors de variations de température.
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500 pm

Figl-16: Micrographies montrant la croissance de la phase

martensitique dans un polycristal de CuAlBe (d'aprés A. Eberhard: -
LPMM - Université de Metz).
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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 4 celle obtenue lors d'essais de
superélasticité. Si les contraintes sont faibles, on observe l'apparition de
variantes et de groupes autoaccommodants (fig.II-17) qui font chuter la
déformation de transformation.

Figll-17: Formation de groupes de variantes
autoaccommodantes lors d'un refroidissement sous .contrainte
nulle (d'aprés Dominiak S. - LPMM - Université de Me1z).

LA aussi, le comportement dépend de la nature cristallographique de
I'échantillon (fig.II-18).
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A
10-1f------=--==m=mmmemmmooo o
Déformation Monocristal
maximale de
transformation
326102 ~{-~"-m-mmmmmoomon
Polycristal
—
Contrainte appliquée

Fig.ll-18: Représentation schématique de la
déformation maximale 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 prothéses dentaires...[B94].- Cependant, elles
recourent principalement a l'effet superélastique isotherme. Le
comportement observé en fluage anisotherme n'est pas encore exploité, le
manque de modeles 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 les premiers
alliages a mémoire de forme a avoir été utilisés dans l'industrie. La
métallurgie de ces alliages est complexe et leur coiit reste par conséquent
tres élevé. Moins onéreux, les alliages cuivreux sont également plus faciles
a fabriquer et A mettre en oeuvre. Cependant, ils résistent assez mal a des
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températures élevées et a un fonctionnement cyclique. Les alliages cuivre-
aluminium-nickel (CuAINi) ont une meilleure tenue en température
(jusqu'a des températures d'environ 200°C) mais sont plus difficiles a

élaborer que les CuZnAl (tab.I1-19).

TiNi | CuAlNi | CuZnAl
Densité (kg/m3) 6500 7200 7800
Résistivité (10-6 Wm) Austénite 1 0.1 0.07
Martensite 0.8 0.14 0.12
Chaleur spécifique (J/kg/K) 470-620 | 400-480 390
Chaleur de transformation (J/kg) 25000 8000 8000
Module d'Young (GPa) 7098 | 80-100 | 70-100
Limite élastique (MPa) Austénite | 150-300
Martensite| 200-800 | 150-300 | 150-300
T° de transformation (°C) -200/100 | -200/170 | -200/120
Hystérésis (°C) 2030 | 20-30 | 10-20
Amortissement (%) 15 10 30
Déf. de transformation (%)  Monocristal 10 10 10
Polycristal 4 2 2

Tab.lI-19: Proprtetes thermomécaniques et de transformation des
principaux alliages & mémoire de forme [ BP94].

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 étre classés en quatre

classes: actuateur, connecteur, superélastique et amortisseur.

o Les actuateurs électriques ou thermiques servent 2 la production d'un
travail (force et déplacement).
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Domaines d'application

Secteurs industriels

des AMF Electrotechnique: :
Actuateurs: @ Controle du déglacage des
Changement de lignes de haute tension
forme et production @ Contrdle du fléchissement
d'un travail (ressort, des lignes de haute tension
lames...) @ Disjoncteur
- €lectriques @ Fusibles réarmables pour
- thermiques transformateur
Batiment:
@ Valve anti-feu
~® Systéme de détection
d'incendie
Automobile/Transport:
Activateurs dans les
véhicules
Connecteurs: _@Embouts pour cadre de

vélo

Maintien, serrage,

positionnement de
pieces, attaches de

Aérospatial:
@ Manchons d'accouplements

toutes sortes

-«

Electronique:

@ Connecteurs a grand
Yombre d'entrées-sorties
Relais de sécurité

Agro-alimentaires:
Thermomarqueurs
— Mécanique-divers:
Superélastiques: Revétement anti-cavitation
Déformation /

importante et reprise
de la forme initiale
une fois la contrainte

Amortisseur mécanique
Rondelles

Embouts de tuyauterie
industrielle

supprimée
Lunetterie:
"® Branches de lunette
superélastiques
Textile:
Fils superélastiques
Amortisseurs: - -
Diminution du qumédjca!.
niveau de bruit et Fils fientglres
des vibrations superélastiques

- |

Prothéses dentaires
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e Les connecteurs utilisent l'effet mémoire double sens et le retour
contraint. Le but est de produire une force (de serrage par exemple)
importante.

e Les applications de la superélasticité sont liées aux importantes
déformations réversibles qu'il est possible d'obtenir.

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

Ces différentes classes de comportement peuvent étre utilisées dans tous les

secteurs industriels (Planche II-20). Les principaux succes 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 [M92]) et du biomédical [F92b] (fils dentaires
superélastiques [F88][F92a]). Pour les connecteurs, la bague d'étanchéité

Raychem [R89] est l'application la plus importante. Les actuateurs sont

multiples (brise roches [T92], compteur de cycle,...[A95]) et peuvent étre

intégrés dans de nombreux mécanismes (thermomarqueur, cafetiére
électrique, friteuse,...) [B94]1[T90][192].

I1.3 - MODELISATION DU COMPORTEMENT DES
ALLIAGES A MEMOIRE DE FORME: LES
DIFFERENTES APPROCHES

I1.3.1 - OBJECTIF

Le but essentiel du présent travail est de décrire le comportement
thermomécanique d'un alliage 8 mémoire de forme. Cette prédiction, sous
forme d'une simulation numérique, doit permettre de déterminer la réponse
(principalement la déformation) a un chargement donné (contraintes et
température) la plus proche possible de la réalité expérimentale.
L'élaboration de modeles de comportement des alliages 2 mémoire de
forme est rendue particulierement difficile par le caractére non linéaire de
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la transformation martensitique. Cependant, de nombreux travaux tels ceux
de Saburi T. [SWT80], Berveiller M. [BZ84], Tanaka K. [TKS86], Sun
Q.P. [SH94], Patoor E. [PEB94]... ont considérablement fait avancer la
recherche dans ce domaine. L'élaboration de lois de comportement du
matériau amene a envisager plusieurs types de démarches. Les deux plus
courantes sont l'approche phénoménologique globale connue depuis
longtemps et 1'approche "micro-macro” (microscopique avec transition
d'échelle) qui se développe fortement actuellement. '

I1.3.2 - LES APPROCHES PHENOMENOLOGIQUES - LE MODELE
BOURBON LEXCELLENT

L'approche phénoménologique repose sur une description macroscopique
du phénomene a modéliser. Cette méthode permet de traiter le milieu d'une
maniére homogene a l'aide de lois standards dans lesquelles les
phénomeénes physiques sont représentés par des variables. Ces derniéres
sont identifiées a partir d'essais macroscopiques usuels. Les méthodes
découlant de cette approche sont trés utilisées car elles donnent des
résultats rapides et bien adaptés aux cas de chargements monotones et
proportionnels. Ces modeles s'intégrent aisément dans un code de calcul de
structure. Cependant, dans le cas de chargements plus complexes, les
parametres du modele sont difficiles & obtenir par l'identification
expérimentale. IIs 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 a vis de telle ou telle
propriété mécanique globale. Ces modeles souffrent d'un manque de
caractere prédictif, ils ne prédisent pas par exemple le comportement
dissymétrique des alliages a mémoire de forme observé en traction et en
compression: la prise en compte phénoménologique de ce caractére
nécessite d'introduire une variable supplémentaire (2 identifier).

De nombreuses études phénoménologiques ont servis a la modélisation du
comportement des alliages a2 mémoire de forme, pour les chargements
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mécaniques isothermes [TKS86][F87][PEB88a][RL94] ou anisothermes
[B92][LBL94][BLL95].

On discute ici d'un modele de superthermoélasticité qui, pour rendre
compte du comportement en fluage anisotherme, considére 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 mode¢le Bourbon-Lexcellent [B95] 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 criteres de début de trzinsformation directe

et inverse.

* Hypotheses et lois de comportement

Le systeme considéré est un systéme triphasé:

Phase I: austénite

Phase 2: martensite autoaccommodante. Thermiquement activée, cette
martensite ne génere pas de déformation macroscopique.

Phase 3: martensite orientée. Induite par la contrainte, la totalité de la
déformation de transformation lui est associée.

04
e’

transformation et thermique de la phase o (0=1, 2 ou 3). Les constantes
thermoélastiques sont considérées égales dans les trois phases.

Soient €%, € e(fx et 8% les déformation totale, élastique, de

1 _ .2 _ .3 _ 1 _ .2 _ .3 _
€, =€, =€, =€ et E&p =€} =€7 =ET (IL.1)

L'’hypothése qui consiste a différencier deux martensites permet d'écrire:

81- =£% =0 = &f =e? _ (11.2)
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En notant f, fg et fT les fractions volumiques totale (f=fot+fT), de

martensite orientée et de martensite autoaccommodée, la loi d'évolution de
la déformation de transformation est donnée par:

g =€ iy | (IL3)

avec €] la déformation maximale de transformation, mesurée 2 partir d'un
essai de traction. Une premiére imprécision du modele provient de
I'absence de loi d'évolution pour €1. Cette variable est supposée
indépendante du chargement appliqué.

La déformation totale € du matériau triphasé s'écrit:

e =(1-fg — fp)e! +fre? + f5€° (IL.4)

et les lois de comportement s'écrivent alors:

0 R
0=P8T¢=E£e E=€Ee +ET +Ef €t 8f=8ch (IL.5)
€

avec E le module d'Young, p la masse volumique et ¢ 1'énergie libre du

systeme.

* Energie libre du systéme
L'énergie libre spécifique de chacune des phases 0. est composée d'une
énergie chimique, d'une énergie €lastique et de la chaleur spécifique.

o0 _ o o E o _ o _ .o 2 T
¢ (a ,T)—uo Ts +2p(8 €f ET) +CV(T—T0—Tlni;)
(1L.6)

uoa et soa: énergie interne et entropie de la phase o a 1'équilibre

thermodynamique
e Cy: chaleur spécifique
o T et Tg: température et température de référence

L'énergie libre du systéme triphasé est défini de la maniére suivante:
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0 =(1—fg — fr)o! + fp 0% + 15 ¢° + A | (IL7)

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

étant donné par la relation:
Ad = (fs + fr) (1~ fo = Fr )i + foFrdi (IL.8)

O;t ((T)it) représente 1'énergie d'interaction entre I'austénite (la, martensite

orientée) et la martensite (la martensite autoaccommodée).

Le calcul donne pour 1'énergie libre du systéme:

_E _T 2 T
¢(£,T,fo,fT)— —2—p(£—e fo—eT) +C(T—T0—Tlnﬁj

+ug! — T'sp! — fIIH(T) +f(1- oy (IL.9)

avec: Hg (T)=(u:;l —uzz)—T(s:;l —882) (1.10)

* Lois d'évolution

L'inégalité de Clausius-Duhem permet d'écrire les équations d'état et de
définir les critéres de transition de phase. Bourbon et Lexcellent.
choisissent de séparer en deux parties cette inégalité, ce qui revient a
découpler la martensite "thermique” de la martensite "orientée”. Sous
forme incrémentale, elles s'écrivent:

mf(mi; =0 et OR(T)ip 20 . (I1.11)

ou l'[fy et l"[fr sont les forces motrices associées a l'apparition des

martensites orientée et thermique.

9 &' :
i = 22 = £ (1-26)gy — frdye + IG(T) @)
8}
0 .
i =2 = (12005~ fby + IH(D) L1
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Pour préciser les cinétiques de transformation, Bourbon et al. définissent
deux fonctions critéres P! et W2 pour chacune des deux martensites afin de
caractériser les transformation directe et inverse: d‘I’é=O définit la

transformation directe et d‘I’é =0 la transformation inverse (0= ou T).

pl=n -kl (zq) e ¥I=-mf +k2(z,) @19

Les fonctions k sont prises sous les formes suivantes:

kg (fg) = iii*ln(l —fg) + (403 ~ b s
K (fr) = j—i[bl e(—b'm(T_Mg)) - ZJln(l — fr )+ (404 — it )fr
2000 =25 1) + (400 -85 1)
k% (fr) = %{2 -b e(—bm(T_Ag))]ln fr + (4¢it — Ojt )(fT - 1)

Les criteres (I1.14) permettent d'obtenir les lois d'évolution de fo et fr.

Cependant, elles doivent encore satisfaire les expressions suivantes:

fo=—(1-f5)b; T

Pour la transformation directe: N ( G) 11 . (I1.15)
fT = —(1 - fT)aT T

Pour la transformation inverse: .fc - _fob% T (11.16)
fT = —fTaT T

N b . 1 2 1 2 . ! ~
Les parametres introduits (ac,ao,aT,aT,bl,bz,bm,bm) sont a

déterminer d'une mani¢re phénoménologique par 1'étude de résultats
expérimentaux. Cette approche permet d'obtenir un bon accord avec les
courbes expérimentales de superthermoélasticité (fig.II-21). Ce modele
ignore cependant la réalité physique du mécanisme de déformation associé
a la transformation martensitique, en particulier la multiplicité des produits
de la transformation (les variantes). Les paramétres de ce modeéle n'ont,
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pour certains, aucune réalité physique: on leur assigne une valeur qui
permet aux résultats de correspondre aux essais expérimentaux.

a2t €4
140 8
%g {80 MP2)
1200
24+
ool ris
& )
E ol 18
? 16}
G ol 14;
£ : 12
] —— Modelling
40 0; Modclling / '
20
0.6 T
0 \ . ‘ 5 2 04f
0.5 ! ’.5 - 8 !
0 Stuin (%) og- (09

. T anenenwe
Fig. II-21: Confrontation des courbes expérimentales ( CuZnAl)
et théoriques obtenues par l'approche phénoménologique de
Bourbon-Lexcellent [B95]. a) Essai superélastique a
T=Ms+16°C. b) Essai de fluage anisotherme sous 80 MPa.

On choisit dans ce travail une approche micromécanique avec transition
d'échelle qui nécessite 1'utilisation de variables internes représentant au
mieux la microstructure et possédant un sens physique précis.

11.3.3 - LES APPROCHES PAR TRANSITION D'’ECHELLE

Ces approches d’homogénéisation, ou micro-macro, utilisent une transition
d'échelle qui prend en compte l'influence des paramétres microstructuraux
sur le comportement global. Plusieurs approches existent, chacune étant
optimale pour une certaine microstructure.

Les méthodes d’homogénéisation périodique [BL76][P87] donnent de bons
résultats pour des matériaux de type composite a fibres, La méthode des
modules effectifs [P87] est optimale lorsque le milieu présente un faible
désordre tandis que les méthodes autocohérentes sont trés performantes
pour des milieux présentant des microstructures trés désordonnées
(matériau microhétérogéne tel que I'acier et ses alliages). Elles visent a
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déduire le comportement d'un milieu hétérogéne de celui de ses
constituants.

L'utilisation des méthodes autocohérentes nécessite au préalable une bonne
description du comportement au niveau microscopique. A ce niveau, les
approches peuvent étre différentes. On discute dans un premier temps
I'approche micromécanique utilisée par Sun [SH93] puis la méthode
développée principalement par Berveiller et Zaoui [BZ84][BZ93] qui
servira a rendre compte du comportement macroscopique a pamr de I'étude
du comportement monocristallin (Chapitre III).

I1.3.3.1 - L'approche de Sun [SH93][SH94]

Pour déterminer le comportement superthermoélastique des alliages a
mémoire de forme, Sun Q.P. et Hwang K.C. utilisent une approche
micromécanique basée sur la thermodynamique de la transformation. 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.I1-22).

Elément
représentatif

Echantillon Grain

Fig. 1I-22: Microstructure et modélisation micromécanique de
I'élément représentatif.
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* Etude micromécanique

Dans l'hypothése des petites perturbations, la déformation totale
macroscopique est donnée par la moyenne volumique des déformations
locales élastique €€ et inélastique €P.

Ej =<s§j>v +<e}}>v L17)

Si V, V, Vi sont les volumes de 1'élément représentatif, de la matrice et
de l'inclusion (V=Vm@+V71) et pour un matériau isotrope et homogene, la

déformation macroscopique E est obtenue par la relation suivante:

Bjj =ES +EF =My 2y +f<.«zg>vI . (IL18)

D'une maniére incrémentale, en supposant la vitesse de déformation
moyenne microscopique faible devant la vitesse de déformation totale
macroscopique, Sun obtient:

By = MigaZia +{ef) av, = M Zia +eff - (IL19)

La déformation inélastique (de transformation) locale €P est dirigée suivant
la contrainte moyenne dans la matrice sM et est limitée par 'amplitude du

cisaillement g du réseau.

M M
S S
p__ S p V3,70
e = Y €eq 5 gGM (11.20)
ij Sij e
avec: g=«/§€£q (11.21)

M_3 (MM
P _2 [PeP
€eq 3 €&y

et: (11.22)

sM représente l'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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M_/.\ —q._ P .
3 —<S'J>VI_S‘J fBl(T)<£ij>VI (11.23)
avec: Bl(T)=2u(T)(5v_7) (I1.24)
15(1-v)
* Etude thermodynamique

L'énergie complémentaire W associée a la transformation est fonction des
variables de contrdle X (contrainte appliquée) et T (température) et de deux

variables internes f (fraction de martensite) et <8§>V (déformation
I .

moyenne de transformation). Pour un volume unitaire, on a:
W(Z,T,f,(sg. >V )= ~(Wy + W3 + Wey +AGgp, — ZiEj) (IL25)
I

*  W1+W; représente I'énergie de déformation élastique.

1 . . 5 .
Wl=52ijMijklel est reliée directement a la contrainte

macroscopique et

1 2¢, 1 2 /P p '
Wy =—=—B(T)g“f +-B(T)f <e> <8> est la cause de
2 41( )g 21() ij /v, \%ii )y, s
contraintes internes produites par la transformation.
6 - f
o W = (YMd Ya) constitue 1'énergie surfacique. yMm et YA sont les
0
énergies surfaciques des phases martensite et austénite et dg le diamétre
du grain.
« AGg, = AGAM (T)f est I'énergie chimique

Sun et al. décrivent les effets d'hystérésis en introduisant un pseudo
potentiel Wy qui représente 1'énergie dissipée pendant la transformation.

f
Wy =Dyf, avec: f, = J.|df | 1a fraction volumique cumulée

0
de martensite et Dg une constanté du matériau.
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Le comportement de la transformation est décrit par 1'équilibre énergétique
et le second principe de la thermodynamique, & savoir:

Yy = %‘f + 82;;><ég >V1 =Wy 20 ©(1126)

On obtient alors pour le critére de transformation Ff:

Fp (z,T,f,<ag >VI )= %J(Sij _fB, (T)<eg >V1 )— Co(T)=0

(I1.27)
avec:
3
(s-manfeg), )= 3(sv-manlg), [ss-menfe),
(11.28)

6(YmM —YA)
dg

et: Co(T)=Dg + +AGA_)M(T)—211-B1(T)g2 (11.29)

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

Co (T, f)=Cp (T) + a(T)(T) | (IL.30)

ot oT) est ajustée d'une maniere phénoménologique.

* Loi de comportement
L'accroissement de la transformation f en fonction des parameétres

extérieures imposés S et T est obtenue en utilisant la relation de
consistence Fg=0. Le résultat est:

M M
; gV3 %i ¢ dAGA™M(T) | g3, % / p
I F 2B o)
2 oM dT 2 o LAY
€ € I
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2
g ]dBI(T)+da(T) i

4 dT dT
9 (I1.31)
(% By (T)+ a(T))
La loi de comportement macroscopique est, en utilisant (I1.19):
| | ﬁg(sij —fBl(T)<8fj>VI] |
Ejj =My Zu + f (1L.32)

2J(Smn —fBI(T)<ef;m>VIJ

Dans ce modele présenté, la déformation de transformation conserve une
forme a priori et la réalité physique du mécanisme de déformation associé
a 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.

I1.3.3.2 - 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 a
1'élaboration de la solution. Le principe de la méthode repose sur le fait
qu'un matériau hétérogéne 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 a transition d'échelle
permettra de calculer d'une maniére déterministe le comportement global
du matériau. Cependant, la méthode ne recoure pas a une description
statistique et systématique de la structure hétérogéne du matériau. Elle est
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fondée sur une hypothése implicite de distribution qui est celle du désordre
parfait [K78]. En conséquence, elle requiert, pour avoir un sens, une
double condition de macrohomogénéité et de microhétérogénéité (fig.Il-
23).

Propriété P

micro

4 d hétérogénéité

f ! macro
i . —‘:homogénéité

— L i
- ':

;»

r

FiglIl-23: Représentation schématique des conditions de
macrohomogénéité et de microhétérogénéité. d<<l et I<<L.

Cette méthode est donc particulierement adaptée a 'étude de la structure
polycristalline de l'acier, des alliages courants et des alliages 2 mémoire de
forme. Dans ces alliages, le mécanisme élémentaire de déformation est li€
3 la formation des plaquettes de martensite dans les grains. On cherche
donc a déterminer le comportement local (microscopique) a I'échelle du
grain. Les interactions intergranulaires sont prises en compte par transition
d'échelle pour déterminer le comportement global (macroscopique).

Ainsi, on cherche 2 représenter un agrégat hétérogéne que constitue un
alliage polycristallin par un matériau homogéne de méme comportement
(inconnu bien sur). Nous sommes alors amenés & traiter le probleme réel
d'une maniére simplifiée (fig.11-24).

Dans le cas de la méthode autocohérente 4 un site@, 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 'homogene

équivalent par lequel on cherche & représenter le milieu hétérogene.

(4) 11 existe une approche plus précise telle que le modele autocohérent a n sites développé par Fassi-
Fehri [F85]. Il prend en compte les interactions avec le milieu équivalent et avec les n grains voisins.
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/ N Matériau
r Homogéene r
e Equivalent md
e ~

TN SN P() —— peff

T —r

FiglI-24: Schématisation du principe d'une méthode
d’homogénéisation.

En fait, on remplace le milieu granulaire entourant un certain élément par

un milieu homogene de comportement inconnu mais équivalent i celui du
milieu initial (fig.II-25).

- / N M.HE.
L=
Interaction d'un grain . oga Interaction du grain
avec les autres grains avec le M.H.E.

Fig II-25: Fondements de la méthode autocohérente a
un site.

Ce probleme se rameéne alors a celui de 'interaction entre une inclusion et
une matrice infinie (le matériau homogene équivalent), bien connu des
mécaniciens, Eshelby l'ayant traité en 1961 [E61]. La solution, explicite

-53.-



CHAPITRE II: Etude bibliographique

dans un grand nombre de cas, est appliquée successivement pour chaque
élément de 'agrégat. Il suffit, pour identifier le comportement du milieu
homogene équivalent, de relier les variables globales (celles de 1'agrégat)
aux variables locales (celles des éléments de l'agrégaf) par le biais de
relations de localisation (fig.II-26).

C/

Il
+
+

{
peff = Tp1Ilpl 4+ 1[2p2 +..

Fig.II-26: Méthode autocohérente appliquée aux alliages a mémoire
de forme. L1 et L2 représentent des relations de localisation qui
permettent de déterminer la propriété du milieu homogéne
équivalent a partir de celle de chaque constituant.

On peut noter que le modgle autocohérent prend en compte la forme et
l'orientation des grains par rapport au repére macroscopique mais la notion
d'infini néglige la répartition spatiale des grains. Cette notion implique
également que la taille 1 du volume élémentaire représentatif soit trés petite
face aux dimensions L de la pi¢ce (fig.11-23).

L'évolution des méthodes autocohérentes a permis de passer de modeles
simples, comme ceux de Sachs [S28] ou de Taylor [T38], & des modeles
plus complexes développés par Hershey [H54] et Kroner [K58]1[K61] qui
ont été les premiers a formuler des schémas autocohérents appliqués a la
mécanique des solides hétérogénes dans le cas de comportement linéaire.
Hill [H65] aborda d'une maniére plus générale et rigoureuse les équations
fondamentales du schéma autocohérent, ce qui conduisit Berveiller et
Zaoui [BZ84], puis Lipinski [LB89][L92] a amélioré cette méthode qui
fournit actuellement de nombreux modeles 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 développer un modele analytique destiné
a étre introduit dans un code de calcul de structure [G95]. Concernant les
alliages a mémoire de forme, 'approche donne de bons résultats dans le cas
de chargement isotherme [PEB88b][PEB94] en I'absence de cyclage. Une
nouvelle génération de modeles autocohérents dits 2 double transition
d'échelle est développée depuis peu [M94][L95]. Ces modeles ont une
approche plus fine a I'échelle microscopique et permettent de rendre
compte plus physiquement du comportement plastique et des phénomenes
liés aux dislocations et & leur mouvement (formation des cellules de
dislocation).

La méthode autocohérente se caractérise par son adaptabilité 4 une grande
variété de problemes des mécaniques des matériaux hétérogénes. Sa
principale limitation est liée a 1'abandon de toute description de la
répartition spatiale des grains, du au fait que I'on assimile 1'environnement
de chaque inclusion (ou grain) 2 un milieu homogéne infini.

I1.4 - CONCLUSION

Dans ce chapitre a caractére 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 2 mémoire de forme ont également été étudiés: transformation
mono et polyvariante, réorientation en phase martensitique,
accommodation des variantes.

Le caractere endo et exothermique de la transformation entrainant un
dégagement et une absorption de chaleur lors des transformations directe et
inverse est également souligné. Ce phénoméne est responsable de
l'influence de la vitesse de déformation sur le comportement
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superélastique, une telle dépendance n'ayant pas de caractére visqueux dans
les alliages & mémoire de forme.

Au niveau de la modélisation, 'approche adoptée proceéde en deux étapes
interagissant I'une avec l'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 modélisation adoptée pour
décrire le comportement lié aux transformations martensitiques
thermoélastiques assistées par un champ de contrainte. On
considére la contrainte et la température comme variables de
contréle. Le grain est pris comme élément du volume
représentatif et on définit la loi de comportement pour ce volume
assimilé a un monocristal. Les effets intergranulaires sont pris en
compte par une méthode de transition d'échelle. Nous établissons
d'abord le formalisme nécessaire a la localisation et
I'homogénéisation dans le cas ou la température est une variable.
L'équation intégrale thermomécanique ainsi obtenue est résolue
en utilisant l'approximation autocohérente a un site.

II1.1 - INTRODUCTION

Le présent travail porte sur la superthermoélasticité des alliages a mémoire
de forme. Ce comportement se caractérise par la formation de plaquettes de
martensite orientées par un champ de contrainte appliquée (§11.2.2.2). Deux
types de chargement simple sont possibles: soit la contrainte appliquée
varie 2 température imposée constante (comportement superélastique), soit
la contrainte macroscopique est imposée et la température varie (fluage
anisotherme).

Cette étude fait suite 3 une série de travaux sur la modélisation des alliages
a mémoire de forme réalisés au Laboratoire de Physique et Mécanique des
Matériaux de I'Université de Metz au sein de 1'équipe du Pr. M. Berveiller.
Un premier modele simplifié a vu le jour en 1986 [P86][PEB87]. II
considérait une seule variante par grain et permettait d'obtenir des premiers
résultats satisfaisants. Suite & ce premier succes et sur la base du modele
développé en plasticité par Lipinski [L92], Bg=ssph [B92] établit un
modele de comportement pour la transformation austénite-martensite en
utilisant une approximation de type [0 1 1] pour décrire I'orientation des
variantes de martensite. El Amrani [E94] utilise ensuite une orientation
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justifiée par des observations cristallographiques (de type [2 11 12]), ce qui
a permis d'expliquer l'origine de la dissymétrie en traction et en
compression. Patoor [P95] inclut entre temps les phénomenes d'hystérésis
et de décharge (transformation inverse), ce qui permet d'aboutir a un
modeéle de comportement trés performant pour le caractére superélastique
(isotherme) des alliages 2 mémoire de forme. Ces modéles prennent
également en compte les contraintes cinématiques liées aux différentes
fractions volumiques (de variantes et globale).

Faisant suite a ces travaux, l'objet de cette étude est'de considérer la
température comme variable de contrdle au méme titre que la contrainte.
En adoptant une approche micromécanique (a I'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 (§111.2). Cette étape nécessite de définir un
potentiel thermodynamique qui permet de décrire 1'équilibre et I'évolution
d'un volume d'austénite et de martensite en fonction de variables de
contrble telles que la température et la contrainte. Le comportement du
polycristal est ensuite obtenu par l'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.

II1.2 - 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
I'élément représentatif [SH94]. Dans ces modeles la fraction de martensite
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dans les grains prend les valeurs 0 ou 1 sans possibilité d'obtenir des
informations précises sur 1'évolution de la microstructure. A L'inverse, les
modeles a frontieéres mobiles décrivent trés précisément cette évolution
mais sont trés lourds numériquement si 1'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 critére de transformation
pour chaque variante de martensite [PEB88]. On aboutit finalement a la loi
de comportement du monocristal [EPE93].

I11.2.1 - CINEMATIQUE DE LA TRANSFORMATION

Considérons un milieu soumis a l'application d'un chargement
thermomécanique®) défini par une contrainte X et une température T.

En un point donné r du matériau, plusieurs mécanismes participent a la
déformation totale locale €(r): '

- I'élasticité €°(r),

- la plasticité eP(r),

- 1a dilatation thermique £th(r),

- 1a transformation martensitique €1(r).

Le comportement engendré par l'ensemble de ces déformations est
inélastique, une approche en vitesse de déformation est donc indispensable.
Dans l'hypothése des déformations infinitésimales, on peut écrire:

£ij(r)=&5 (1) + €8 (1) + & (1) + &5 (1) (IIL.1)

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

€5 (r) = sijia (16 (1) (I11.2a)
Gj(r) = Cijkl(r)éﬁl (r) (forme duale : (II1.2b)

avec c(r) module élastique)

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

. th ;

Eij (r) = aij(r)T(r) (II1.3)
 En présence d'une transformation martensitique thermoélastique (cas

des alliages 2 mémoire de forme), les déformations plastiques peuvent

étre négligées.

85 (r)=0 . (IIL.4)

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

. 1.
Bij=y J'gij (r) dV (IIL5)
. 1.
Bij=y Joy0 av (IIL6)
\%

On introduit I'expression de la déformation locale a(r)(Eq.fII.l) dans
'équation (IIL.5).

. jeu (r) dV + — jeu (r) dV +— j é5 (1) dv (I1.7)
V
Hypothéses:

* Le module de complaisance élastique s(r) est uniforme et égal dans
les deux phases: s(r)=s=S. Par conséquent, d'apres (II1.2a) et (II1.6):
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1 [.e 1 . <
v isij(f) dV = v Siikd \J;le(r) dV = SjjiZk (I11.8)

* Le module thermique 0ij est de la forme aSij et la tempétature T est

supposée uniforme dans le matériau:

J'eu () dV = T3 | (I1L9)

Finalement, la déformation totale E du monocristal (II1.7) s'écrit:

{ : 3

o .
Ei; =SijaZw

By=Ef+Ef +Ej  avec | EF!‘=a5..T } (1IL.10)

Ef = —jaT(r) dv

Les contributions élastique et thermique sont obtenues de fagon'classique a
partir des relations de thermoélasticité linéaire pour des matériaux
homogénes. Le calcul de la déformation totale du monocristal requiert
également la connaissance du champ de déformation de transformation
associé au changement de phase. Pour cela, une étude cristallographique de
la transformation est nécessaire.

La déformation de transformation est nulle dans l'austénite et on fait
I'hypothése d'une déformation uniforme par morceaux dans la martensite
(fig.I1I-1). En notant VA le volume d'austénite, VM le volume de
martensite (VA+VM=V) et Vy les volumes des différentes variantes de
martensite, on obtient:

Ielj(r) AV =— j £ (1) dV = Zs{}f“ (L11)
M

avec fM=V,/V et €0 la fraction volumique et la déformation de

transformation de la variante n.
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Austénite

3
£
Fig.lll-1: Représentation schématique du champ de déformation de
transformation (uniforme par morceaux ).

La déformation €n liée a 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.IlI-2). Ces caractéristiques sont fonction
des paramétres de maille des deux phases et des relations d'orientation liant
celles-ci [WLRS53].

- Martensite

;  Austénite
/
/
/

Fig.Ill-2: Transformation d'un élément de volume
d'austénite en martensite (formation d'une plaquette).

-72-



CHAPITRE III: Modélisation du fluage anisotherme

D'aprés ce formalisme, les composantes du vecteur déplacement u d'un
point P de coordonnées initiales x; s'obtient, en utilisant la convention de

I'indice muet:

u; = gxinjmj (III.IZ)

La déformation intrinséque €N associée a 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.

n

1
€ij =5g(nimj +minj)=R?jg (II1.13)
R" est appelé tenseur d'orientation de la variante n.

Cette approche cinématique permet de rendre compte d'une maniére simple
de la déformabilité des alliages & mémoire de forme. Dans un monocristal
monovariant, une variation f de la fraction volumique eﬁtraine une
variation &1 de la déformation définie par:

&} = gRyif . (IIL14)

Dans le cas ol plusieurs variantes se forment, chacune d'elles contribue a la
déformation globale avec sa fraction volumique propre f! et son tenseur
d'orientation RN, Par sommation, on obtient: '

&l =) eREH" (IIL.15)
n

Cette formulation permet de caractériser et de prendre en compte les
différents mécanismes vus précédemment (§11.2.2.2), a savoir:
o La formation de martensite orientée impliquant une déformation de
transformation macroscopique:
Exemple: Transformation monovariante (R=0,5) compléte (f=1)
avec g=0,2 (valeur courante pour un alliage de cuivre).

\Q,; !9,2'}
-73-



CHAPITRE I1I: Modélisation du fluage anisotherme

=el=gRf
=£l=0,2 *0,5 *I = 0,1 soit 10%

» La formation de variantes autoaccommodantes entrainant une

transformation sans déformation macroscopique:

Exemple: Transformation équi-volume (fl=f2=0,5) de 2 variantes
avec des tenseurs d'orientation opposés (R1=0,3 et R2=-0,3)
=el=g (Rl fl + R22) |
=£l=0,2 * (0,15 - 0,15)=0

* La possibilité de réorientation en phase martensitique permettant une
déformation de transformation sans transformation:

Exemple: Au départ, 2 variantes avec fl=f2=0,5, R1=0,3 et R2=0,2
—&l=g (Rl fl+R2 f2)
=€el=0,2 *0,5 * 0,5 = 0,05 soit 5%
Une contrainte appliquée privilégie la variante 1 (fl=1) aux dépens
de la variante 2 (2=0).
=¢el=g R! fl
=¢el=0,2 *0,3 * 1 = 0,06 soit 6%
Sans transformation (la fraction totale de martensite est restée
égale a 1), la déformation de transformation augmente.

Comme les parametres g et R sont complétement définis par la nature
cristallographique de la transformation, la relation (III.15) montre que les
fractions volumiques fM sont de bons paramétres pour décrire 1'évolution de
la microstructure et caractériser 1'état de déformation du matériau.

Remarque:
e Des limitations physiques évidentes sont imposées aux fractions

volumiques des différentes variantes n,
Vn,f" >0 (IIL.16)
» et la fraction volumique totale de martensite f ne peut excéder I'unité:

f= Zf“ <1 (I11.17)
n
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Finalement: Tc”i}»
lcv ¢ B t
Ej; = SijkZi + 0T + 2 gR;;f" (I11.18)

n

Cette expression nécessite la connaissance de 1'évolution des fractions
volumiques pendant la transformation. Un potentiel thermodynamique va
permettre d'aboutir a ces lois d'évolution.

( 111.}.2 - CRITERE DE TRANSFORMATION

II1.2.2.1 - Potentiel thermodynamique
Considérons un cristal de volume de référence V soumis a un état de
déformation E a la température T. L'énergie libre d'Helmholtz ® associée a
ce volume est composée de plusieurs contributions ayant différentes
significations physiques [E61]. Ces composantes sont une énergie €lastique
Wélas, une énergie chimique AGgp, et une énergie interfaciale Wipt.
®(Ej;, T, f") = AGcp, + Welas + Wing (II1.19)
La transformation martensitique est provoquée soit par I'accroissement dX
de la contrainte, soit par un abaissement dT de la température. Les variables
de contrdle étant la contrainte et la température, l'énérgie libre

complémentaire ¥ est mieux adaptée a la description du comportement
thermomécanique des alliages 8 mémoire de forme:

W(Zij, T, ") =~(AGen + Wetas + Wint — ZijEjj) (I11.20)

Cette énergie dépend de la contrainte appliquée X, de la température T et de
variables qui décrivent 1'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.
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- L'Energie chimique

L'énergie chimique est li€e a la différence des énergies cﬁstallographiques
GX des deux phases (x=A pour l'austénite, x=M pour la martensite), elle est
fonction de la température T.

AGg (T) = j [6M () -6A(D)]av (LL.21)
M

La transformation martensitique ne faisant pas intervenir de changement
dans la composition chimique, les phases mére et produit peuvent étre
traitées comme un systéme a un seul composant.

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

couramment utilisée (fig.I1I-3).

AGgp, =B(T-Ty) VM : (I11.22)
Gx
[ SN

GM

AGg, = GM-GA

/T 0 Température

Energie libre chimique

2

Fig.lll-3: Représentation schématique des énergies
libres chimiques de l'austénite et de la martensite.

Dans I'expression précédente (II1.22) 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'Energie interfaciale

L'énergie interfaciale associée a la formation d'un domaine martensitique
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est la sommation sur toutes les interfaces austénite-martensite et
martensite-martensite de la densité d'énergie interfaciale y(r).

Wi = _[ y(r)dS (I11.23)
S

Cette énergie n'est pas directement reli€ée au volume de ce domaine mais
simplement a son ratio volume/surface. La cinétique et la morphologie de
la transformation de phase des alliages 8 mémoire de forme sont
caractérisées par une déformation de Bain, qui implique une transformation
dominée par 1'énergie de déformation. En effet, la martensite se crée sous
forme de plaquettes allongées qui font apparaitre d'importantes surfaces
d'interfaces mais un tres faible volume. Cette observation améne & négliger
1'énergie interfaciale.

W, =0 (II1.24)

- L'Energie élastique

L'énergie élastique est le dernier terme qui contribue au potentiel ‘¥'. Elle
est associée aux déformations élastiques qui sont liées au chargement
imposé et aux contraintes internes:

Welas = IG,J(r)8°dV - (I1.25)

Avec les hypothéses adoptées (température T et module thermique o
uniformes) le champ de déformation thermique €th ne produit pas de
contraintes internes et est négligé. Dans 1'expression (111.25), le champ de
déformation élastique s'écrit:

€5 (1) = g55(r) — & (r) (I11.26)
1 1
= Wy = 2_[ Gji(r)ei(r)dV - jou(r)au(r)dv @2y
Vv V
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* En intégrant la premiére intégrale par parties:

1 1 1

EJ‘Gij (r)ej;(r)dVv =5f0ij(r)“i,j(r)dv=5_[6ij (r)u; (0)n; dS
\% vV S

Or, sur la frontiére S: 6j;(r) = X5

1 1 1
Ej'oij (0)u; (D)nj dS = I _[ui (njdS=_3; jui,j (r)dV
S S A\

Finalement:

-;-J'oij(r)eij(r) dV=%V % Ej; (I11.28)
v
* Pour le second terme de I'équation (I11.27), on décompose le champ de
contrainte local o(r) en un champ de contrainte appliquée X et des
fluctuations locales t(r).
Gij (r) = Zjj + T35 (1) (I11.29)

T(r) définit un champ a 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 (I11.27) se réécrit alors:

1 1 T 1 T
Welas = E VZijEij - E VZijEij - EJ‘Tij(r)eij (r)dv
Vv
1 1 T
Welas = 'Z'V):ijsijklzkl ~3 j Tjj (g (1)dV (I11.30)

\%

Les différentes contributions énergétiques déterminées (Eqs. I11.22, I111.23
et 111.30), 1'énergie libre complémentaire par unité de volume (II1.20)
devient alors:
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Y(Zy, T,f") =-B(T-To) D 1" +%zijsijklzkl +0Z AT +
n
+3; Y el +51\; Jujef mav (IL31)
n v

Mises 2 part les variables de contrdle (contrainte appliquée X et température
T) et les variables internes (fractions volumiques fn), les autres parametres
qui apparaissent dans ce potentiel sont connus: S et o sont les modules
thermoélastiques du matériau, To est la température d'équilibre
thermodynamique, B est une constante chimique du matériau et les
déformations de transformation €0 sont données cristallographiquement par
les tenseurs d'orientation RP et I'amplitude de déformation g. Le dernier
terme de 1'équation (IIL.31) reste a déterminer. Ce terme décrit 'énergie
élastique associée aux contraintes internes d'incompatibilité de la
transformation. Il est 1ié a la formation de la phase martensitique et aux
interactions entre les variantes mais ne se réduit pas facilement a une
fonction des variables f0. Pour surmonter cette difficulté, une évaluation
réaliste est obtenue 2 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
[FHB87][B92] permettent d'écrire le terme d'énergie élastique 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
{'évolution de I'état microstructural pendant la transformation en utilisant
les seules variables internes fi. Ces analyses reposent sur I'hypothése
suivante, bien vérifiée en superélasticité: croissance de quelques variantes
dans des domaines bien délimités du grain. L'annexe 1 détaille les
hypothéses qui permettent d'aboutir a l'expression suivante pour l'énergie
d'interaction:

1 1
v l T(r)E] (1) AV = Wi = Y Hmgngm (1IL.32)

n,m
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La matrice obtenue est fortement anisotrope, elle comprend deux types de
termes. Un terme faible symbolise l'interaction entre les variantes
autoaccommodantes, pour lesquelles il existe une interface commune
compatible entre elles, c'est & dire ne nécessitant pas de déformation
élastique d'accommodation. Le terme fort relie les variantes incompatibles,
I'interface commune s'orientant afin de minimiser (sans l'annuler) I'énergie
élastique associée (voir annexe 1).

Le potentiel thermodynamique s'écrit alors:

¥(Z;j, T.f")= -B(T-Tp) 2f"+ ZiiSix Ikl + 0 AT +
+ZUZa"f” ZH“mf“fm ' (IIL33)
n,m

Cette équation décrit I'état du systéme austénite-martensite en I'absence de
processus dissipatifs. L'optimisation de cette fonctionnelle permet de
définir 1'état d'équilibre d'un mélange austénite+martensite soumis 3 un
chargement thermomécanique donné par X et T. Les variables internes fn
prennent la valeur qui minimise ce potentiel. Toutefois, il faut prendre en
compte les limitations physiques (II1.16) et (II1.17) existantes sur ces
quantités. Un lagrangien réactualisé L(Z;j, T,f") permet de résoudre cette
difficulté.

II1.2.2.2 - Lagrangien réactualisé et forces motrices

Le lagrangien réactualisé va permettre de réécrire les inégalités
relatives aux contraintes s'exercant sur les variables 1 et f sous forme de
relations d'égalité, plus exploitables.
Ces variables internes possédent un sens physique clair:
* les n fractions volumiques f0 ne peuvent étre négatives: condition II1.16
* la fraction volumique totale ne peut étre supérieure a 1: condition II1.17

{f;‘ 2 o ad"<B; | (IIL34a)

-80 -



CHAPITRE III: Modélisation du fluage anisotherme

: n = — n s = 1i=1 3
avec {A,(f )=—f"etB;=0pouri=1lan (IIL34b)

A;(f")=f etB;=1pouri=0

L'écriture du lagrangien nécessite l'utilisation de n+1 multiplicateurs de
Lagrange A;, qui ont la particularité d'€tre toujours positifs ou nuls, ainsi:

2. fl <
ki[Ai(fn)—Bi]SO soit Aif” <0 (I11.35)
A (f-1)<0
Le Lagrangien fonctionnel L est défini ainsi:
L(Z, T.£) = ¥(2y5, T.£") - Zx [Ai (") -B; ] (I1L.36)

L'état qui minimise cette fonction est obtenu par les conditions optimales
de Kuhn-Tucker. Les contraintes (II1.16) et (III.17) s'expriment alots:

M[A(E)-B;|=0 avec ;20 (IIL.37)

La force motrice F qui agit sur la variable interne f! est classiquement
obtenue par la dérivée du potentiel contraint par rapport a fn [R71]:

pn_OL _d¥ v, 0A)
df" df" 4 of" |
F" =—B(T-To)+ Zie - D H"™f™ + A, — g (I11.38)
m

oll Ag (resp. Ap) est le multiplicateur associé a la contrainte d'inégalité <1
(resp. -fn<0).

A ce stade, le potentiel thermodynamique ne décrit pas entierement le
comportement thermomécanique des alliages a mémoire de forme, il est
purement thermoélastique. Un effet d'hystérésis est montré par ces
matériaux [DOV88], vraisemblablement dii 2 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 phénomeéne. Ce pseudo-potentiel de dissipation, noté Wd,
prend en compte l'effet d’hystérésis d'une mani¢re phénoménologique.

I11.2.2.3 - Pseudo-potentiel de dissipation
Ce potentiel est généralement supposé Etre proportionnel a la fraction
volumique cumulée f¢,, de martensite [SH93].

wd =F, j |df| = F.fg, (I11.39)

ou F¢ est une constante positive du matériau.

La seconde loi de la thermodynamique et 1'équilibre énergétique détermine
la loi d'évolution de Wd.

¥l = wd >0 | (I1L40)
La force motrice thermodynamique Fn exercée sur une variante n a besoin
d'atteindre la valeur critique F.' pour produire une croissance de cette
variante. Cette valeur critique est liée A I'état microstructural du matériau,
on suppose qu'elle peut €tre décrite uniquement par l'ensemble des
variables fn. La condition (II1.40) permet alors d'obtenir les conditions
suivantes pour les transformations austénite—martensite et

martensite —austénite.
A — M: ) F'" =Ff (IIL.41a)
- .
M- A: ) FMM = —Ef (IIL.41b)

n

En supposant que la dissipation s'effectue sans couplage entre les variantes,
les conditions (III.41) peuvent s'exprimer d'une mani¢re indépendante sur
chaque variante, qui doit alors vérifier le criteére de transformation local,
défini pour les transformations martensitiques directe (+) et inverse (-):
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“B(T-To)+Zielh — Y H ™ +Ay —Ag =%F, (111.42)

m

Les conditions cinématiques (I11.16) et (IIL.17) fournissent n+1 relations
supplémentaires a satisfaire:

An =B(T-Tp) - el + D H™f™ +4g £ F. 20

m I11.43
)\.0=—B(T—T0)+Zij8{1i—2Hnmfm+;\,n i‘FCZO ( )

m

Finalement, la relation (II1.42) signifie que la variante n peut é&tre active
lorsque la contrainte résolue sur cette variante atteint une valeur critique
dépendant de la température et de la fraction volumique des autres
variantes déja formées. Elle montre que si le début de la transformation
n'est fonction que du mode de sollicitation et de paramétres intrinséques a
la nature de la transition de phase, la fin de la transformation est fortement
dépendante de I'état microstructural.

Remarque:
A l'état libre de contrainte, on peut définir les températures de
transformation Ms et Ay caractérisées par l'absence de martensite

(fr=0 Y n).

E
M =Ty -=
-B(M - Ty)=FE s~ 0
= { ( 0) : B (I1L.44)
(Af—To) Af=T0+_c
B
Ainsi, pour la transformation directe, la frontiere initiale s'écrit:
~-B(T - M) + Zije{} =0
n B
& ILRi==(T-M) (I11.45)
g .
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Cette équation généralise la relation de Patel et Cohen [PC53] qui relie la
température de transformation a la contrainte appliquée. Lors d'un
chargement mécanique a température constante, la premidre variante qui
apparait est celle pour laquelle la contrainte résolue X RN est maximale.
Aussi, lorsque la contrainte appliquée est nulle, toutes les variantes doivent
se former a T=Ms.

En définitive, tous les paramétres utilisés dans la description de la
transformation (To, Fc, B, n, m , g) peuvent étre 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 I'évolution des variables internes 0 aux
parametres du chargement, a savoir la contrainte et la température.

II1.2.3 - LOI DE COMPORTEMENT

I11.2.3.1 - Loi d'évolution

La démarche thermodynamique précédente nous fournit un critére
local de transformation que chaque variante de martensite doit vérifier pour
étre susceptible de s'activer. Pour ces variantes, leur fraction volumique
peut progresser lorsque les paramétres caractérisant le chargement
évoluent. Il faut donc trouver une relation entre 1'évolution des fractions
volumique de chaque variante et ces paramétres (contrainte X et
température T).
La loi de consistance permet d'écrire:
_oF" oF" oF"

dx + dT +
) oT of"

dF"

df" =0 (I11.46)

Ce qui revient & écrire, d'apres (I111.38):

efjdZ;; — BdT - ) H"™df™ =0

m
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o d"=S[u"™]" (eldx; — BT . (IIL47)
> [H"] " (efaz;; - BaT)

m

Cette équation indique que la progression d'une variante dépend non
seulement de l'accroissement de la contrainte réduite sur cette variante,
mais aussi de la présence des autres variantes. Lors d'un refroidissement a
contrainte constante (fluage anisotherme), la matrice d'interaction H influe
sur les progressions des variantes en privilégiant les variantes a,interaction
faible.

I11.2.3.2 - Modules tangents thermomécaniques
Les modules tangents thermomécaniques 1(r) et m(r) relient la
déformation totale locale a la contrainte locale et a la température:

65 (1) = Lijia (1€ (1) = my (DT | (I11.48)

Afin de déterminer ces modules qui représentent le comportement local,
nous allons établir une relation du méme type 6(r)=f (ékl(r);T) afin

d'identifier les modules 1(r) et m(r) aux expressions précédentes.
Pour cela, on utilise 1a loi de Hooké:

65 (r) = Cijia (DERI (1) = Cyj (r)[ék1 (r)-&f(r) - &g (r')] (I11.49)
Rappel des différentes contributions:

SE}(I') =0 8k|T
ér{] (r)= ZEE]fn
n

Le critére est également nécessaire, puisqu'il doit étre vérifi€ pour toute
variante n:

€pqOpq = BT + z HOm§m (I11.50)

m
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La loi de comportement (II1.49), introduite dans le critére (II1.50) donne:

€04Cpars [érs (r)—adT— ) enf™ |=BT+ Y H"™{™

m m

& D HEM +ep Coors D eRf™ = €pgCpqrs (€rs (1) — a8 T) - BT

m m

& Y TH™™ =€) Coarebrs (1) — (B +€pqCpqrstdys )T (IIL51a)

m

avec: "H™ =H" + €} CporsElm (IIL51b)
Soit, en inversant I'équation:

o3 (e )-‘ [egqcpqrsérs(r) ~(B+ equpqrsaSrs)T] (1L52)

m

Cette expression, réintroduite dans la loi de Hooke (III.49), permet
d'obtenir la contrainte locale en fonction des variables désirées.

On a:

_ soop vl .
63 (1) =Cijra (1) 8By — Y €l ( H™)" €50 Cpgrs (1) prs (1)

n,m

'Cijkl(r) a8k1 - Zeﬂl( *Hnm )-1 (B + equpqrsocSrS) T
n,m

(II1.53)

L'expression des modules thermomécaniques locaux est ainsi déterminée,
ils s'expriment:
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1
Lijki (r) = Cjji1 (r) = Cijrs (1) 2 €rs (*H"m) €pqCpqki (1)

n,m

-1
mij(r) = Cijkl (r)ady — Cijkl (r) 2 EEI ( *Hnm) (B + equpqrsaSrs)

n,m

.

(I11.54)

On a établi un critére de transformation permettant de déterminer quelles
sont les variantes qui s'activent. D'aprés ce critére et la connaissance des
variantes présentes dans le monocristal, on détermine leurs fractions
volumiques en fonction des paramétres de controle que sont la contrainte et
la température. La connaissance de I'évolution de la transformation dans un
monocristal est donc possible, et ce, pour un chargement thermomécanique
quelconque (dX ou dT). Il est ensuite possible de déterminer les propriétés
du monocristal qui est 1'élément constitutif de I'agrégat polycristallin.

I11.3 - COMPORTEMENT DU POLYCRISTAL

11.3.1 - DEFINITION DU PROBLEME

Jusqu'a présent, I'étude du comportement intragranulaire nous a permis
d'aboutir 2 la loi de comportement du grain. La microstructure 'plus
complexe du polycristal fait apparaitre des difficultés supplémentaires, liées
aux interactions entre les différents grains. La méthode de transition
d'échelle autocohérente résout cette difficulté en remplagant le milieu
hétérogéne entourant un grain par un milieu homogeéne [BZ84][BZ93]. Les
contraintes intergranulaires sont alors celles du grain avec ce milieu
homogene (de méme comportement que la structure polycristalline). On fait
I'hypothese que la température T est uniforme dans le polycristal.

Le comportement local peut étre défini de la maniére suivante:
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6;(r) = Ljia ()€ (r) = my (1) T (IIL.55)
€ (1) = gijk1 ()G (r) + 0y (1) T ' (I11.56)
Remarque:

Bijki (1) = [lijkl (f)]~1

(I1I-56) - (I1-55)= —1
(1) = Ljg (0] myq (1)

(I1.57)

Comportement local:

y oo

Comportement global: a déterminer X, E, T

Fig.lll-4: Position du probléme et formalisme utilisé. Les variables
en minuscules (majuscules) se rapportent au comportement
microscopique (macroscopique).

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

%ij = LB - METT (IIL58)
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Ejj =Gty + N T (II1.59)

Remarque:
eff eff
Gl_]kl [Ll_]kl ]

(I11-59) — (I1-58) = )
ff ff
N§, [L";J 1] Mt

- (IIL.60)

Les modules Leff et Geff sont les modules mécaniques du comportement
macroscopique, ils suffisent pour rendre compte du comportement
isotherme des alliages 4 mémoire de forme [PEB94]. Afin de modéliser le
comportement anisotherme de ces alliages, on introduit les modules
thermiques effectifs Meff et Neff.

I11.3.2 - HOMOGENEISATION ET LOCALISATION

L'objectif étant de décrire le comportement global & partir des relations de
comportement local, on introduit deux relations de localisation:

6ii(r) = Bijia (1) Iy + by (DT (I11.61)
£;(r) = Ajjia (D Ej + a;i ()T (I11.62)

A(r) et B(r) sont les tenseurs de localisation mécaniques. L'introduction 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 entraine une. modification des
champs locaux de contrainte et de déformation.

Les relations de moyenne usuelles doivent étre satisfaites. Le champ de
contrainte est statiquement admissible (divo=0) et o.n=X.n sur le

contour:
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5= % j &;;(r) dV (11.63)

Le champ de déformation est cinématiquement admissible (e(r) est
compatible et dérive d'un champ de déplacement u vérifiant u=En sur le
contour):
: 1 .
Bij= j i5(r) AV (IIL.64)
v

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

1 1

(IL62) > (IL64)= j Aja (D) dV=Tgg et o _\[ a;(r) dV =0
IL61)—(IL63)=— [ B dv =1 L [bii(r) dv =0
(IIL.61) —> (1L ):V{, ijk1(r) dV =I5 et Vj j(r) dvV=

De plus, on peut éviter de déterminer tous ces tenseurs de localisation,
sachant qu'ils sont interdépendants. En effet, '
(111.60) > (I11.59) » (111.62) =

. ff _1 .
&;j(1) = Ajjil (r)[Lei(lmn] Zmn + |: ijkl (r)[LEiEflfrnn] Meff T ajj (f):l
(II1.65)

En introduisant ce résultat dans la loi de comportement locale (1I1.55)
puis en identifiant a (I11.61), on obtient:

Bijpq (1) = Liji1 (r)Aklmn(r)[Leff pq]

£ o (111.66)
oy =13 At [ ] M+ 40| -my0

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

Ces considérations faites, on détermine les modules thermomécaniques
apparaissant dans les lois de comportement globales. En introduisant
(I11.62) dans (II1.55), on obtient:
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63 (1) =ik (1) Agimn (VB + | Lija (D (r) - my; (r) |T

En moyennant cette expression sur tout le volume V et en identifiant le
résultat a la relation (II1.58), on aboutit a:

1 |

Lfi:jflil =V Ilijmn () Ak (1) dV

1 ) (II1.67)

M = v Hmij (r) = Lij (r)akl(r)] dv
v

La détermination du comportement thermomécanique macroscopique se
raméne alors au calcul de Leff et Meff & partir des ‘modules
thermomécaniques locaux 1(r) et m(r), des relations de moyenne (I1I1.63) et
(I11.64) et 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 l'occurrence le gradient de vitesse du milieu
microhétérogene) aux conditions globales cinématiques (imposées sur la
frontiere du solide macrohomogene). 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).

[1L.3.3 - APPROCHE AUTOCOHERENTE

I11.3.3.1 - Equation intégrale thermomécanique

L'objectif est d'obtenir une relation liant le comportement local aux
conditions globales afin d'identifier les tenseurs de localisation (relation
[11.62). L'équation intégrale représente le premier pas du calcul qui nous
meénera aux coefficients effectifs. Les résultats obtenus dans cette partie
seront tout 3 fait généraux. C'est l'étape suivante, l'approximation
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autocohérente a un site, qui nous menera a la résolution compléte et
exploitable du probléme.

A) Définitions

L'écriture de 1'équation intégrale repose sur trois équations
fondamentales et nécessite une technique de résolution particuliére, la
méthode du tenseur de Green.

- Le tenseur de Green

Dans un volume V et de fronticre S, une force unitaire f appliquée en r'
induit un déplacement u de la particule située en r. On introduit alors le
tenseur de Green G(r,r') tel que (fig.III-5):

ui(r)=Gij(r,r' )fJ-(r') (I11.68)

Fig III-5: 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:

u; (1) = j Gii(r, ) (') V' (I1L.69)
A%

Un milieu infini(®) est invariable par translation. La variable représentative
est alors 1'écart r-r' et non plus les positions respectives r et r'. D'ou

l'introduction d'un tenseur de Green G(r-r') adapté i ce milieu.

(6) Rappel: La notion d'infini introduite ici équivaut & faire I'hypothése d'un milieu dont le volume
élémentaire (le grain) est caractéristique du milieu.
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u; (1) = [ Gy(r =) () AV (111.70)
v

Pour un milieu infini et homogéne de module élastique L9, le tenseur de
Green défini précédemment se calcule comme étant la solution de
I'équation de Navier:

L(i’jlekm,lj (r=r')+9;,0(r—1")=0 (IIL.71)

avec Ojm: le symbole de Kronecker,
&(r-r'") 1a distribution de Dirac,

La résolution de (II1.71) est connue et donne l'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 I'équation de
Navier obtenue grice aux lois classiques de 1'élastostatique [B93]

L?jk]uk,lj +f,=0 ' (I.72)

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

l'application au point r' du milieu infini de module LO d'une force unité
f; = 8imO(r-1') s'exercant dans la direction m.

Le tenseur de Green étant défini, nous pouvons, a partir des équations
fondamentales qui régissent le probléme, construire 1'équation intégrale qui
lui est liée.

- Relations fondamentales
Soit notre milieu infini macrohomogéne et microhétérogéne soumis sur sa
frontiere (de normale n) 2 un champ de déplacement ud tel que:

ul =Ejn; (11L.73)
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En premier lieu, 1'équilibre d'un élément de volume dV en l'absence de
forces de volume impose: '

Gij,j = 0 avec o symétrique (II1.74)

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):

. 1/. .
eij(r>=ui,j(r)=5(ui,j(r)+uj,i<r)) (L75)

Ces conditions s'appliquent au niveau local pour lequel la loi de
comportement (II1.55) doit étre également vérifiée. En appliquant cette
derniére dans la relation d'équilibre (II1.74), celle-ci se réécrit:

[ k1 (D) (1) - mij(r)T]j =0 (IIL.76)

On tient compte de nouveau ici de la température en utilisant 1'expression
(II1.55) qui relie le champ de contrainte local au champ de déformation
local et a la température. Cette relation d'équilibre est le point de départ de
I'écriture de I'équation intégrale thermomécanique.

B) Résolution .

Un des principes de base des méthodes a transition d'échelle est
d'introduire un milieu homogeéne de référence (fig.IlI-6) de modules
thermomécaniques LO et MO et soumis i une déformation uniforme EO, ce
qui permet d'exprimer les modules locaux en fonction de leurs parties
déviatrices 0l(r) et dm(r):

Lija (1) = L(i)jkl + 8l (1) | (LIL.77)
mj;(r) = M{} + 8mj;(r) (IL78)

Ainsi, la condition (II1.76) devient:
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{[L(i)jkl + 8l (1) |10 (1) = M + Bmij x )]T}j =0 (II1.79)
Propriété
1(r) ou m(r)
Ol(r) ou dm(r)
M.H.R.
A
L9 ou MV
> r

Fig.llI-6: Représentation schématique des propriétés
déviatrices du milieu microhétérogeéne.

L'hypothese de I'uniformité de la température dans le matériau conduit a:

Lt () + [ Slijia (D) () — Smyg (r)T]j =0 (11.80)

Au regard des symétries du module L9, cette expression peut se réécrire:

L(i)jklﬁk,lj(r) + [Slijkl (r)ﬁk,l (r)- Smij (1‘)T]J =0 (IIL.81)

La résolution de ce systéme d'équations dont les inconnues sont les vitesses
de déplacements u(r) fait appel au tenseur de Green pour le milieu infini
homogene de module LO. _

On introduit le concept de forces volumiques fictives fj,

f; = 8l (r) g 1 (r) — dmj; (1) T (I11.82)

ce qui permet de réécrire (II1.81) sous la forme:
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L(i)jk]ﬁk,lj(f) +£i;=0 (II1.83)

On reconnait dans cette expression, la forme de 1'équation qui définit le
tenseur de Green (II1.71). 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 Kronecker djm et de la distribution de Dirac
O (r-r') permettent d'écrire pour la vitesse de déplacement u(r):

g (r)= J'ui(r)aimS(r —r')dV' (I11.84)
v

D'apres (II1.71), cette expression peut se réécrire:

i (1) ==L j Gien i (T — 1) (') dV' (IIL85)
A\

En utilisant les deux propriétés suivantes:

Gkm,jj(r—1')= [ka,(r—r') (r—r') ] ;=~Gkmyj (11.86)
et Gymlj(r—1r')==Ggm-r)(r = 1) =Ggmrj (I11.87)

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

Gkm,rj Wi (r')=[Gym,r 8 (r")] ; ~ Glamyr 03,7 (') (I11.88)
et:
Gkm,r l.li,j (r')= [ka l'li,j (r' )] P Gxm l'li,j- pr(r') (1I1.89)

Finalement, le terme dans 1'intégrale de 'expression (II1.85) peut s'écrire:

Gim,j 0 (r') = [Gmyp 0; (F )],j. - [ka u; j (1 )] ¢ T Gkm Ui 51 (1)
(111.90)
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L'intégration des trois membres donne le résultat suivant pour la vitesse de
déplacement u(r)

ag (D)=L +I +13 (I11.91)

e Calcul deI;:
- | B[ Gimr 85 ()], v
’ 2]
\'
Par le théoréme d'Ostrogradsky, I} peut encore s'écrire:
_I L(i)jlekm,l' fli (I" )nj' ds'
S
Sur la frontiere, cette intégrale est la solution relative a un milieu
homogéne ayant méme géométrie et soumis aux méme conditions limites
en surface que le solide considéré. Ainsi:

I, =ud (1) © (1l1.91a)

e (Calcul de Iy
Pour Iy, le résultat est nul car les conditions aux limites appliquées au

volume V sont uniquement des conditions de déplacement imposé (111.73):

12 = JL%lekm ui,j' (r' )nl- dS'= J‘ka Z% (I" )nl- dS'=0 (III.91b)
S S '

e (Calcul de Is:
D'apres (111.87), I3 se réécrit:

0 . ' '
_J-Lijlekm uijl(r ) dv

A J.Ll_]kl [ka u‘.l(r )] dv’ J'Ll_]lekml UIJ(I' ) dv'

o jLUlekm 35 (r' )y dS' - ILulekml (') AV

& L= —J.ka,lL(i)jklﬁi,j(r') dv' = J' Gmuf; V' (IL91c)
A"
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En définitive, (II1.91) se simplifie de la maniére suivante:

g (r) =82 (r) + ijm,, (r = ') Bliji (¢ i (') ~ Sy ()T V"

A\

(I11.92)

Ou encore, aprés dérivation et symétrisation:

. T 0 ' "y e ' '\ '

ann ()= By + | T (£ = 1) Blgaa (£ (') - Bm ()T @V

v
(II1.93)
1
avec: I'iypjj = 2 [Gmi, in T Gni, jm] le tenseur de Green symétrisé.

La relation obtenue (III.93) constitue une équation intégrale
thermomécanique reliant indirectement la vitesse de déformation locale
£(r) au chargement thermomécanique caractérisé par E0 et T. 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 1'approche autocohérente. Cette dernicre est utilisée
car, bien que moins rigoureuse, elle ne nécessite pas de moyens de calcul
trop complexes ou trop performants et est trés bien adaptée a nos exigences.

I11.3.3.2 - Résolution formelle

D'aprés [DZ73], le tenseur de Green symétrisé I'(r-r') peut &tre
décomposé en une composante locale T'l(r) et une composante non locale
l(r-r').

T (r = 1) =T (08(r = ') + Ty (r = 1) (IIL94)

avec &(r-r') la fonction de Dirac .au point r'. On peut alors réécrire (I11.93)
sous la forme suivante: '
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Emn (D= B+ T (0)] 8l (D€ (0= 8my (0T ]

+ij

i (0= 1) Bligia (1) (') = Bm (¢ )T|dv' (L95)
A%

Cette expression montre effectivement que la déformation au point r résulte
de la contribution de plusieurs facteurs, a savoir:

a) Les conditions limites

b
b) L'effet du point r sur lui-méme r
P Qx/

(effet local) a
c¢) L'effet des points r' sur r r /‘
X C

(effet a 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 a dire:

] Frrrlllnij(r -r )[Blijkl (I" )i—:kl(r' ) - Smij(r' )T] dvV'=0
v
e [lijkl(r' )€ (') - L(i)jklékl (r') —myi(r' )T + M%T] dv'=0
v
o [t ()i () = myg(r )T dV* - L _[ékl(r' )dV' +VM{T =0
v v

(I11.96)

Le premier terme intégré représente la contrainte locale 6(r) et en vertu
des relations de moyenne (1I1.63) et (I1I1.64), cette équation est équivalente

by

a.
. O . 0 . _
VZij - VLijklEkl + VMijT =0
o1t Zij = LljklEk] - MlJT (II1.97)

On s'apergoit que la condition qui permet d'annuler le terme non local de
I'équation intégrale thermomécanique (IIL.95) est relative au choix du
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milieu homogéne de référence. La condition (II1.97) est a la base de
'approximation autocohérente: par identification avec (II1.58), on déduit
que le milieu homogéne de référence doit étre égal au milieu homogéne
équivalent que 1'on cherche & déterminer, soit:

0 __qyeff
{Lijkl = Lijxi (IL98)

0 eff
Mj; = Mj;

Dans ces conditions seulement, I'équation intégrale thermomécanique se
simplifie:

Emn (1) =Eqy + Frlnnij (r)[51ijk1 (£)€gq (r) — dm;; ( r)T] (I11.99)
En supposant l'inversion possible, on peut écrire:

. -1, ‘ :
Emn (1) = {Imnkl - l—‘lilij (r)dljjpq (r)} E(r)rm - I‘rlnnrs (r)dm (r)T
(1I1.100)

A ce stade, on voit apparaitre la forme é(r)=f(E0,T) qui va nous

permettre l'identification des tenseurs de localisation A(r) et a(r). En effet,
(I11.62) nous autorise a écrire:

. =Lt — [k 5 B
Aljkl(r)_[lljkl Lijmn (1) 1mnkl(r)]

1 (1IL101)
ajj(r) = Ajjk1 (1) Tximn (£)myp (1)

Un rappel des principaux résultats permet de définir le comportement
général de la maniére suivante:
* Comportement macroscopique
s =18 B — MET
le - LuklEkl Ml_] T (IILA)
E; = GHl%,, + NEfTT '
i ~ Yijkl<kl ij

* Modules thermomécaniques macroscopiques
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((eff _ 1
o =leijmn (1) A i (1) AV
| v (ILB)
eff _
Mij = V “mu (r) - lijkl (r)akl (l‘)] dVv
L Vv
* Tenseurs de localisation
()= [T — T B
Ajjka (1) = [Iljkl rljmn (r)dlmnkl (r)] (ILC)
aj; (1) = Ajji1 (1) Tximn (£)8mpyp (1)
* Modules thermomécaniques microscopiques
4 % _1
Lijk1 (1) = Cjja (1) = Cijrs(r)ze?s ( Hnm) €pqCpqkl (1)
) n,m
n  *nmYl n~°
mj; (r)= Cijkl (r)oc8k1 - Cijkl (r) 2 ekl( H ) (B + quCpqrsocSrs)
L n,m
(I11.D)
avec H™™ =H™" + €} CoorEm | (IILE)

Jusqu'a présent, les formulations sont encore formelles et donc trop
générales pour permettre une résolution et un calcul simple des différents
modaules et tenseurs décrivant le comportement macroscopique. En effet, le
milieu est considéré comme "continu". Pour simplifier ce probleme et
permettre une simulation numérique, on suppose dans la suite que les
propriétés du milieu sont continues par morceaux.

I11.3.3.3 - Approximation autocohérente a un site

Un polycristal est constitué de grains d'orientations cristallographiques
différentes. L'approximation autocohérente consiste a considérer le
comportement intragranulaire homogene.
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.I1I-7). Ainsi, si HI(r) est la
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fonction indicatrice d'Heaviside, les champs €(r), 6(r), 0l(r) et dm(r) du
polycristal sont des champs continus par morceaux et ont les formes
particuliéres suivantes:

g (=Y eH'(r) (II1.102)
|
()= ¢'H!(r) - (I11.103)
|
Oljji (r) = ESIL-HHI (r) (111.104)
|
Smj(r) =Y mH' (r) (I11.105)
I
I 1sireV!
avec: H (r)={0 SsllrrZVI
Ve < PA
/ —e (D)
i :ﬁ,\_ N oo
. A |
:>I' i

FigllI-7: Approximation autocohérente: Les propriétés sont
considérées uniformes dans les grains.

A priori, cette approximation d'homogénéité intragranulaire peut paraitre
injustifiée pour I'étude du comportement des alliages 2 mémoire de forme.
Les différentes variantes de martensite qui peuvent apparaitre dans le grain
ont tendance a s'opposer a cette hypothése. 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 a 1'échelle
supéfieure.
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Si I'on considére alors une inclusion de volume VI et pour re VI, on peut
écrire:

Elj (I‘) = E}J 5lijk] (r) = Sl}jkl et SmU (I‘) = 8111{J
L'équation intégrale (I11.100) devient alors:

. =0 . I
émn (N =E _+ J.mej(r)[ﬁlukl ¢y —dmiT|av  qiL106)

Le champ de déformation dans I'inclusion, en tenant compte des relations
de moyenne se calcule comme suit:

=11 L[ av (I1L.107)
VI

C'est a dire, d'apres (111.106):

B0 .
¢l -g0 VI[&ljkI [ SmUT” _|' l"mmj(r) dV dv' (IIL.108)
viy!

Posons:

T i = o _[ jr}mu (r) dV dV' (I11.109)
viv

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-méme. Les effets des
autres grains sur le grain I ne sont pas directement pris en compte du fait de
'annulation des termes a distance par le choix du milieu homogéne de
référence. On parle alors d'une approximation autocohérente a un site.
Cependant, et c'est 12 un des atouts de la méthode autocohérente, ils sont
tout de méme pris en compte au travers de l'interaction entre le grain I et le
milieu homogéne équivalent (censé représenter aussi fidelement que
possible le comportement du milieu granulaire).

-103 -



CHAPITRE IlI: Modélisation du fluage anisotherme

Dans ces conditions (I11.108) devient:

.1 0 II : II .
€mn = Emn + Tmnlj811jkl£kl Tmnl_]sml_] (II1.110)

Ou bien encore:

0 gl 1.0 I gl Tl I
amn [Imnpq Tmmj&lqu] qu _[Imnpq Tmmj&lqu] qurssmrsT
(IIL111)

On en déduit donc, par identification avec (II1.62); les tenseurs de
localisation Al et al relatifs au grain I.

I _ II I
Amnpq = [Imﬂpq TmmJSllJPq (I11.112)

I I II
al; = Al TKimnSmmn
D'apres les relations de moyenne (I11.63) et (111.64) ainsi que la définition

de la fonction d'Heaviside, la contrainte macroscopique s'écrit, en notant
fI=VI/V la fraction volumique du grain I:

i \IIJ‘GU(r) dV_—Zo
A le _fIZ( ijk1€ kl) fIZ( ) .
A Zu =f! 2( 1_|kl klmn E mn ) +f! ;(I{ikla{dT)_ £ Elﬂ(meT)

I E I{+I I I+
o = Zf (i Akimn ) Ern + 2 F (g2l —mf) T @Liis)
I

e

Finalement, par identification avec (II1.58):
1 I I
L?Jfgm = Zf ( ijklAklmn)

(II1.114)
j Meff 2 fI (lljklakl mlj)
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Le seul point non résolu est relatif au tenseur d'interaction TI défini a partir
du tenseur de Green G(r). Ceci est effectué en annexe 2, d'une maniére
analytique d'abord puis a 1'aide une méthode de résolution numérique
élaborée par Lipinski [LCB87], incluse dans le modele informatique
développé pour ce travail. Le point nouveau est le calcul des modules
effectifs Meff et Neff qui permettent de relier une variation de température a
ses conséquences sur les champs de déformation et de’contrainte
macroscopiques.

I11.3.4 - REMARQUE

« A ce stade, le probléme peut étre considéré comme résolu, ou tout au
moins partiellement dans la mesure ou les résultats possédent une forme
implicite. En effet, les tenseurs de localisation dépendent des modules
effectifs (II1.112) qui, eux méme, sont fonction des tenseurs
localisations (II1.114). Cette difficulté est résolue numériquement par
l'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 homogene 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 problémes particuliers a l'écriture
du programme informatique.

* La température n'est pas seulement une variable de contrdle pour la
transformation martensitique: certains effets thermiques sont
intrinséques a la transformation. En pagticulier,_ 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 phénomeénes et d'apprécier l'influence de la
vitesse de sollicitation sur le comportement mécanique.
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I1I.4 - INFLUENCE DE LA VITESSE DE
SOLLICITATION

1I1.4.1 - INTRODUCTION

Le modéle présenté jusqu'ici permet de rendre compte des comportements
en superélasticité et fluage anisotherme des alliages 8 mémoire de forme en
présence de variations de température et/ou de contraintes imposées de
l'extérieur. La transformation martensitique étant une transition du premier
ordre, 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 phénomeénes modifient localement la température de
I'alliage en fonction du sens de la transformation, de la vitesse de formation
de la martensite et des conditions d'échange de chaleur du matériau avec
l'extérieur (conditions aux limites imposées a 1'éprouvette) [VD81]. La prise
en compte de ce phénomene interdit de considérer la température T comme
homogene dans 1'échantillon et égale a la température extérieure imposée
dans I'équation (II1.56). Une écriture correcte serait (en notant 6(r) le champ
de température dans 1'échantillon):

e(r)=g(r)o(r)+n(r)d(r)
avec X et Text les conditions aux limites imposées au systeme.

Ce phénomene a déja été 'objet de plusieurs modélisations. ABeyaratne et
Knowles [AKK94] ont étudié ce probleme dans un barreau soumis a une
élongation. La température y est considérée comme non uniforme et
I'équation de la chaleur est résolue en considérant différentes conditions aux
limites aux extrémités du barreau. Zanzotto et al. [FZ91] ont étudié le
méme probléme en utilisant une loi de comportement différente pour le
matériau. Plus récemment, Lexcellent et al. [LGS96] ont étudié ce
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phénoméne dans un monocristal monovariant. Dans l'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 §II1.3.3.1.: seules deux solutions sont possibles. Soit le modéele
est restreint aux sollicitations suffisamment lentes pour que 1'équilibre
thermique O(r)=Text soit supposé conservé. Cette hypothese est implicite
dans le §II1.3.3.1. Une deuxiéme solution consiste a simplifier le probleme
a 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'éleéve de plusieurs
degrés dans 1'échantillon) et d'autre part que 1'élévation de température se
produit de facon assez uniforme dans les échantillons polycristallins. Cette
derniére constatation permet de simplifier suffisamment le probleme pour
rendre possible 1'utilisation de la méthode de transition d'échelle du §II1.3
tout en conservant le mécanisme a l'origine de la modification de la réponse
mécanique (la variation de température).

Dans la suite, on suppose que le champ de température O(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 hypothese est justifiée d'une part par le fait que
l'austénite et la martensite ont des conductivités thermiques trés proches.
D'autre part, dans un polycristal, la multitude des sites de transformation
entraine une répartition des sources de chaleur relativement homogene dans
I'échantillon. Cette hypothése revient a considérer un matériau a l'intérieur
duquel la conduction de la chaleur est infinie ou tout au moins pour lequel
les échanges de chaleur se produisent & des vitesses supérieures d'au moins
un ordre de grandeur a celles des sollicitations mécaniques.

Dans ce cas, I'approche par transition d'échelle proposée dans ce travail est
inchangée. 11 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 [B68] qui va pérmettre une prise
en compte de ces phénomenes.
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I11.4.2 - EVOLUTION DE LA TEMPERATURE 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 1'échantillon. On obtient cette relation en complétant 1'analyse
thermodynamique réalisée au §II1.2.2.1. On considere comme volume
élémentaire représentatif un cristal d'austénite.

Le point de départ est 1'écriture du second principe de la thermodynamique.
Soit @ 1'énergie libre d'Helmholtz du systeme. Cette énergie dépend de la
déformation totale E, de la température T et des variables internes fn
choisies pour décrire 1'évolution des aspects microstructuraux. L'écriture du
second principe conduit & I'inégalité de Clausius-Duhem [G73]:

D =0;E;; pz f“—ﬂgrad(T)zo ~ (IL115)

Dans cette expression de la dissipation D, © est le tenseur des contraintes, p
la masse volumique et q le vecteur courant de chaleur.
Par hypothese:

grad(T)=0 (II1.116)

Cette hypothese entraine également la nullité du vecteur courant de chaleur
g. En effet, on suppose que la conduction de chaleur évolue suivant une loi
linéaire isotrope de type Fourrier, c'est a dire:

q =—k grad(T) (111.117)
avec k la conductivité thermique du matériau (assimilée comme étant
infinie puisque la température est la méme en tout point de 1'échantillon a

tout moment). Finalement, I'expression (II1.115) se réduit a la dissipation
intrinséque D1, qui doit étre positive ou nulle.
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n
=0;iEj - zaf"f >0 (I1.118)

Dans les conditions expérimentales des essais réalisés (absence de sources
volumiques de chaleur), on montre dans Chrysochoos [CD92] que
I'équation de la chaleur se simplifie sous la forme:

pC¢T — kAT = D1+pTZ ® _inoo (I11.119)

oT of "

e T estla dérivée particulaire de la température au point considéré.

T= %% + v grad(T) = %_T d'aprés (II1.116). De plus, v 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 hypothese: AT=0

s Cret k sont respectivement la chaleur spécifique a i constants et le
coefficient de conduction isotrope.

« Au second membre, on retrouve la dissipation intrinseque et les termes
de couplage thermomécanique.

Le gradient de température est nul. Chrysochoos [CPM93] a montré que la

dissipation intrinséque D1 est trés faible devant la chaleur latente de

transformation de phase. Elle est donc négligée dans ce calcul. En

conséquence, I'équation de la chaleur (II1.119) se réduit a: |

oCT = pTZ — af“ §n | (LI1.120)

A ce stade, il est nécessaire de rappeler la forme du potentiel ®. Son
expression est déterminée 2 partir de 1'énergie libre d'Helmholtz par unité
de volume ®y qui décrit la transformation d'un volume soumis 2 un champ

de transformation microscopique €T(r) (et macroscopique ET).
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o (51eT) e (5 5]

21\7.[111(‘)8 (r) dV+B(T-To)f  (IILI21)

Ce potentiel s'écrit alors, pour les fractions volumiques considérées comme
variables internes:

D, (E,T,fn)= %(Elj —E’ig )Cijk] (Ekl _EEI)

1
+= ) ghmehgm L BT T £ 111.122
> (T-To) ) " (L122)

n
Par unité de masse: @ = %CDV | (I11.123)
et I'expression (II1.120) se réécrit alors:

ch=TZEf“ BT avec f=) " | (I1.124)

p

On détermine une variation de température proportionnelle 2
l'accroissement de fraction volumique. On a fait I'hypothése d'une
transmission instantanée de la chaleur dans 1'échantillon, on peut donc
généraliser ce résultat pour un polycristal, les quantités Cy, B, p et T étant

supposées homogene. Il vient:

T= T—B—f (I11.125)
pCs |

Cette équation de couplage est introduite dans le modeéle et permet de
rendre compte de I'influence de la vitesse de sollicitation sur des alliages &
base de Cuivre (§V.2.3). Deux cas extrémes sont possibles: le cas isotherme
pour une vitesse de sollicitation lente et le cas adiabatique (prise en compte
de I'équation de couplage II1.125) 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 étre réalisée en introduisant un
parametre phénoménologique d'échange de chaleur avec I'extérieur h
[LGS96]). On réécrit alors 1'équation (I1L.125) sous la forme suivante:

oCsT + h(T _ X ) - TBf | (I11.126)

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 a ajuster dans les cas intermédiaires.

I11.5 - CONCLUSION

Le but de ce chapitre était en premier lieu d'établir les équations littérales
relatives au comportement superthermoélastique des alliages 2 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 été effectuée afin de rendre compte de l'influence de la
vitesse de sollicitation en superélasticité.

Le cadre théorique développé jusqu'a présent permet de prendre en compte:

 Le comportement local des constituants et notamment la prise en compte
des mécanismes élémentaires de déformation, 2 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.

« Lleffet des paramétres de contrdle que sont la contrainte et la
température sur la transformation (activation et évolution) des
différentes variantes de martensite pouvant étre présentes lors de la
transformation de phase d'un volume monocristallin.

« Les interactions intergranulaires lors de la détermination du
comportement polycristallin a partir des modules thermomécaniques

monocristallins qui régissent le comportement des grains.
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* La texture cristallographique donnée par les orientations cristallines des
différents grains composant le polycristal par rapport au repere
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
€changes thermiques accompagnant la transformation.

-112 -



CHAPITRE HI: Modélisation du fluage anisotherme

[AKK94]

[B68]

[B92]

[B93]

[BZ84]

[BZ93]

[CD92]

[CPM93]

- Références bibliographiques -

Abeyaratne R., Kim S.J., Knowles J.K.,"Continuum Modelling
of Shape Memory Alloys", dans Mechanics of Phase

Transformation and Shape Memory Alloys, Ed. by Brinson L.C
and Moran B., AMD, 189, PVP, 292, ASME (1994)

Boccara N., dans Les principes de la Thermodynamique
Classique, Ed. PUF, Coll. Sup. (1968)

Bensalah M.O., "Contribution a l'étude des comportements
thermomécaniques des mono et polycristaux en p'lasticité de
transformation”, Thése d'Etat, Université Mohammed V, Rabat,
Maroc (1992)

Berveiller M., "Comportement mécanique des matériaux solides
microhétérogénes", Cours de D.E.A., Université de Metz (1993)
Berveiller M., Zaoui A., "Modelling of the Plastic Behavior of
Inhomogeneous Media", J. Eng. Mat. and Tech., 106, pp.295-
299 (1984)

Berveiller M., Zaoui A., "Modélisation du Comportement
Mécanique des Solides Microhétérogénes”, Ch. de Formation
Avancée de Méc. des Polymeres, Cluny (1993)

Chrysochoos A., Dupré J.C., "An infra-red set-up for
Continuum Thermomecanics”, Actes du colloque QIRT,
Eurotherm, Seminar 27, Ed. Européennes Thermiques et
Industries (1992) |

Chrysochoos A., Pham H., Maisonneuve O., "Une analyse

expérimentale du comportement thermomécanique d'un alliage

-113 -



CHAPITRE III: Modélisation du fluage anisotherme

[DOV88]

[DZ73]

[E61]

[E94]

[EPE95]

[FHB&7]

[FZ91]

[G73]

& mémoire de forme de type Cu-Zn-Al", C.R. Acad. Sci. Paris,
316, Série 11, pp.1031-1036 (1993)

Delaey L., Ortin J., Van Humbeeck J., Procs of Phase
transformations'87, Ed. G.W. Lorimes, The Institute of Metals,
60 (1988) |

Dederichs P.H., Zeller R., "Variational Treatment of the Elastic
Constants of Desordered Materials", Z. Phys., 259, pp.103
(1973)

Eshelby J.D., "Elastic inclusions and inhomogeneities"”, Prog. in
Solid Mech., 2, pp.89-140 (1961)

El Amrani Zirifi M., "Contributions a l'étude micromécanique
des transformations martensitiques thermoélastiques”, These,
Université de Metz (1994)

Entemeyer D., Patoor E., Eberhardt A., Berveiller M.,
"Micromechanical Modelling of the Superthermoelastic
Behavior of Materials Undergoing Thermoelastic Phase
Transition", Procs of ICOMAT'95, Lausanne, Les Editions de
Physique, pp.233-238 (1988)

Fassi Fehri O., Hihi A., Berveiller M., "Elastic Interactions
Between Variants in Pseudoelastic Single Crystals”, Scripta
Met., 21, pp.771 (1987)

Fedelich B., Zanzotto G., "One-Dimensional Quasistatic
Nonisothermal Evolution of Shape Memory Material inside the
Hysteresis Loop", Cont. Mech. and Therm., 3, pp.251-276
(1991)

Germain P., dans "Cours de mécanique des milieux continus”,

Ed. Masson, 1, Paris (1973)

_114-



CHAPITRE IlI: Modélisation du fluage anisotherme

[L92]

[LCB87]

[LGS96]

[P86]

[P95]

[PC53]

[PEB87]

[PEB88]

Lipinski P., "Modélisation du comportement des métaux en
transformations élastoplastiques finies a partir des méthodes de
transition d'échelle”, Thése d'habilitation, LPMM, ISGMP,
Université de Metz (1992)

Lipinski P., Corvasce F., Berveiller M., "Effect of
morphological texture on the overall elasto-plastic behavior of
metallic polycrystals”, 8th RISO Int. Symp., pp.409-414 (1987)
Lexcellent C., Goo B.C., Sun Q.P., Bernardini J.,
"Characterization, Thermomechanical behavior and
Micromechanical-based Constitutive Model of Shabe Memory
Cu-Zn-Al Single Crystals", Acta Mater., 44, n°9, pp.3773-3780
(1996) |

Patoor E., "Contribution a l'étude de la plasticité de
transformation dans les mono et polycristaux métalliques”,
These, Université de Metz (1986)

Patoor E., "Comportement thermomécanique des alliages a
mémoire de forme", Mémoire d'habilitation, Université de Metz,
(1995)

Patel J.R., Cohen M., "Criterion for the Action of Applied Stress
in the Martensitic Transformation", Acta Met., 1, pp.531-538
(1953)

Patoor E., Eberhardt A., Berveiller M., "Potentiel
pseudoélastique et plasticité de transformation martensitique
dans les mono et polycristaux métalliques”, Acta Met., 35, n°11,
pp-2779-2789 (1987)

Patoor E., Eberhardt A., Berveiller M., "Thermomechanical
behaviour of shape memory alloys”, Arch. Mech., 40, pp-775-
794 (1988)

-115 -



CHAPITRE IlI: Modélisation du fluage anisotherme

[PEB94]

[R71]

[SHI3]

[SH94]

[VD81]

[WLRS53]

Patoor E., Eberhardt A., Berveiller M., "Micromechanical
Modelling of the Shape Memory Behavior”, Procs ASME
WAM'94, Chicago L.L., AMD-189/PVD-292, pp. 22-37 (1994)
Rice I.R., "Inelastic constitutive relations for solids: an internal
variable theory and its application to metal plasticity”, J. Mech.
Phys. Solids, 19, pp.433-455 (1971)

Sun Q.P., Hwang K.C., "Micromechanics modelling for the
Constitutive Behavior of Pollycrystalline Shape Memory
Alloys", J. Mech. Phys. Solids, 41, pp.1-17 (1993)

Sun Q.P., Hwang K.C., "Micromechanics Constitutive
Description of Thermoelastic Martensitic Transformations”,
Advances in Applied Mechanics, 31, Academic Press, New
York, pp. 249-298 (1994)

Van Humbeek J., Delaey L., "The influence of strain-rate,
amplitude and temperature on the hysteresis of a pseudoelastic
Cu-Zn-Al single crystal”, J. de Phys., C5, n°10, 42, pp.1007-
1011 (1981)

Weschler M.S., Liebermann D.S., Read T.A., "On the theory of
the formation of martensite", Trans. AIME, 197, pp.1503-1515
(1953)

-116 -



CHAPITRE IV: Résultats expérimentaux pour un alliage CuAlBe

CHAPITRE IV:

- Résultats expérimentaux pour un alliage

CuAlBe -

IV.1 - INTRODUCTION

IV.2 - DISPOSITIF EXPERIMENTAL
IV.2.1 - MATERIEL D'ESSAI
IV.2.2 - PREPARATION DES EPROUVETTES
IV.2.3 - DIFFERENTS TYPES D'ESSAIS

IV.3 - SUPERTHERMOELASTICITE DES
MONOCRISTAUX CuAlBe

IV.3.1 - INTRODUCTION

IV.3.2 - SUPERELASTICITE

IV.3.3 - FLUAGE ANISOTHERME

IV.3.4 - DIAGRAMME D'ETAT

IV.4 - SUPERTHERMOELASTICITE DES
POLYCRISTAUX CuAlBe
IV.4.1 - INTRODUCTION
IV 4.2 - SUPERELASTICITE
IV.4.3 - FLUAGE ANISOTHERME
IV.4.4 - INFLUENCE DE LA VITESSE DE
SOLLICITATION

IV.5 - CONCLUSION
REFERENCES BIBLIOGRAPHIQUES IV

-117 -

..Page 118
..Page 119

..Page 152
..Page 154



CHAPITRE IV: Résultats expérimentaux pour un alliage CuAlBe

Ce chapitre décrit des essais de traction isotherme et de fluage
anisotherme réalisés sur un alliage a mémoire de forme de type
CuAlBe. Ces essais sont réalisés sur des éprouvettes
monocristallines et polycristallines de méme composition.
L'influence de la vitesse de sollicitation sur le comportement
superélastique des polycristaux est également étudiée.

IV.1 - INTRODUCTION

Les alliages 2 mémoire de forme de type CuAlBe sont actuellement l'objet
de nombreuses études, leurs propriétés en font des alliages trés 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 a celles des CuZnAl [B90][F93].
Le nombre d'études portant sur leur comportement étant encore .tres faible,
cet alliage a été choisi comme support expérimental a cette étude.

Au sein du Laboratoire de Physique et Mécanique des Matériaux de
'université de Metz, A. Hautcoeur a mis au point une méthode industrielle
d'élaboration de fil monocristallin en alliage cuivreux [H96]. Cette
méthode présente la particularité de pouvoir réaliser des monocristaux a
partir de polycristaux et d'obtenir des éprouvettes mono et polycristallines
de méme composition, ce qui permet d'effectuer tout-un ensemble de
mesures originales parfaitement adaptées a la validation d'une approche
micro-macro. Rappelons que le modele utilisé dans ce travail détermine le
comportement d'un polycristal a partir du comportement des grains qui le
constituent, ces derniers étant considérés comme des monocristaux. Ces
essais vont ainsi permettre de valider le modéle et de caractériser le
comportement de 1'alliage CuAlBe soumis a des contraintes uniaxiales et a
des variations de température.
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CHAPITRE IV: Résultats expérimentaux pour un alliage CuAlBe

IV.2 - DISPOSITIF EXPERIMENTAL

IV.2.1 - MATERIEL D'ESSAI

m | Consigne en °C I

//él:

a

1: Machine de traction ZWICK 100kN

2: Unité de commande électronique de la machine de traction:
programme numériquement le pilotage et réalise 1'acquisition des
données -

3: Enceinte thermostatée: -100°C a +200°C

4: Unité de commande de l'enceinte thermostatée

5: Micro-ordinateur PC: Entrée des données liées 2 1'essai et
stockage des résultats

6: Imprimante

7: Eprouvette

8: Extensometre

9: Capteur de température fixé sur I'échantillon

Fig.IV-1: Dispositif expérimental utilisé pour réaliser des essais
de traction superélastique a différentes températures et de fluage
anisotherme sous différentes contraintes appliquées.
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CHAPITRE IV: Résultats expérimentaux pour un alliage CuAlBe

Deux types d'essais mécaniques sont mis en oeuvre:

e Des essais de traction uniaxiale isotherme: essais de superélasticité.

* Des cycles thermiques a contrainte uniaxiale imposée constante: essais
de fluage anisotherme.

Ces différents essais sont réalisés sur une machine de traction ZWICK
d'une capacité de 100kN (Photo IV-2), la vitesse de déplacement de la
traverse mobile est imposée. La machine est pilotée par un micro-
ordinateur qui réalise également 1'acquisition des données.

L'éprouvette est placée dans une enceinte thermostatée programmable qui
contrble la température de 1'essai. Cette enceinte permet de réaliser les
cycles en température dans la plage de -100 a 200°C. Les vitesses
nominales de refroidissement et de chauffage sont les suivantes: 3K/min.
entre 0 et 100°C., 1K/min entre -100 et 0°C et entre 100 et 200°C. Il n'est
pas possible de régler ces parametres, seules les températures de consigne
peuvent étre modifiées. |

L'éprouvette, une fois fixée dans les mors de la machine de traction, est
équipée en son milieu d'un extensometre pour la mesure des déformations.
Une sonde fixée a l'éprouvette permet de mesurer la température en
surface. Le systéme de serrage et de fixation des éprouvettes permet
d'éviter la torsion de 1'éprouvette lors de la mise en place et pendant l'essai
(Photo IV-3).

Mise a part la température, qui est imposée indépendamment, 1'essai est
piloté & partir d'un micro-ordinateur PC équipé du logiciel ZWICK 1008
qui permet la commande de 1'essai (via 'unité de commande électronique)
et l'acquisition des données. Pendant 1'essai, cette acquisition se fait selon
un incrément imposé par I'utilisateur et concerne cing paramétres:

¢ Le temps t (seconde)

e Le déplacement x de la traverse (mm)

» L'effort F appliqué a I'échantillon (N.)

* L'allongement Al mesuré par l'extensométre (mm)

» Latempérature T mesurée au contact de I'échantillon (°C)
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CHAPITRE IV: Résultats expérimentaux pour un alliage CuAlBe

Photo.l1V-2: Machine de traction utilisée pour les essais de
superélasticité et de fluage anisotherme.

Photo.1V-3: Dispositif de serrage et de montage de l'éprouvette. Il permet
d'éviter la torsion des éprouvettes au montage et en cours d'essal.
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CHAPITRE IV: Résultats expérimentaux pour un alliage CuAlBe

Au cours des essais, on néglige la variation de section de 1'éprouvette. Les
déformations € et contraintes ¢ sont calculées d'aprés les relations

suivantes:
Al F e ..
€= i— et o= S—— avec lg et Sg la longueur et section initiale.
0 0

Un post-traitement des fichiers obtenus permet de tracer les courbes 6—¢
(superélasticité) et e-T (fluage anisotherme). Il permet également de suivre
les dérives éventuelles des parametres imposés (parameétres supposés
constants): température T en superélasticité ou contrainte ¢.en fluage
anisotherme.

IV.2.2 - PREPARATION DES EPROUVETTES

Les essais ont été effectués sur un alliage CuAlBe de composition (en %
massique): 11,6% Al et 0,5% Be.

Les polycristaux sont fournis par la société Tréfimétaux sous forme de fil
de section circulaire d'environ 1,5 mm de diamétre. A partir de ces
polycristaux, des monocristaux sont élaborés au Laboratoire de Physique et
Mécanique des Matériaux [H96]. On obtient ainsi des monocristaux d'une
longueur de 1 meétre et de section identique a celle des polycristaux. La
méthode utilisée permet de conserver la composition de 1'alliage.

Les éprouvettes utilisées sont coupées a partir des différents’ fils, leurs
principales caractéristiques sont données dans le tableau IV-4.

Longueur utile | Diameétre | T° Mg
moyenne moyen
(mm) (mm) O
Monocristal 100 1,5 =0
Polycr. brut 100 1,46 =-40

Tableau IV-4: Caractéristiques des éprouvettes
monocristallines et polycristallines brutes de livraison.
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CHAPITRE IV: Résultats expérimentaux pour un alliage CuAlBe

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 a 690°C commun a
I'ensemble des échantillons polycristallins. On réalise le traitement suivant:
s Préchauffage du four & 690°C

« Introduction des éprouvettes et maintien 2 690°C pendant 5 min.

« Refroidissement & 1'air libre. '

Ce traitement a pour conséquence d'augmenter la taille des grains [E96].
Sur les échantillons bruts, le diamétre moyen des grains est de 100 pm.
Apres traitement, ce diamétre est multiplié par trois environ (fig.IV-5). Un
tel résultat est également responsable de modifications au niveau des

températures de transformation [H96].

Fig. IV-5: Micrographies de l'état initial et de l'état recuit (d'apres
Hautcoeur A. - LPMM - Université de Metz [H96]): Grossissement *35.



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 1'acide nitrique dilué & 60%
permet de détecter les joints de grain indésirables et de sélectionner les
éprouvettes entierement monocristallines.

On suppose que le comportement de I'alliage monocristallin étudié s'inscrit
dans le méme type de diagramme de phase métastable que celui
précédement déterminé pour un alliage CuAlBe de composition
légerement différente (fig.IV-6): 11,6% Al et 0,52% Be en % massique
[HEP94].

SER 0 DAL N S M AR AR RN NERY RS RS MRS O
; (f?_@"}__ y p>0 ]
300 \-(X B—>B_>a—:
- B'—> o - ]
250 [ —
_ [ ! LA ]
& : B(B) 1
g 200 I~ -
g i 1" | ] I
£ 150 (W =>p") —
S

o = (Y) | ;
50 [~ réor. )/ o> 9"?&_—)13_3

\~
7III|II|llIIIIIIIIIIIIIlIIIIIIllI

[10 kO 50 70 90 110 130{150 170 |

O_Illllilllll
70 50 -30 -1

MS Af Tci Température (°C) Tcd

Fig.IV-6: Diagramme d'état métastable obtenu pour un alliage CuAlBe
monocristallin (Ms=-10°C) [HEP94].

Comme pour les alliages de type CuAINi [SSO85], on observe quatre
types de martensite: ¥, B, B" et a'. La phase B' se forme a partir de
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CHAPITRE IV: Résultats expérimentaux pour un alliage CuAlBe

l'austénite P et la phase B" a partir de la martensite Y. Le -diagramme laisse
apparaitre quatre températures caractéristiques:
- Ms, la température de début de la transformation austénite-martensite,
- Ay, la température de fin de la transformation martensite-austénite,
- Tc;j est la température critique a laquelle les transformations inverses
o' = B' et ' > P ont lieu simultanément.
- Tcq est la température critique a laquelle les transformations directes
B'—> B et — o' ontlieu simultanément.

On s'attachera pendant nos essais a ne caractériser que le comportement lié
3 la transformation martensitique B —p'. Au-dela de 250 MPa et de
130°C, le diagramme indique l'apparition de nouvelles phases. On se limite
donc au niveau de la contrainte maximale et de la température maximale
pour éviter l'apparition de cette seconde transformation de phase. Pour tenir
compte de la composition légerement différente de I'alliage utilisé ici, les
contraintes sont limitées a 200 MPa et la température a 100°C.

IV.2.3 - DIFFERENTS TYPES D'ESSAIS

Trois séries d'essais ont été effectuées pour caractériser le comportement

de l'alliage CuAlBe.

* Dans un premier temps, des essais isothermes (traction uniaxiale +
décharge) a T>Ms permettent d'apprécier l'influence de la température
sur le comportement superélastique. Ils permettent également de
mesurer certains parameétres physiques ou mécaniques indispensables a
la modélisation.

« Dans un second temps, des essais de fluage anisotherme ont été
effectués. Ces essais permettent de caractériser d'une manicre plus
compléte 'alliage dans le diagramme contrainte-température. Pour les
essais anisothermes, on s'apercoit que le role joué par la contrainte
appliquée est nettement plus important que celui de la température lors
des essais isothermes.
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CHAPITRE 1V: Résultats expérimentaux pour un alliage CuAlBe

Ces deux séries sont réalisées a 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.

Remarque: :
L'extensométre est calibré a la longueur initiale 1,=9,84 mm. (environ

10% de la longueur utile des éprouvettes), de facon a éviter les effets
de bord dans la zone de mesure. Il est toujours placé au centre de
I'éprouvette.

IV.3 - SUPERTHERMOELASTICITE DES
MONOCRISTAUX CuAlBe

IV.3.1 - 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 caractere réversible du comportement
superthermoélastique.

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 a la production de défauts pendant
la transformation martensitique et a l'interaction entre ces défauts et la
transformation elle-méme [SRAS85]. Pour limiter ces effets, on choisit de
ne pas effectuer de cyclage pour chaque condition d'essai; de plus, un flash

thermique a 200°C permet de restaurer 1'échantillon aprés chaque essai
[HEP94].
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CHAPITRE 1V: Résultats expérimentaux pour un alliage CuAlBe

Les différents essais sont effectués dans 'ordre donné en fig. IV-7. En
premier lieu on réalise des essais isothermes 3 des températures
croissantes: chaque essai est suivi d'un flash thermique. Une premiére série
d'essais anisotherme est ensuite réalisée pour des niveaux de contrainte
décroissants. Cette séquence éduque l'échantillon, une déformation de
transformation de 4% est obtenue pour un refroidissement sans contrainte.
Une seconde série d'essais de méme type est effectuée en réalisant cette
fois ci un flash thermique aprés chaque sollicitation. Seuls les résultats de
cette deuxi€éme série sont exploités dans la suite.

(o]
T (°C) &
* S 80 .
& el Rq: e signifie que I'éprouvette
e ] a subi un flash thermique
% a0
0,\
2
7
¢
-1.6
.
I temps
| B
I
:
1
I
I
I
|
|
:
# : | Py
2 (MPa) % 60
%

Fig.IV-7: Séquence récapitulative des essais effectués sur le
monocristal.

IV.3.2 - SUPERELASTICITE

On choisit la vitesse de traverse suffisamment faible .(1mm/min) pour
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CHAPITRE IV: Résultats expérimentaux pour un alliage CuAlBe

supposer des conditions de chargement quasi-statique [E96].

Afin de ne pas engendrer de plasticité ou une transformation - a
(fig.IV-6), le critere de passage de la charge a la décharge est de 8% de
déformation mesurée par l'extensométre. L'arrét 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).

160 T T | — T T T T T T T T T T T T
80°C .

——

140 T / ]

120 >
L //’7 60°C ]

§ 100 T / ]
?9/ | -
£ 80 S .
g - L 40°C ]
g [ ]
@) N

60 T ]

> 20°C

i
X
X

20 T
| ﬁrc j
0 P C e L
o VY 2 * 4 6 T 8 10

Déformation (%)

Fig.IV-8: Courbes de traction superélastique pour le monocristal CuAlBe a
différentes températures.

Le modu_le d'Young, mesuré sur les courbes, donne: E=2 104 MPa.
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CHAPITRE IV: Résultats expérimentaux pour un alliage 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)

" Austénite

Fig.IV-9: a) Photographie du début de la transformation
martensitique dans un monocristal CuAlBe (Grossissement: *50) et
b) Schématisation d'aprés observations expérimentales de la
formation de la martensite dans un monocristal [B96].
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CHAPITRE IV: Résultats expérimentaux pour un alliage CuAlBe

En traction uniaxiale, la martensite formée est normalement constituée

d'une seule variante [DKT74](fig.IV-9); la mieux orientée par rapport au

repére du chargement. La transformation de phase se réalise 2 contrainte
quasi-constante. Le plateau de la transformation est horizontal pour 80°C,

il est moins marqué pour les températures plus faibles:-40°, 20° et 7°C.

Deux phénomenes distincts peuvent expliquer cette 1égére pente.

* D'une part, il est possible que les contraintes locales associées 3
I'apparition de la premiére variante sont supérieures a la contrainte
externe et entrainent ainsi l'apparition d'une seconde variante.

* D'autre part, il est également possible que 1'échantillon se transforme
d'une mani¢re plus homogene 2 basse contrainte qu'aux contraintes plus
€levées. 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'extensométre. Par rapport & une
transformation hétérogéne ol une variante croit dans la zone de mesure
(et pour une méme contrainte appliquée), la déformation mesurée sera
plus faible.

L'hystérésis augmente sensiblement pour les essais 3 60° et 80°C. Elle est
d'environ 25 MPa pour les essais a 20 et 40°C (mesurée a 4% de
déformation), ce qui correspond a celle obtenue par d'autres
expérimentateurs sur des alliages CuAlBe de composition différente
[HEP94]. L'augmentation de I'hystérésis aux essais effectués a 60 (36
MPa) et 80°C (58 MPa) provient sirement d'une seconde transformation
martensitique (B'—a') qui se produit a hautes contraintes. La contrainte
seuil de la transformation inverse o'—f' de cette seconde martensite (o)
étant inférieure 4 celle de la premiére (B"), cela explique 1'augmentation de
I'hystérésis.

Ces essais sont réalisés a 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
€lastique est égale a 3 10-4 s-1. Les vitesses de déformation dans le
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CHAPITRE IV: Résultats expérimentaux pour un alliage CuAlBe

domaine de transformation varient suivant la température de l'essai (tab.IV-
11). Cependant cette variation ne peut pas étre responsable des différences
de pente observées lors des essais. En effet, il est connu que l'influence est
inverse: plus la vitesse de déformation est importante, plus la pente
s'accroit [DDA78].

%% /0
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Fig.IV-10: Courbes de déformation en fonction du temps des essais
superélastiques a différentes températures pour le monocristal.

L'irrégularité des courbes (notamment 4 80°C) provient de déformations
ayant lieu en dehors de la zone de mesure de l'extensométre. La
déformation obtenue est alors a caractére plus homogeéne a travers

I'échantillon..

T® de I'essai (°C) 7 20 40 60 80
Vit. de déf. &1 Oy 1,6103| 1,6 103 2,1 10-3| 2,1 10-3| 3,2 10-3

Tab.lV-11: Vitesses de déformation mesurées pour les essais isothermes
Sur monocristaux a vitesse de traverse imposée constante.
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CHAPITRE IV: Résultats expérimentaux pour un alliage CuAlBe

Pour une méme vitesse de déplacement de la traverse, on obtient des
vitesses de déformation différentes suivant la température de l'essai.
Pendant un méme incrément de temps et par conséquent un méme taux de
déformation globale de I'éprouvette, la déformation mesurée a 7°C est
deux fois plus faible qu'a 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.

1V.3.3 - FLUAGE ANISOTHERME

Une fois 'éprouvette mise en place, l'essai démarre par l'application 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 I'éprouvette. Le dispositif expérimental ne permet pas
d'intervenir au niveau des vitesses de refroidissement et de chauffage et par
conséquent, sur les vitesses de déformation (fig.IV-12). La courbe
température(temps) permet de mesurer pour le refroidissement les
gradients de température suivants:

o -6 K/minute dans le domaine de température [60°,-5°C] et

¢ -3 K/minute dans le domaine de température [-5°,-60°C].

La vitesse de chauffage est de 12 K/minute.

Les vitesses de déformation sont au maximum de ¢l =1,65. 10_4 pour
l'essai & Zimp = 60 MPa, ce qui correspond 2 la 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 1

et 60 MPa. Les courbes obtenues sont typiques du comportement
anisotherme d'un alliage & mémoire de forme (fig.IV-13).
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Fig.1V-12: Evolution de la température (a) et de la déformation
(b) en fonction du temps lors des essais de fluage anisotherme du
monocristal CuAlBe.

Les températures de transformation sont fonction de la contrainte appliquée
(fig.IV-13). I faut noter que la déformation maximale de transformation
obtenue dépend également du niveau de contrainte (fig.IV-14). .

Ce phénoméne est en accord avec le mécanisme d'accommodation des
variantes de martensite. En 'absence de contraintes ou lorsque celles-ci
sont trés faibles, les variantes formées ne sont pas orientées (favorisées
mécaniquement), elles ont alors tendance a s'accommoder afin de
minimiser I'énergie élastique.
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Fig.IV-13: Essais de fluage anisotherme pour un monocristal CuAlBe a
différentes contraintes imposées constantes.
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Figure IV-14: Déformation maximale de transformation en fonction de X

appliquée lors d'essais de fluage anisotherme pour le monocristal

CuAlBe.
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CHAPITRE 1V: Résultats expérimentaux pour un alliage CuAlBe

On peut scinder la courbe IV-14 en trois parties:

* Au-dessus de 20 MPa, la courbe tend a se saturer pour une valeur
proche de 10%, valeur obtenue pour une transformation monovariante
et pour un chargement superélastique. Ce résultat s'interpréte comme
l'effet de la contrainte qui oriente et favorise la variante la mieux
orientée par rapport au repére du chargement: dans ce cas, la
transformation est monovariante.

* Une partie a basse contrainte (< 20 MPa) pour laquelle la déformation
décroit fortement avec la contrainte appliquée. Celle-ci, plus assez
importante, ne favorise plus une seule variante et permet 2 plusieurs
variantes de s'accommoder en faisant chuter la déformation de
transformation globale.

* Pour les trés faibles contraintes (< 5 MPa), 1'éprouvette semble
légerement éduquée. Idéalement, un fluage anisotherme sans contrainte
devrait aboutir & une transformation compléte sans déformation
macroscopique de transformation.

La courbe I'V-14 peut étre représenté sur un méme graphique que les essais
superélastiques (fig.IV-15). On note une trés bonne correspondance avec
l'essai superélastique & 7°C. Ce type de résultat est attendu par Waram
[W90]: pour un essai superélastique & une température égale a3 Ms, la
courbe de comportement (et principalement la pente de transformation)
doit correspondre a la partie linéaire a 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 & 7°C
(Ms + quelques °C, voir tab.IV-17) montre que notre échantillon s'est
légerement éduqué lors des essais de fluage anisotherme.
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Figure IV-15: Comparaison entre la courbe superélastique a 7°C et la
courbe de déformation maximale de transformation €Imax obtenue a partir
des essais de fluage anisotherme.

IV.3.4 - DIAGRAMME D'ETAT

A partir des essais précédents (superélastiques et fluages anisothermes), on
déduit le diagramme de phase contrainte-température qui permet de
caractériser cristallographiquement et thermomécaniquement l'alliage.
C'est une donnée importante pour l'utilisation des alliages 2 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 a sa détermination expérinientale. On
utilise une méthode d'intersection des tangentes schématiquement
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représentée sur la figure IV-16. La méme méthode a été utilisée pour
déterminer les lignes MiMr, AsAs', AfAy.

Contrainte X Déformation Y
A A i

1 y=32
T=T

P
Déformation

; L + —

T2 Température T T2 T
Fig.IV-16: Représentation schématique de la méthode de détermination
par intersection des tangentes de la ligne de départ de la transformation
directe (MsMy).

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-18). On en
déduit les caractéristiques de la transformation (tab.IV-17).

Ligne de Equation obtenue par Température de | Pente d%T
transformation interpolation linéaire transformation (°C) (MPa K-1)
MsMs' Sup: 2=-11,2420T 55 2
Flu: 2=-8,742,0T 44 2
2=-96+20T 4,8 2
MM¢ Z=14,5+1,6 T 9.3 1,6
AsAg 2=-15,4+1,6 T 9.4 1,6
AfAr Sup: £=-17,2+1,3T 13 1,3
Flu: ¥ =-25,6+1,7T 14,7 1,7
2=-17,3+1,4T 12,6 1,4

Tableau IV-17: Caractéristiques de la transformation de l'alliage CuAlBe
monocristallin. On différencie les résultats obtenus par les essais
superélastiques (Sup) et ceux obtenus par fluage anisotherme (Flu).

-1

37 -



CHAPITRE IV: Résultats expérimentaux pour un alliage CuAlBe

Contrainte (MPa)

160

140

120

100

80

60

40

20

Température (°C)

T T T T T T ! T T T ]
- |Superélasticité /. 1
(| e MsMs'
——~-F luage ;anisoth. |
i m  MsMs' / 1
Ll x MIMf i
- o AsAs' i
I o AfAf ]
. 0, ]
-20 60 80 100

Fig.1V-18: Diagramme d'état expérimental pour l'alliage CuAlBe
monocristallin. '

Les pentes des droites de transformation représentent des valeurs courantes

pour un alliage & base de Cuivre: les valeurs proches de 2 MPa/K sont

similaires 2 celles obtenues par Hautcoeur [HEP94] pour un alliage

CuAlBe de composition légérement différente (1,9 MPa/K).

- 138 -




CHAPITRE 1V: Résultats expérimentaux pour un alliage CuAlBe

IV.4 - SUPERTHERMOELASTICITE DES
POLYCRISTAUX CuAlBe

IV4.1 - INTRODUCTION

Par rapport au monocristal, les essais sur polycristaux sont plus difficiles a
interpréter: microstructure plus complexe et nature polyvariante de la
transformation (fig.IV-19), interaction entre les grains, présence de joints
de grain font que les transitions sont moins marquées.

Fig.IV-19: Micrographie représentant les
variantes dans un grain d'un polycristal
CuAlBe. '

L'effet du cyclage est beaucoup plus important que sur les monocristaux:
forte évolution du comportement dés les premiers cycles et restauration
incompléte par flash thermique. L'utilisation d'une éprouvette unique est
donc impossible: chaque essai est réalisé sur une éprouvette différente. Un
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1éger cyclage (entre cing et dix cycles) permet d'obtenir une stabilisation du
comportement (fig.IV-20).

300 .
]
250 _‘
g E
s 200 ]
2 ]
E ; i
5 150 ]
S . 7/ ]
100 |+-4-7 .
)/ 8 B Cycle 1 |
L iy — — -Cycle5 |1
50 —— Cycle 10 [7
] —x— Cycle 20 |-
0 I:’I 1 L 1 1. 1 1 1 1 i 1 1 L1 1 1 1 1 I 1 1 1 1 | 1 1 I 1 ]
0 0,5 1 1,5 2 2,5 3 3,5
Déformation (%)
7 B T T T T T T T T T T T T T T T T T T T T T T T T
6 :
~ 5 F ]
53 C ]
= - . ]
2 4 1
E C ]
g 3 F :
A r ]
2 — --------- Cycle 1 - :
: - CYCIC 4 \ " . \ - :
1 — Cycle 5 2 N E;__,M://E—
H | —%—Cycle 6 P .
0 1111 | 111 | L1 1 1 ~|‘ 11 1 l J-r"l'.J-.----l--l-’: L_
-100 -50 0 50 100 150 200

Température (°C)

Fig.IV-20: a) Cycles superélastiques ( T=60°C) et b) Fluages anisothermes
(X=200 MPa) sur l'alliage CuAlBe polycristallin : au-dela de quelques
cycles, le comportement est stable.
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IV.4.2 - SUPERELASTICITE

On s'intéresse principalement au premier et au cinquiéme cycle.

Le critere de fin de chargement (décharge) est de 3% en déformation
mesurée par l'extensométre. Ce choix résulte d'un compromis: éviter
I'apparition de déformations plastiques et faire apparaitre clairement les
pentes de transformation martensitique. '

Comme pour le monocristal, la vitesse de déplacement de la traverse est
imposée et égale & 1 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 le tab.IV-22.
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Fig.1V-21: Graphes déformation-temps pour un polycristal CuAlBe: a)
Premiers cycles; b) Cinquiémes cycles (rapportés a la méme origine).

La vitesse de déformation moyenne est d'environ 2 104 (tab.IV-22). Pour
une méme vitesse de déplacement de la traverse, les vitesses étaient
d'environ 2 10-3 pour le monocristal. La transformation du monocristal se
déroule par l'apparition et la propagation d'une variante dans tout
I'échantillon. Quand I'extensométre mesure une déformation, on est a peu

141 -




CHAPITRE IV: Résultats expérimentaux pour un alliage CuAlBe

prés certain qu'en dehors de la zone de mesure, il n'y a pas de
transformation. A l'inverse, pour le polycristal, la transformation n'est pas
localisée mais se déroule "uniformément" dans toute I'éprouvette. La zone
de mesure de I'extensomeétre correspondant au dixieme de la longueur utile
de I'éprouvette, pour un méme accroissement de temps et don¢ un méme
déplacement de traverse, on mesure environ dix fois moins de déformation
pour le polycristal que pour le monocristal.

Température de l'essai Vitesse de déformation £ (s-1)
1er cycle 5¢me cycle
20°C 2,1 104 2,5104
40°C 1,7 104 1,84 104
60°C 1,65 104 1,75 104
80°C 1,65 104 1,8 104
100°C 1,62 104 1,75 10-4

Fig.IV-22: Vitesses de déformation lors des essais isothermes pour un
polycristal CuAlBe.

Le module d'Young E, d'aprés les courbes de traction, est d'environ
60 GPa. Si nous choisissons un coefficient de Poisson v=0,3, le module de
cisaillement | 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 a la multitude des variantes qui apparait
pendant la transformation et aux interactions intergranulaires. Elles
entrainent une déformation moindre qu'une transformation monovariante
pour un méme accroissement de contrainte.

La déformation qui subsiste lorsque le matériau n'est plus sollicité
mécaniquement (fig.IV-23b) est attribuée 4 une déformation plastique qui
se produit localement dans 1'échantillon [PS84] (notamment aux joints de
grain) et a de la martensite piégée dans 1'austénite [C88].
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Fig.1V-23: Courbes de comportement isotherme pour plusieurs
températures de l'alliage CuAlBe polycristallin: a) Premiers cycles. b)
Cinquiémes cycles.
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~

L'hystérésis mesurée a 1,5 % de déformation (Ac), la' pente de
transformation (69) et la contrainte seuil de transformation (Msg) sont

relevées pour les cycles 1 et 5 dans le tableau IV-24.

Température (°C) 20 ] 40 | 60 | 80 | 100
Ac (MPa) Cyclel | 83 | 67 | 59 | 55 | 78
Cycle5 | 67 | 55 | 46 | 42 | 50
6% (MPa) Cycle 1 | 2085 | 3285 | 2657 | 2543 | 2228
Cycle 5 | 3943 | 4428 | 4000 | 3828 | 4171
Mso (°C) Cyclel | 133 | 170 | 207 | 252 | 322
Cycle5 | 85 | 142 | 174 | 226 | 278

Tab.IV-24: Evolution des caractéristiques de la transformation
martensitique avec la température en traction uniaxiale pour un alliage
CuAlBe polycristallin.
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Fig.IV-25: Evolution de I'hystérésis Ao (a) et de la pente 9 (b) en
fonction de la température de l'essai superélastique pour l'alliage
CuAlBe polycristallin.

Il existe un intervalle de température [60-80°C] pour laquelle I'hystérésis
de la transformation est minimale, quel que soit le cycle (fig.IV-25a). Pour
des essais réalisés a des températures inférieures, 1'accroissement de
I'hystérésis-est du principalement a de la martensite piégée, visible sur les
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courbes de comportement 1V-23. Pour l'essai a 100°C, I'accroissement de
AG est attribué 2 la présence d'une seconde transformation martensitique
(B'— ) lors du chargement. La contrainte seuil de retour a la phase
austénitique de o' étant inférieure a celle de PB', elle provoque
l'accroissement de AcC.

La pente de transformation 89 est quasiment constante au cinqui¢me cycle.

Un léger cyclage permet donc de stabiliser cette valeur 2 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.IV-27). Apres la
mise sous contrainte de 1'éprouvette, l'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 a
I'échantillon de subir des transformations directe et inverse complétes.

Les conséquences de la modification de la contrainte appliquée sont

multiples: tout d'abord, au niveau de I'hystérésis AT (mesurée a mi-
transformation) et de la pente 0T (|de / dT|) (tab.IV-26). -

Contrainte appliquée AT (K) 0T (K-
(MPa) Cyclel | Cycle5 | Cyclel Cycle 5
200 52,5 42 92104 6,9 104
150 39 30,7 10-3 8,2 10-4
100 31,5 34,5 8,9 104 7,5 10-4
75 24 24 8,9 104 7,9 104
50 19,5 19,5 7,5 104 7,2 104
25 12 11,7 5,2 104 6,3 10-4

Tab.IV-26: Propriétés de la transformation lors des essais de fluage
anisotherme pour l'alliage CuAlBe polycristallin.
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Fig IV-27: Courbes de fluage anisotherme de l'alliage CuAlBe
polycristallin. a) Premiers cycles; b) Cinquiémes cycles.
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Pour I'hystérésis de la transformation, la contrainte appliquée joue le méme
réle que la température lors des essais isothermes (fig.IV-28):
augmentation de 1'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 aprés cinq
cycles: elle est de 7,0 10-4 +1,2 104,
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Fig.IV-28: Evolution de '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 1'étuve pour l'essai a 25 MPa conduit A une vitesse de
déformation de 10-3. Les autres essais correspondent & 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) posséde une pente nettement plus faible, tandis que
la saturation intervient plus tardivement et pour une valeur plus faible de la
déformation: 6%. Cette valeur est la valeur maximale de transformation
obtenue pour des essais de superélasticité. Cela montre que, lorsque la

- 147 -




CHAPITRE IV: Résultats expérimentaux pour un alliage CuAlBe

contrainte appliquée est importante lors d'essais de fluage anisotherme, le
comportement doit étre similaire au comportement superélastique.
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Fig. IV-29: Déformation en fonction du temps lors d'essais de
fluage anisotherme pour l'alliage CuAlBe polycristallin: a) 1ers
cycles; b) 5émes cycles (ramenés a la méme origine).

La différence de comportement au niveau de la contrainte maximale de
transformation est importante suivant la nature cristéllographique de
l'alliage (fig.IV-30). Pour le monocristal, de trés faibles contraintes
suffisent a privilégier la variante la mieux orientée, conduisant 3 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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ne réussissent pas a transformer complétement 1'échantillon. Géné 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 légére accommodation, interne aux ‘grains du
polycristal, réduit la déformation maximale de transformation du

polycristal.
10 T T ‘ 1. _‘ T T T T T T T T T T T T T T T
i " Monocristgl 1
8

L Cycle 5 .

lycristal

Contrainte (MPa)

Fig.IV-30: Evolution de la déformation maximale de transformation en
fonction de la contrainte appliquée pour l'alliage CuAlBe
polycristallin.

Le diagramme d'état (ligne MsMs', MfMr, AsAs' et AfAr) est tracé pour
le polycristal. On différencie les points obtenus par les essais
superélastiques et ceux déterminés a partir des essais de fluage ahisotherme
(fig.IV-31). Les courbes utilisées pour obtenir ce diagramme sont relatives
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aux premiers cycles. Les pentes des lignes de transition sont proches de
2 MPa K-1 (tab.IV-32).
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Fig IV-31: Diagramme d'état expérimental de l'alliage CuAlBe
polycristallin.

Les lignes de départ des transformations (MsMg' et AgAg) 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
MfMr et AfAf ne sont pas aussi nettement définies.
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Ligne de Equation obtenue par Température de Pente d%T
transformation interpolation linéaire transformation (°C) (MPa K-1)

MsMg Sup: X=78,7+2,3T -34.5 ' 2,3
Flu: X=723+22T -33 22
2=73,2+2,3T -31,5 2,3
MMr X=226,8+59T -38,3 5,9
AsAs' X=759+2,8T -26,9 2,8
AfAf Sup: £=-157+2,2 T 7,2 2,2
Flu: X=33,0+1,5T 21,4 1,5
2=20,5+1,7T -12,1 1,7

Tableau IV-32: Caractéristiques de la transformation de l'alliage CuAlBe
polycristallin. On différencie les résultats obtenus par les essais
superélastiques (Sup) et ceux obtenus par fluage anisotherme (Flu).

IV.4.4 - INFLUENCE DE LA VITESSE DE SOLLICITATION

L'effet de la vitesse de sollicitation a été réalisé sur un pblycristal CuAlBe
a 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 (2,3 103 s-1) et 100 mm/min. (1,4 102 s-1).

La pente de transformation augmente avec la vitesse de déformation. Ceci
semble justifié si I'on considére que plus la vitesse de déformation est
importante, plus les échanges de chaleur de 1'éprouvette vers 1'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. A I'inverse, une vitesse de déformation
importante entraine un accroissement de température dans 1'éprouvette, ce
qui se représente dans le diagramme d'état contrainte-température par un
trajet de chargement différent (fig.IV-34). Ainsi, pour un méme niveau de
contrainte, la déformation obtenue lors d'un essai a vitesse de sollicitation
rapide sera plus faible que pour un essai 2 vitesse de sollicitation lente.

On note également une augmentation de 27 MPa de la contrainte seuil de
transformation pour l'essai a vitesse de déformation importante. Cette
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augmentation est supérieure i 1'élévation attendue de température dans
I'éprouvette (10 degrés au maximum, ce qui correspond a 20 MPa).
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Fig.IV-33: Influence de la vitesse de sollicitation sur l'alliage CuAlBe
polycristallin pour un essai @ T=60°C. a) Cycle 1, b) Cycle 15.
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ig. IV-34: Représentation schématique de l'influence de la vitesse
de sollicitation 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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produit intéressant pour des applications industrielles. Au niveau de son
comportement superthermoélastique, il est capable de subir des
déformations réversibles d'environ 5%. Il peut en subir de plus importantes
mais il est nécessaire alors d'étudier plus précisément la seconde
transformation de phase B' -> o' qui permet d'obtenir de telles
déformations.

Les résultats présentés dans ce chapitre permettent de caractériser certaines
données du matériau, qui vont étre introduites dans le modgle. Les résultats
expérimentaux présentés dans ce chapitre vont étre confrontés aux résultats
de la simulation numérique par transition d'échelle appliquée a un tel
alliage.
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L'objet de ce chapitre est de présenter les résultats numériques
obtenus en appliquant le modéle autocohérent a des alliages
CuZnAl et CuAlBe. 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 paramétres est mis en évidence.

V.1 - INTRODUCTION

La modélisation du fluage anisotherme élaborée au chapitre III est a

l'origine de 1'écriture d'un programme informatique FORTRAN 77. Le

programme développé pour le comportement superélastique isotherme a

servi de base a ce travail. En annexe 3, on trouve certaines caractéristiques

propres a ce programme et les principales difficultés rencontrées. Ce
chapitre présente les résultats numériques obtenus.

Le comportement superthermoélastique de deux alliages a été étudié:

* Un alliage de type CuZnAl, dont le comportement superélastique
isotherme a fait 1'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, a 1'échelle de 1'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.

A une échelle plus fine, I'évolution de paramétres 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 1'évolution de la

contrainte interne, de la déformation, de la fraction de martensite et
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I'évolution des différentes variantes dans chaque grain au cours du
chargement.

V.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 modéle
autocohérent appliqué aux alliages 8 mémoire de forme ont été appliqués
avec succes a ce type d'alliage [E94].

V.2.1.1 - Données utilisées

Les modules thermoélastiques sont le module de cisaillement
n=30 GPa, le coefficient de Poisson v=0,3 et le coefficient de dilatation
thermique o=15 10-6 K-1.
La structure polycristalline est décrite par 100 grains sphériques, de méme
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 [2 11 12] (tab.V-1). Ces
variantes forment six groupes autoaccommodants de quatre’ variantes.
L'amplitude de déplacement g est de 0,23. Ces caractéristiques
cristallographiques sont donnés par DeVos et al. [DAD78].
Le coefficient B est égal 3 0,2 MPa/K [DKT74].
La matrice d'interaction H"M est constitué de deux types de termes:
El Amrani a déterminé les valeurs Hl=u/1000 pour les variantes
compatibles et H2=11/200 pour les autres [E94].
Les résultats obtenus sont comparés a des essais expérimentaux réalisés par
Vacher [V91] en superélasticité et par Leclercq [LBL94] et Bourbon [B94]
en fluage anisotherme. L'alliage testé posseéde la composition suivante (en
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% massique): 25,57% Zn et 4,09% Al. Ses températures de transformation,
obtenues par mesure de résistivité, sont les suivantes: Ms=40°C, Ar=52°C
(soit, d'apres la relation 111.44: Fc=1,2 MPa)

Variante nl n2 n3 ml m?2 m3
1 -0,182 0,669 0,721 -0,165 | -0,737 .| 0,655
2 -0,182 0,721 0,669 -0,165 | 0,655 -0,737
3 0,182 0,669 0,721 0,165 -0,737 0,655
4 0,182 0,721 0,669 0,165 0,655 -0,737
5 -0,669 | -0,182 0,721 0,737 -0,165 0,655
6 -0,721 -0,182 0,669 -0,655 | -0,165 | -0,737
7 -0,669 0,182 0,721 0,737 0,165 0,655
8 -0,721 0,182 0,669 -0,655 | 0,165 -0,737
9 -0,182 | -0,669 0,721 -0,165 0,737 0,655
10 -0,182 | -0,721 0,669 -0,165 | -0,655 | -0,737
11 0,182 -0,669 0,721 0,165 0,737 0,655
12 0,182 -0,721 0,669 0,165 -0,655 | -0,737
13 0,721 -0,182 0,669 0,655 -0,165 | -0,737
14 0,669 -0,182 0,721 -0,737 | -0,165 0,655
15 0,721 0,182 0,669 0,655 0,165 -0,737
16 0,669 0,182 0,721 -0,737 | 0,165 0,655
17 0,669 -0,721 0,182 -0,737 | -0,655 0,165
18 0,721 -0,669 0,182 0,655 0,737 0,165
19 -0,669 0,721 0,182 0,737 0,655 0,165
20 -0,721 0,669 0,182 -0,655 | -0,737 0,165
21 -0,721 -0,669 0,182 -0,655 | 0,737 0,165
22 -0,669 | -0,721 0,182 0,737 -0,655 0,165
23 0,721 0,669 0,182 0,655 -0,737 0,165
24 0,669 0,721 0,182 -0,737 | 0,655 0,165

Tableau V-1: Définition des normales aux plans d'habitat et des
directions de transformations utilisées pour décrire la
cristallographie de la transformation martensitique dans les
alliages a mémoire de forme de type CuZnAl [DAD78].
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V.2.1.2 - Résultats

On compare successivement (planche V-2) un essai en superélasticité
4 56°C, des essais de fluage anisotherme a 48, 65, 80, 100 et 124 MPa aux
modélisations numériques correspondantes.
On constate que le modele décrit a 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 parametre nouveau.
Les résultats superélastiques ayant déja 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):

« La pente de transformation |de/dT| (8T) mesurée pour la partie linéaire
(entre 1 et 2% de transformation) pour la transformation directe.

» L'hystérésis en température AT mesurée a 1,5% de déformation.

e La température de transition Mg.

e La déformation maximale de transformation ¢ Tmax

Les températures de transition M‘S’ de chaque essai obtenues

numériquement sont conformes a celle déterminées expérimentalement: les
erreurs en valeur absolue ne dépassent pas 10%.

La valeur absolue de la pente de/dT est tracée fig.V-4a. On remarque que
la valeur obtenue pour l'essai expérimental a 65 MPa ne s'inscrit pas dans
la relation décroissante qui apparait pour les autres essais. Hormis pour
cette valeur de 65 MPa, la correspondance numérique est bonne, bien

qu'aucune décroissance ne soit observée.
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Planche V-2: Confrontation Expérience-Modélisation pour un alliage
CuZnAl polycristallin. a) Traction superélastique a T=56°C. et de b a f)
Essais de fluage anisotherme a 49, 65, 80, 100 et 124 MPa.
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48 MPa |65MPa |80MPa |100 MPa | 124 MPa
Mg Exp: 38,5 494 55,6 61,2 1| 70
(°C) Num: | 40,8 45,8 54,6 62,8 72,9
Erreur relative (%) +6 7 2 +3 +4
oT Exp: |1,510-3]|2,1103|1,4103| 1,3103| 1,1 103
(K-H Num: | 1,310-3|1,310-3|1,310-3| 1,3103| 1,3103
Erreur relative (%) -13 -38 -7 +18
AT Exp: 10,8 18,6 244 25,8 28,8
(K) Num:| 17,3 21,7 20,8 224 21,2
Erreur relative (%) +60 +17 -15 -13 -26
gTmax Exp: | 2,08 | 244 | 289 | 333 | 332
(%) Num: | 2,57 2,69 2,78 2,84 2,94
+23,6 +10,2 -3,6 -14,5 -11,6

Erreur relative (%)

Tableau V-3: Confrontation Expérience-Modélisation et erreur relative
pour les caractéritiques de la transformation de l'alliage CuZnAl

polycristallin.
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Fig. V-4: Evolutions expérimentale et numérique de a) la 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 a 1% de déformation croit expérimentalement avec la
contrainte appliquée lors du fluage anisotherme (fig.V-4b).
Numériquement, cet effet n'est pas trés bien modélisé, la tendance étant
plutdt une hystérésis constante et donc indépendante de la'contrainte
appliquée. Cette erreur est trés certainement liée a la valeur de la
déformation maximale de transformation, elle-méme incorrectement
modélisée (fig.V-5). Pour cette valeur de eTmax ]a tendance expérimentale
est analogue a celle déterminée au chapitre précédent sur un alliage
CuAlBe, a savoir: une premicre phase linéaire (pour les contraintes
inférieures a 100 MPa) et une saturation de €Tmax pour les contraintes plus
importantes. Numériquement, la saturation intervient i une valeur plus
faible de la déformation et correspond a des valeurs d'hystérésis inférieures
aux valeurs expérimentales. Aux faibles niveaux de contrainte (X<70MPa),
I'hystérésis mesurée a partir des courbes expérimentales est inférieure
celle obtenue sur les courbes numériques, la déformation de transformation
expérimentale est également plus faible.
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Fig. V-5: Evolution expérimentale et numérique de la déformation
maximale de transformation avec la contrainte appliquée en fluage
anisotherme pour un alliage CuZnAl polycristallin.
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Les écarts entre les valeurs expérimentale et numérique restent néanmoins
raisonnables dans l'intervalle de contrainte étudié. La modélisation adoptée
représente de facon satisfaisante les grandes tendances du fluage
anisotherme. Le méme modele est capable de décrire 1a 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
[F93]. Plus stable que l'alliage CuZnAl, il peut développer a l'état
polycristallin, une déformation macroscopique de transformation plus
importante (jusqu'a 6% au lieu de 2 a 3% 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

'Université de Metz par F. Moreau [M96].

V.2.2.1 - Données utilisées

Le comportement thermomécanique de 1'alliage CuAlBe utilisé dans
cette étude a été caractérisé au chapitre précédent. Les modules
thermoélastiques sont le module de cisaillement p=30GPa, le coefficient de
Poisson v=0,3 et le coefficient de dilatation thermique o=15 10-6 °C-1. Les
températures de transformation obtenues expérimentalement a partir du
diagramme d'état (fig.IV-31) sont: Ms=-30°C, Af=-12°C. La force critique
Fc est égale a 1,8 MPa (Eq.III.44). D' apr¢s 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 €gal a 0,2 MPa/K. La matrice d'interaction
Hnm est constitué de deux types de termes: HI=p/350 pour les variantes
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compatibles et H2=1/70 pour les autres. La structure polycristalline est
décrite comme pour l'alliage précédent par 100 grains sphériques, de méme
volume et dont les orientations cristallographiques sont choisies
aléatoirement (matériau non texturé).

Variante nl n2 n3 ml m?2 m3
1 -0,168 0,688 0,705 -0,151 | -0,904 0,846
2 -0,168 0,705 0,688 -0,151 0,846 -0,904
3 0,168 0,688 0,705 0,151 -0,904 0,846
4 0,168 0,705 0,688 0,151 0,846 -0,904
5 -0,688 | -0,168 0,705 0,904 | -0,151 0,846
6 -0,705 | -0,168 0,688 -0,846 | -0,151 -0,904
7 -0,688 0,168 0,705 0,904 0,151 0,846
8 -0,705 0,168 0,688 -0,846 | 0,151 -0,904
9 -0,168 | -0,688 0,705 -0,151 0,904 0,846
10 -0,168 | -0,705 0,688 -0,151 | -0,846 | -0,904
11 0,168 -0,688 0,705 0,151 0,904 0,846
12 0,168 -0,705 0,688 0,151 -0,846 | -0,904
13 0,705 -0,168 0,688 0,846 | -0,151 -0,904
14 0,688 -0,168 0,705 -0,904 | -0,151 0,846
15 0,705 0,168 0,688 0,846 0,151 -0,904
16 0,688 0,168 0,705 -0,904 | 0,151 0,846
17 0,688 -0,705 0,168 -0,904 | -0,846 0,151
18 0,705 -0,688 0,168 0,846 0,904 0,151
19 -0,688 0,705 0,168 0,904 0,846 0,151
20 -0,705 0,688 0,168 -0,846 | -0,904 0,151
21 -0,705 | -0,688 0,168 -0,846 | 0,904 0,151
22 -0,688 | -0,705 0,168 0,904 | -0,846 0,151
23 0,705 0,688 0,168 0,846 | -0,904 0,151
24 0,688 0,705 0,168 -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 transformation martensitique dans les
alliages a mémoire de forme de type CuAlBe [M96].
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V.2.2.2 - Résultats

Aucune étude similaire a l'alliage CuZnAl [E94] n'a été faite sur
l'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.

100 °C 80 °C 60 °C 40 °C 20°C

Pente 6> Exp: | 2330 2803 2910 3203 2200
(MPa) Num: | 3100 2980 2867 2400 2483

Erreur relative (%) +20,2 +6,3 -1,5 -25,1 +12,9
Hystérésis A Exp: 78 35 59 67 83

(MPa) Num: 50 52,7 51,2 53,8 53,2

Erreur relative (%) -35,9 4,2 -13,2 -19,7 -35,9

Contrainte seuil Exp: 322 252 207 170 133
M$ (MPa) Num:| 300 | 253 | 207 | 16l 109
-8 -04 0 -5,3 -18

Erreur relative (%)

Tableau V-7: Confrontation Expérience-Modélisation et erreur relative
pour trois caractéritiques de la transformation lors d'essais de
superélasticité de l'alliage CuAlBe polycristallin.

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 fidele a la réalité
expérimentale.

On représente les évolutions expérimentale et numérique de la pente et de
I'hystérésis (fig.V-9) avec la température de l'essai superélastique. Les
écarts sont faibles au niveau de la pente (fig.V-9a) qui, de plus, tend a se
stabiliser avec les cycles lors des essais expérimentaux (fig.IV-25).
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Fig. V-9: Evolutions expérimentale et numérique de a) la pente 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 extrémes (20 et 100°C). A ces températures, des phénomeénes non
pris en compte dans le modele peuvent intervenir: plasticité et seconde
transformation de phase & 100°C, martensite piégée et réorientation 2
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 trés bon accord entre les
courbes de comportement expérimentales et numériques (Planche V-8).

On confronte aussi les résultats expérimentaux et les simulations par
l'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-10f) montre qu'a nouveau, les résultats de modélisation sont
inférieurs aux résultats expérimentaux pour les plus faibles contraintes et
supérieurs a hautes contraintes.
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Planche V-10: Comportement en fluage anisotherme: confrontation
Expérience-Modélisation pour un alliage CuAlBe polycristallin. a)
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50 MPa | 75 MPa | 100 MPa | 150 MPa | 200 MPa
T® de transition Exp: -10,9 -3,1 8,7 36,2 59,8
Mg (°C)  Num:| -113 | 58 | 29 | 286 | 436
Erreur (°C) 04 -2,7 -5,8 -7,6 -16,2
Pente 67  Exp: |7,5104) 8,9104(89104| 103 |92104
(K- Num: | 10-3 10-3 10-3 10-3 19,9104
Erreur relative(%) +33,3 +12,4 +12,4 +37,6
Hystérésis AT Exp: 19,5 24 31,5 39 52,5
(K) Num: | 21,9 26,2 27,5 30,1 30,8
Erreur relative(%) +12,3 +9,2 -12,7 -22,8 41,3
g Tmax Exp: 1,33 2,21 2,75 4,78 5,25
(%) Num:| 2,57 2,9 3,23 3,41 3,65
Erreur relative(%) +932 | +312 | +174 | 286 -30,5

Tableau V-11: Confrontation Expérience-Modélisation et erreur relative
pour les caractéristiques de la transformation par fluage anisotherme de
l'alliage CuZnAl polycristallin.
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Fig. V-12: Evolutions expérimentale et numérique de a) la pente de
transformation et de b) l'hystérésis de la transformation d'un alliage
CuAlBe polycristallin par fluage anisotherme.
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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 l'ajout de parametres par rapport aux
résultats en superélasticité isotherme. Les seuils de transition et les pentes
de transformation sont bien définis, l'erreur la plus importante est réalisée
au niveau de l'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 a 4%, or elle peut atteindre 5% expérimentalement.
On remarque (planche V-10, fig.a et b) que dans ce cas, I'hystérésis
expérimental est supérieure a celle obtenue par modélisation alors que dans
les autres cas, l'accord est correct. Ce résultat semble indiquer que la
transformation Bp'—o joue un role important dans ces alliages. Cette
seconde transformation, qui se produit & des contraintes élevées permet
d'accroitre fortement la déformation des monocristaux (jusqu'a 20%) mais
accroit I'hystérésis également. L'étude microstructurale du §V.3 permet
d'expliquer l'origine des écarts observés a basse contrainte.

V.2.3 - INFLUENCE DE LA VITESSE DE SOLLICITATION

On peut facilement étudier les deux cas extrémes. Si on considére que la
transformation se produit suffisamment lentement pour que la chaleur
latente de transformation diffuse hors du matériau, la transformation est
isotherme et 1'équation de couplage (II1.125) n'intervient pas. Les résultats
liés a ce type d'hypothése ont été étudiés jusqu'a présent. A l'inverse, si on
considére un processus suffisament rapide pour qu'aucun échange de
chaleur avec l'extérieur puisse se produire, le processus est adiabatique et
1'élévation de température qui en résulte est donnée par I'équation de
couplage (II1.125).
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V.2.3.1 - Cas des alliages CuZnAl

Une premiere validation consiste en la comparaison du modele 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 [CD92]: un dispositif de thermographie
infrarouge permettant une mesure précise du champ de température de
I'éprouvette est couplé a une machine de traction. |
L'alliage utilisé est caractérisé par les températures de transition suivantes:
Ms=15°C et Ar=19,5°C. La pente des droites de transition est de I'ordre de
2 MPa/K. Les caractéristiques thermoélastiques sont: E=70 GPa, v=0,33,
0=18.10-6 K-1, p=7700 kg/m3, C¢=393 J/kg/K. La température ambiante
To est de 30°C.

Les courbes expériméntales de comportement et d'évolution de la
température de 1'éprouvette sont présentés sur la figure (V-13). On intégre
dans le modele I'équation de couplage (III.126) qui permet de déterminer
les évolutions de température avec 1'accroissement de fraction volumique.
En ajustant le parameétre 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
'expérimentation (V-14). Dans ce cas, h=50000 J/m3/K.

a b
100 5.0
j o (MPa)
80:
603
-]
&
L 40
[
20°
03
Y 3 £ (o/a)
0.00 | 0.50 T 150 1.50
Strain

Fig. V-13: a) Courbe de comportement et b) Réponse en température pour
un essai superélastique sur un alliage CuZnAl polycristallin.

-173 -



CHAPITRE V: Résultats numériques

100 [ T 1T 177 LI B L T 1T ] 5 i L T TT LI BN | T 17T T 77T T T ]

o At =

g 0 // : e A SR
S /

2 ® i / / ] A , \\\ 7 \\\ 1

= L 4 i . 4

jéi 40 / / 1 -1 i : V \ i

S o ] - \/

20 v e : -3 —

i B Déformation (%) 7

} i Variation de temp. (K) ||

oK1 L1 11 | | -5 . S S - T T T T T T T TT T I 1T
0 0,5 1 1,5 2 0 02 04 06 08 1 1,2

Déformation (%)

Fig. V-14: a) Courbe de comportement et b) Réponse en température pour
une simulation d'essai superélastique sur un alliage CuZnAl polycristallin.

V.2.3.2 - Cas des alliages CuAlBe

Une deuxiéme validation de ce type d'essai a été réalisée en utilisant
les résultats expérimentaux du paragraphe IV.3. Les caractéristiques
supplémentaires a 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 été effectuée
mais l'utilisation de deux vitesses de sollicitation différentes permet de
visualiser les effets de l'augmentation de température de I'éprouvette sur les
courbes de comportement lors d'essais de traction. On retrouve fig.V-15a

les résultats d'essais expérimentaux superélastiques a 60°C (cycle 1)

réalisés pour des vitesses d'avance de la traverse de 0,1 et 100 mm/min.

Les vitesses de déformation correspondantes sont de 2,3 10-5et 1,4 10-25-1.

Numériquement, on simule deux essais (fig.V-15b):

» Un essai pour lequel la température de I'échantillon reste constante.
Dans ce cas, on considére que toute la chaleur est dissipée vers
l'extérieur. La sollicitation est isotherme et correspond au cas d'une
vitesse de sollicitation tres lente.

e Un second essai dans lequel on considere que les dégagements et
absorptions de chaleur accompagnant les transformations directe et
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inverse restent confinés dans le matériau. La température de
'échantillon évolue en conséquence. On est alors en présence d'une
sollicitation adiabatique, c'est le cas d'un test a vitesse de sollicitation
tres rapide ol la chaleur n'a pas la possibilité de se dissiper.
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Fig. V-15: a) Influence de la vitesse de sollicitation (expérimentale) et b)
Résultats de simulation pour un alliage CuAlBe polycristallin a T=60°C.
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Expérimentalement, la contrainte de transformation augmente de 14%, cet
effet n'est pas représenté numériquement (elle est la méme pour les deux
simulations). De méme, 1'évolution de la valeur de l'hystérésis n'est pas
obtenue: +57% expérimentalement, alors que numériquement celle-ci
diminue de 6%. 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 l'hystérésis
quand la vitesse de déformation augmente.

La pente de transformation évolue dans le bon sens..De plus,
quantitativement I'évolution est trés proche: +24,7 % expérimentalement et
+28,4 % pour la simulation numérique. L'augmentation de température de
5°C dans 1'échantillon déterminée numériquement est en accord avec les
mesures effectuées sur des alliages CuZnAl. Les caréctéristiques des
différentes courbes sont reprises dans le tableau V-16.

Expérience Modélisation
2310551 | 1,4102s1 | Isotherme | Adiabatique
00 (MPa) 2286 3086 (+35%) 2571 3657 (+42%)
Ac (MPa) 62 96 (+54%) 523 51,9 (-0,8%)
Msg (MPa) 210 240 210 207

Tableau V-16: Confrontation Expérience-Modélisation et erreur relative
pour les caractéritiques de la transformation lors d'essais a différentes
vitesses de sollicitation.

V.2.3.3 - Conclusion

Les grandes tendances de l'influence de la vitesse de déformation sont
prises en compte sans paramétres supplémentaires. La description des
mécanismes telle qu'elle a été effectuée et modélisée suffit a décrire
correctement 1'évolution des courbes de comportement isotherme et
adiabatique. Pour un cas de sollicitation ni isotherme, ni adiabatique, des
vitesses de déformation intermédiaires peuvent €tre modélisés en
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introduisant un parameétre phénoménologique d'échange thermique avec
I'extérieur dans le modele.

V.3 - ETUDE MICROSTRUCTURALE

V.3.1 - INTRODUCTION

Jusqu'a présent, seuls des résultats concernant le comportement
macroscopique ont été présentés. L'atout du modele développé est que pour
obtenir ce comportement, il est nécessaire de déterminer celui de ses
constituants, a savoir les grains. Ainsi, tout au long du chargement, il est
possible d'enregistrer certaines de leurs caractéristiques et d'avoir alors
acces a ce que l'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
Ms+1°, Ms+40° et Ms+100°C. Le chargement s'arréte lorsque la
fraction volumique totale de martensite atteind 75%. '

* Quatre simulations d'essais de fluage anisotherme pour des contraintes
appliquées variant de 10 MPa & 500 MPa (valeurs intermédiaires: 100 et
250 MPa). La simulation stoppe a 90% de martensite formée.

Ils sont appliqués a l'alliage CuZnAl pour lequel le comportement

superthermoélastique macroscopique a été étudié (V.2.1.1).

Ces simulations ont pour buts: .

* de montrer toutes les capacités du modele et d'analyser les informations
obtenues sur: les contraintes internes, la déformation des grains,
I'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
contrainte différents.
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« de mettre en évidence les mécanismes de déformation en oeuvre lors de
ces différents trajets de chargement.

On s'intéresse dans cette étude uniquement & la transformation directe

(austénite-martensite).

1000 T T T | T T T T l T T T T T T T T
! | | A 140 °C .
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300 | <€ Fluage anisotherme |
) I iy
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0 50 100 150 - 200
Température (°C)

Fig.V-17: Représentation schématique des différents trajets de chargement
simulés.

V.3.2 - CINETIQUE ET DEFORMATION 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 paramétres macroscopiques comme la
fraction volumique de martensite et la déformation mdyenne de
transformation utilisés dans des approches phénoménologiques.

V.3.2.1 - Cinétique |
I'évolution de la fraction globale de martensite au cours de la
transformation laisse apparaitre trois stades lors du chargement (fig.V-18):
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Fig.V-18: Evolution de la Jfraction volumique totale de martensite au cours
du chargement. a) Essais superélastiques; b) Essais de fluage anisotherme.

* Au départ de la transformation, on observe une croissance progressive
des pentes df/dX et df/dT: on parle d'initiation de la transformation,
phase pendant laquelle les grains commencent successivement 3 se
transformer. Ce phénomeéne n'est pas visible pour 1'essai isotherme 2
41°C et pour l'essai anisotherme sous 10MPa, signifiant que pour ces
essais, tous les grains démarrent leur transformation dés le début du
chargement.

* La phase linéaire suivante correspond a la pente de transformation: elle
correspond a des pentes sur les courbes de comportement contrainte-
déformation et déformation-température aux valeurs moyennes
suivantes: dX/dET=3500MPa et dT/dET=-750 K.

* Enfin, pour des niveaux de transformation plus importants, un effet de
durcissement est observé. Cette derniére observation est reliée a des
conditions cinématiques particuliéres: quelques grains sont alors
enticrement transformés et ne participent plus qu'élastiquement i la
déformation. Cet effet de saturation intervient aux environs de 80% de
martensite, cette valeur ayant tendance a diminuer lorsque la contrainte
macroscopique augmente. Ce résultat prédit que pour des contraintes
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macroscopiques importantes, la contrainte et la température associées a
la fin de la transformation (Mg, soit f=1) sont incorrectes et que la
transformation martensitique n'est plus le seul mécanisme de

déformation inélastique a ce niveau de contrainte.

Il est également intéressant de relier la déformation de transformation a la
fraction volumique de martensite (fig.V-19). On voit a nouveau apparaitre
les étapes de la transformation.
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Fig.V-19: Evolution de la déformation de transformation.en fonction de la
fraction volumique globale de martensite: a) Essais de superélasticité; b)
Essais de fluages anisothermes.

« La phase d'initiation de la transformation est identique pour tous les
chargements. De pente de/df=10-1, elle correspond a l'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-19a), une seconde
phase linéaire poursuit la transformation: c'est donc une transformation
homogene, 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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contrainte macroscopique n'évoluant pas, l'effet thermique
(refroidissement) est de permettre 3 des variantes d'apparaitre tout au
long de la transformation en accommodant 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
modeles phénoménologiques [P95]. 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 tres sensible  la nature du chargement thermomécanique imposé
(fig.vV-20).
Cette variable macroscopique, notée ET, est définie par la relation
suivante:

eT=—1 [eT(r)av
M

ol VM est le volume global de martensite.
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Fig.V-20: Evolution de la déformation moyenne de transformation: a)
Essais de superélasticité; b) Essais de fluage anisotherme.

- 181 -




CHAPITRE V: Résultats numériques

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 trés importante pour
les approches phénoménologiques qui ne peuvent la négliger.

La valeur € =11% obtenue pour les fractions volumiques de martensite
proches de 0 équivaut 2 un tenseur d'orientation moyen des variantes
activées R égal a 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 apparaissent. La valeur §T=8,75% est particuliere,
elle indique la fin de la phase d'initiation et le départ de la transformation
des derniers grains dont les variantes sont trés mal orientées, entrainant une
nouvelle chute brutale de la déformation moyenne de transformation. Cette
valeur de 8,75% est proche de celle obtenue en utilisant un modele 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'a 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-21). On s'apergoit que pour un
méme taux de transformation, la déformation moyenne de transformation
diminue avec la contrainte appliquée. Cette évolution montre que la
formation de structures autoaccommodantes est trés importante lors des
essais de fluage anisotherme sous faible contrainte. Cette évolution dépend
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également du taux global de martensite. Les courbes pour 1% et 90% de
fraction volumique de martensite sont qualitativement similaires aux
courbes de déformations maximales de transformation €Tmax gbtenues lors
des essais expérimentaux sur les alliages mono et polycristallins de
CuAlBe (fig.IV-30). En fin de chargement, la déformation moyenne de
transformation se rapproche de la courbe eTmax du polycristal. A 1% de
transformation, I'évolution se rapproche de la courbe du monocristal. Pour
ce taux de transformation, I'ensemble des grains du polycristal a tendance
se comporter comme des monocristaux en ne présentant qu'une variante de
martensite en transformation.

12 T T T T T T 1 T T T T T T T T T T T T T | T T T T

- % de inartensitel
1% i

..e10%

.020% |

e 40%
_______ 060% .
L e80% -

--------- 8 00%..

0 1 1 1 1 1 1 1 1 1 1 1 1 1 1 1 1 | 1 1 1 I ] 1 i 1
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Contrainte appliquée au refroidissement (MPa)’

Fig.V-21: Evolution de la déformation moyenne de transformation en
fonction de la contrainte appliquée et du taux de martensite pour les
simulations de fluage anisotherme.

V.3.3 - COMPORTEMENT INTRAGRANULAIRE

L'étude a été réalisé pour 100 grains dont les orientations
cristallographiques ont été choisies aléatoirement.
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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'hétérogénéité des champs de contrainte et de déformation a I'échelle de
I'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 extrémes sont considérés. On note dans la
suite:

o S1 I'essai superélastique a T = 140°C

e S2 I'essai superélastique a T =41°C

o FI l'essai de fluage anisotherme avec X = 500 MPa

e F2 l'essai de fluage anisotherme avec X = 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 a l'échelle de 1'échantillon. Dans notre cas, la contrainte
macroscopique imposée X est homogene. En conséquence, les
contraintes d'ordre I sont nulles.
 Les contraintes d'ordre II correspondent aux contraintes et interactions
entre les grains (intergranulaires). Le modele a transition d'échelle
utilisé permet de les déterminer (équations II1.29 et II1.53). Ce sont ces
contraintes que nous étudions par la suite. |
« Enfin, les contraintes d'ordre III correspondent aux interactions entre les
différentes variantes a l'intérieur d'un méme grain (intragranulaires).
Elles sont prises en compte dans la détermination du comportement du
grain (§111.2).

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 & 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 1'évolution de 1'état de contrainte avec
I'évolution de la transformation (Planche V-22). On réalise ceci pour trois
taux de fraction volumique globale: 10, 50 et 75%. La légende est
identique pour tous les graphes.

Dans cette partie, on privilégie I'aspect comparatif des résultats. Ainsi, la
méme échelle est utilisée pour graduer chaque graphe au détriment de
certains résultats quantitatifs.
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Planche V-22: Etats de contrainte interne pour tous les grains constituant
le polycristal en fonction de la fraction volumique de martensite dans le
grain: a) Essai S1, b) Essai S2, c) Essai F1, d) Essai F2.
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S1 et F1 sont des simulations pour lesquelles la contrainte macroscopique
est importante (500 MPa a 10% 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 apparait trés tot dans tous les grains pour
les simulations S2 et F2. En conséquence, les contraintes internes sont
homogenes 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 F1 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 possédent 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 la
fraction volumique de martensite atteint 100%. Pour 75% de martensite
globale, la contrainte interne maximale en traction est d'environ 300 MPa
et la contrainte macroscopique de 900 MPa. Le rapport /X = 1/3 semble
réaliste pour un tel chargement. Ces grains sont placés autour du pole [111]
dans le triangle standard (fig.V-23) et sont donc des grains mal orientés par
rapport au repére du chargement.

_ A l'inverse, les grains possédant les contraintes internes de
compression les plus importantes se transforment rapidement au départ
mais ne dépassent pas 60% en fin de chargement (alors que la fraction
globale de martensite est de 75%). Ces grains sont bien orientés et proches
du pole [001].

- Les grains intermédiaires (|t| =100 MPa) ont des comportements

ires différents les uns par rapport aux autres, leur transformation varie de
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40 & 100% en fin de chargement. En fin de chargement, le rapport moyen
T/Z est d'environ 0,12.

S2) Les contraintes internes développées dans les grains sont plus
homogenes, le rapport /X moyen est de 0,2 fois la contrainte
macroscopique (pour f=75%).

F1) Le comportement est similaire i I'essai S1. Des grains se transforment
beaucoup en développant des contraintes internes de traction importantes et
des grains se transforment peu pour des contraintes internes de
compression.

F2) Comportement nettement plus homogeéne pour les grains. Seuls
quelques grains développent une contrainte de compression trés
importante: -425 MPa pour le 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 3 part quelques grains particuliers, le
rapport 7/2 moyen en fin de chargement est de 5 fois la contrainte
macroscopique.

Afin d'approfondir les remarques précédentes, on représente 1'évolution de
la contrainte interne en fonction de la fraction de martensite dans le grain
pour quatre grains dont le comportement est particulierement significatif.
Leur orientation est définie par les trois angles d'Euler @1, pmax 2 |ls
sont donnés dans le tableau V-24 et représentés dans le triangle standard
(fig.vV-23).

(pl (pmax (pz
Grain 14 54,49 76,14 69,66
' Grain 20 84,15 86,89 199,18
Grain 12 232,37 23,29 29481
Grain 76 137,53 56,43 159,68

Tableau V-24: Valeurs des trois angles d'Euler définissant l'orientation
des quatre grains dont on étudie I'évolution de la contrainte interne.
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Planche V-25: Evolution de la contrainte interne au cours du chargement
pour les grains 12, 14, 20 et 76. a) Essai S1, b) Essai 82, c) Essai Fl1,d)
Essai F2.

. Le grain 76 est celui qui développe la plus importante contrainte
interne de traction dans l'essai S1. Proche du pole [111], il est trés 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 F1 (fig.V-25a et V-25c¢).
Cette contrainte interne élevée provoque une transformation rapide du
grain: il est le premier 2 atteindre 100% de martensite. Sa contrainte interne
augmente alors de fagon importante suite aux interactions avec les autres
grains qui continuent de se transformer et de se déformer.

- 189 -



CHAPITRE V: Résultats numériques

. Le grain 20: son comportement est a I'opposé du précédent. Bien
orienté (proche du péle [001]), il démarre rapidement sa transformation.
L'interaction avec le milieu environnant (les autres grains non transformés)
bloque sa transformation et génére une contrainte interne de compression -
trés importante (figs.V-25a, V-25b et V-25c). Les propriétés de ce grain
étant directement reliées & son orientation favorable par rapport ala

contrainte appliquée, les particularités de ce grain disparaissent lors de .
I'essai S2 ot 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 l'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 gram génere par contre

la plus importante contrainte interne de compression lors des essais de

fluage anisotherme (fig.V-25d). '

On s'apergoit 3 la vue des résultats précédents que l'évolution de la-
 contrainte interne est relativement similaire d'une maniére qualitative pour
les chargements superélastiques et pour le fluage anisotherme 2 haute
contrainte. Pour ces essais, I'orientation du grain semble primordiale dans
le comportement (fig.V-23 et V-26). Ces résultats sont a- r_g:-lier" d'une
maniére qualitative aux essais réalisés par Horikawa et al. ['HIMSS‘]‘ sur dés
monocristaux. Les résultats montrent que la courbe de comportement est
fortement dépendante de l'orientation cristalline du monocristal (fig.V-27).
Pour une orientation proche de [111], on observe le seuil de .tran.sformation
le plus élevé et la déformation de transformation la plus faible: ce résultat
s'applique également au grain 76 constituant notre.polycrista.l.uA l'inverse,
les orientations proches de [001] entrainent une. transformation plus
importante pour un niveau de contrainte 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.14, dont
l'orientation est proche de [011], ce qui est également confirmée par les
résultats expérimentaux.
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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 75%). On étudie la composante
(1,1) du tenseur des déformations (fig.V-28).
Les comportements sont 2 nouveau trés homogénes pour les simulations
n'engendrant pas d'importantes contraintes macroscopiques (S2 et F2).
Pour les essais S1 et F1 en début de chargement, des grains se déforment
jusqu'a dix fois plus que d'autres. En fin de chargement et pour la
simulation F1 (Contrainte macroscopique égale a 900 .MPa), on trouve
encore un rapport de deux pour les grains les plus et les moins déformés.

S1) On retrouve pour l'essai isotherme a 140°C les deux types de
comportement extrémes:

- Des grains qui tardent a se transformer et qui finalement sont les
premiers a étre complétement transformés. Ces grains (avec d'importantes
contraintes internes de traction) sont ceux qui se déforment le moins. Ils
sont proches du pdle [111].

- 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 2 la relation déformation-fraction de martensite de

la transformation d'un monocristal monovariant. Ils sont proches du pole
[001].

S2) Le comportement de ces grains est intermédiaire: nettement plus
homogene en déformation, les grains different principalement par leur
transformation. On note cependant toujours cette caractéristique: plus le
grain se transforme, moins il se déforme.
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Planche V-28: Etats de déformation pour tous les grains constituant le
polycristal en fonction de la fraction volumique de martensite dans le
grain.

F1) Comportement similaire & l'essai superélastique a2 140°C avec
cependant des niveaux de déformation inférieurs pour une méme fraction
volumique de martensite globale.
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F2) Comportement nettement plus homogene pour les 100 grains lors du
fluage anisotherme sous 10 MPa. On remarque & nouveau qu'il n'y a pas de
relation marquée entre la déformation obtenue et l'orientation du grain.

A partir de ces résultats, une remarque générale peut étre établie. Les
grains s'inscrivent toujours 3 l'intérieur d'un cone représentatif. Ce cone 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).
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Fig. V-29: Cone et propriétés de celui-ci dans lequel les relations

déformation-fraction de martensite des grains s'inscrivent.
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La branche supérieure du cone représente le comportement des grains qui
se déforment beaucoup et se transforment peu (zone a). Ils représentent
environ 1/3 des grains pour S1. Lors des essais S1, 82 et F1, ces grains
présentent un comportement typiquement monocristallin monovariant, ce
sont des grains bien orientés. La branche inférieure du cdne (zone b)
représente les grains mal orientés (1/3 des grains pour F1): ‘apparition
tardive de la martensite, accroissement de la contrainte interne (égale i la
contrainte macroscopique jusqu'a l'apparition de la premiére variante) et
finalement transformation rapide produisant peu de déformation.

On trace I'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 100%) lors dé I'essai S1 (grain
91 et 26). Ces deux grains possédent la méme déformation (4%) pour 75%
de martensite globale. On choisit €galement les grains les moins et plus
transformés (50 et 96%) a 75% de martensite pour l'essai de fluage
anisotherme S2 (grain 89 et 90). Les angles qui définissent I'orientation de
ces grains sont donnés dans le tableau V-30.

o! (max (P2
Grain 26 24,37 54,62 113,6
Grain 89 40,33 75,13 302,49
Grain 90 7,04 73,65 259,79
Grain 91 236,81 79,13 338,08

Tableau V-30: Valeurs des trois angles d'Euler définissant l'orientation
des quatre grains dont on étudie I'évolution de la déformation.

Les grains 89 et 90 sont atypiques: respectivement trés mal et trés 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 1'essai S1, ont des évolutions en déformation
et transformation similaires pour les trois autres chargements.
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Planche V-32: Representation dans le triangle standard des niveaux de déformation pour les 100 grains
constituant le polycristal et pour deux états de la transformation (f=10 et 75%).
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Planche V-31: Evolution de la déformation dans les grains 20, 89, 90 et 91
au cours des chargements: a) S1, b) 82, c) Fl et d) F2.

En définitive, nous pouvons dresser le bilan suivant:

Pour les essais de superélasticité a température constante, on différencie

trois types de grains: '

e Les grains bien orientés, proche du pole [001]. Ils sont les premiers a se
transformer et développent une contrainte interne de ‘compression
importante. Elle est due a l'environnement qui tend a 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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e Les grains mal orientés, proche du pole [111], développent une
contrainte interne de traction importante. Ils se transforment totalement
mais avec une faible déformation de transformation.

» Un troisiéme type de grains présente un comportement 1ntermed1a1re
(zone c sur fig.V-29). A la vue des représentations dans le triangle
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 a contrainte constante, les
conclusions sont plus m_odér‘ées, surtout a basse contrainte. Lorsque la
contrainte appliquée est'im-portante, la relation entre transformation et
orientation est identique. Le comportement se rapproche alors d'un
comportement superélastique. Lorsque la contrainte appliquée: est faible,
l'influence de l'orientation des grains n'est plus prépondéranté. La
contrainte interne et la déformation deviennent plus homogenes sur
l'ensemble des grains. L'analyse de 1'évolution de la microstructure
intragranulaire permet de mettre en évidence certains mécanismes.

V.3.4 - EVOLUTION DE LA MICROSTRUCTURE

On aborde ici les paramétres plus microstructuraux tels que le nombre de
grains actifs, de variantes actives ainsi que 'évolution de ces variantes dans
les grains pendant le chargement.

vV.34.1- Nombre de grams actlfs (NGA)
Les courbes d'évolution du nombre de gralns actlfs NGA (f1g V 33)
permettent d'apprécier les trois ‘stades de la transformatlon S
ae Initiation de la transformation: le nombre de grams actlfs cr01t Jusqu ‘a
sa valeur maximale de 100. Cette phase a est tres raplde lorsque la
‘temperature oula contrainte dlmmue Theorlquement sans contrainte et
pour une température égale a Ms, toutes les variantes (et tous les grains)
doivent s'activer. A des températures et des contramtes plus élevées,
l'orientation du grain par rapport au repére du chargement est le
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parametre qui définit le moment du départ de la transformation du
grain.

be Transformation homogéne: NGA=100. Elle correspond a 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 enticrement martensitiques.

rTrrrryprrrryrrrrjJrir rirrryrrrryrrrrJrrrrJrrriyg

a) i i b) ]
\ : 100 - /N T\\ . :
T 30{ \ -
< ] o ]
S 6o} : . 60 & ]
40 e - 40 | e ]
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] D s |1 ol 250MPa 1
20 | —30°C ] 200 — 100 MPa
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0 -ll 11 | I | L1 | I L1 11 | 11 4 l— 0 | N S N S S S S U S N G Y S - 11 1 1111
o 1 2 3 4 5 o 1 2 3 4 5

Déformation (%) Déformation (%)

Fig.V-33: Evolution du nombre de grains en transformation au cours du
chargement: a) Essais isothermes, b) Essais anisothermes.

Pour les essais isothermes 4 80 et 140°C, on note un renversement de la
tendance en fin de transformation. Numériquement, seules deux
possibilités sont envisageables: soit une des variantes satisfait le critére de
transformation inverse et le grain redevient actif par transformation
martensite-austénite, soit une solution énergétiquement plus faible est
apparue et une variante accroit sa fraction volumique aux dépends d'une
autre variante (dans ce cas, la fraction volumique de martensite dans le
grain reste €gale a 1).

Les courbes suivantes prouvent que cette derniére hypothése est justifiée.
Alors que la fraction volumique de martensite dans le grain 19 est égale a 1
(fig.V-34a), les variantes 7 et 10 de ce grain, aprés une phase de
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stabilisation pendant laquelle le grain n'est plus actif, se réorientent et
prolongent la transformation en réactivant le grain (fig.V-34b). Cette
activité est trés limitée cependant, la transformation par réorientation

représente 2% de la transformation totale.

T T l T T T I T T T T T T 0.3 74 T T T T T T T T T T T T 0 y 0 9 6
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i ] i ] <!
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gt g 1 Goan 0,0948
o i : 1 § L 4
@ g \ S
3 1 & ¢ g
Q T % L | E.
& 1l 3 -]
5 g 037 0,092°
5 1 £ &
£ 1 E I 7 °
I § ° L . )
ﬁ ........ el >
g 18 f | 1§
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0 1 1 [l 1 i 1 1 1 1 1 1 1 0'366 1i 1 1 1 1 1 | | 1 1 1 1 0 , 0 8 s
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Fraction globale de martensite Fraction globale de martensite

Fig.V-34: a) Eyolution de la fraction volumique de martensite dans le
grain 19 et b) Evolution des fractions volumiques des variantes 7 et 10 du
grain 19 pour l'essai superélastique a 140°C (Essai S1).

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 z€ro est une variante activée mais
elle n'est pas forcément active (exemple des variantes 7 et 10 de la fig.V-
34b quand la fraction globale de martensite est comprise entre 0,7 et 0,72).
Une variante active est une variante dont la fraction volumique évolue
pendant l'incrément de chargement étudié.

En fonction du chargement, on observe des évolutions différentes du
nombre moyen de variantes actives par grain actif (fig.V-35).
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* Pour les essais isothermes (fig.V-35a): plus la température dé 1'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 a 140 et 41°C, la
diminution de NVA par grain en fin de chargement correspond 2
l'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.

4 T 1T 1T ||||I|l|| T T B 8 rrrT1 T 17T TTTT LIS ||1'_ﬁ_

a) | ] - b) ]

s // 1 ]
e 3 o e 6 - frofden e .
s T ] /V/,' ]
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< ’ E ] ! / V\ AN ]
% o T S ‘
/. 1 E // 2 500 MPa

SA T | 0°C |1 PR I R 250MPa

1,5 - ———80°C 3 I 100 MPa

- 41°C |1 . e 10 MPa

l B 11 L1l |I||I| IIIIIlll_ 2 —'l 11,1 L T T N o s S e 0 o A s g

o 1t 2 3 4 5 0o 1 2 3 4 5

Déformation (%) Déformation (%)

Fig.V-35: Cinématique de la transformation. Evolution du nombre moyen
de variantes actives par grain au cours du chargement: a) Essais
isothermes, b) Essais anisothermes.

Une représentation dans le triangle standard permet de compléter ces
observations (fig.V-36). A chaque orientation (grain), on associe le nombre
de variantes formées. Le résultat obtenu est totalement différent suivant le
type de simulation. Lors de 1'essai superélastique & T=Mgs+100°C (S1) et
pour une fraction globale de martensite de 75%, aucun grain n'a produit
plus de six variantes. Pour l'essai de fluage anisotherme sous 10 MPa (F2),
aucun grain n'en a produit moins de 5.
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Planche V-36: Représentation dans le triangle standard du nombre de variantes activées pour les 100 grains

constituant le polycristal et pour deux états de la transformation (f=10 et 75%).
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Le nombre moyen de variantes activées par grain pour les quatre
chargements est de:

e S1 (MS+100°C): 3,51 variantes/grain.

e S2 (MS+1°C): 4,3 variantes/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 (plutét “que la contrainte
macroscopique). Pour les essais de superelastlc1te il existe toujours une
relation entre le nombre de variantes dans le grain et son orientation. Si on
rapproche ces résultats de la fig.V-23, 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
[111] (mal orientés).

Cette analyse est affinée en élaborant un critére permettant de discerner les
variantes majoritaires. En effet, pour certains grains qui générent 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 méme 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 méme nombre de variantes
activées (le) lors d'un essai de fluage anisotherme sous 10 MPa est
representee fig.V-37. En fin de chargement, le grain 11 (fig.V-37a) a
généré quatre vanantes pnnmpales (2,10, 3 et 19) tandls que le grain 4
(fig.V-37b) n'en a généré que deux (6 et 7). '
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Fig.V-37: Evolution des variantes de martensite dans deux grains
possédant le méme nombre de variantes activées lors d'un essai de fluage
anisotherme & 10 MPa: a) Grain 11, b) Grain 4.

Afin de négliger les variantes de plus faibles fractions volumiques qui ne
participent que faiblement & la microstructure, on établit un eritére de choix
qui ne conserve que les variantes majoritaires, Ce eritére est le suivant: -

- |Dans un grain qui posséde n variantes activées (n>1),
Soit fn 1a fraction volumique de la ni®me yariante, avec fa>fn+l,
Le minimun de n tel que fn>3(fa+1) est le nombre de variantes

majoritaires dans ce grain.

On représente ce nombre dans le triangle standard pour les chargements S1
et F2 (figV-38). On s'apergoit que le nombre de variantes majoritaires dans
les grains, s'il est toujours supérieur lors des essais de fluage anisotherme,
minimise tout de méme le nombre de variantes qui dominent la
transformation. Ce résultat aura son importance en vue de l'amélioration de
la description de la microstructure pendant les essais anisothermes (§V.5).
Attachons nous maintenant & décrire et comparer l'évolution des variantes
de martensite dans les grains suivant le type de chargement imposé.
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V.3.4.3 - Evolution des variantes pendant le chargement

Il n'est pas possible de représenter ces évolutions pour tous les grains.
A partir des observations précédentes, on détermine trois famille de grains:
les grains dont '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 prés du pdle [001] dans le triangle standard (fig.V-
23), fait partie des grains bien orientés, qui sont les premiers a démarrer
leur transformation lors des essais superélastiques ou de fluage
anisotherme sous haute contrainte. Ce grain a été choisi car il génére 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 S1 et S2 et
de fluage F1 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 entraine une transformation du grain de 60% pour une
déformation de 6,5% en fin de chargement (essai S1).

Pour l'essai de fluage F2, la variante 16 est remplacée par les trois variantes
(10, 11 et 12) qui complétent le groupe autoaccommodant de la variante 9
(groupe III). Pour une transformation de 80%, ce grain possede alors une
déformation faible proche de 2%. On voit que 'apparition du-groupe III
(qui occupe pres de 90% du volume de martensite formée) entraine une
importante accommodation de la déformation.

On peut noter également que pour chaque essai, les variantes les mieux
orientées 9 et 16 sont les premiéres  s'activer. Malgré cette prédisposition,
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la variante 16 évolue trés peu lors de l'essai F2. Elle tend méme a
disparaitre en fin de chargement.
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Planche V-39: Evolution des variantes de martensite dans le grain 20 pour
quatres chargements a) Essai superélastique a Ms+100°C, b) Essai
superélastique a Ms+1°C, c) Essai de fluage anisotherme sous 500MPa,
d) Essai de fluage anisotherme sous 10MPa.

B) Grain 76
A linverse du grain 20, le grain 76 posséde une orientation
défavorable.
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Planche V-40: Evolution de la fraction volumique des variantes de
martensite dans le grain 76 pour quatres chargements a) Essai
superélastique a Ms+100°C, b) Essai superélastique a Ms+1°C, c) Essai
de fluage anisotherme sous 500MPa, d) Essai de fluage anisotherme sous
10MPa.

Pour I'essai superélastique & 140°C, ce grain démarre sa transformation
tardivement par l'apparition de la variante 19, la mieux orientée du grain.
Cependant, cette variante céde rapidement sa place a deux autres variantes
(6 et 7) qui font partie d'un méme groupe et qui permettent a la contrainte
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interne importante de se relaxer (fig.V-40a). En fin de chargement, ce grain
est entierement transformé avec une déformation de 3%.

Lors de l'essai de fluage anisotherme a faible contrainte, le groupe
autoaccommodant II est complété par les variantes 5 et 8, il représente
alors plus de 95% de la martensite formée dans le gréin (le grain s'est
également entierement transformé). La déformation est réduite a 2%. On
peut noter que pour cet essai, la transformation apparait dés le début du
chargement, prouvant que 1'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 [011].
Comme pour les deux grains précédents, quatre variantes apparaissent lors
de l'essai isotherme a 140°C. La déformation est de 3,5% et la
transformation de 50% en fin de chargement. Les contraintes étant plus
faibles dans ce grain, elles ne favorisent pas particulicrement les deux
variantes bien orientées de ce grain (5 et 22).
Ce grain développe tout de méme une importante contrainte interne pour
S2 et se transforme alors a 80%.
Méme remarque pour F2, ol on voit apparaitre deux groupes
autoaccommodants incomplets, entrainant la présence de nombreuses
variantes majoritaires, qui ne sont pas toutes compatibles entre elles. Le
groupe VI (variantes 21, 22 et 23) représente 83% de la transformation, le
complément se partage entre les deux variantes du groupe IV (14 et 15).

Ces courbes confirment 1'effet de la contrainte appliquée lors de 1'évolution
des variantes dans les grains. Elle privilégient plus ou moins selon
l'orientation du grain les variantes qui apparaissent ainsi que leur évolution.
Cet effet est ressenti pour les essais S1, S2 et F1. La simulation F2 améne
une remarque attendue expérimentalement: lorsque la contrainte appliquée
est faible, le nombre de variantes dans les grains est important et ces
variantes ont tendance a 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 a Ms+100°C, b) Essai
superélastique a Ms+1°C, c) Essai de fluage anisotherme sous 500MPa,
d) Essai de fluage anisotherme sous 10MPa.

D) Autres résultats
D1) Groupes autoaccommodants
Parmi les simulations effectuées, seule F2 est génératrice de
groupes autoaccommodants complets (parmi les variantes majoritaires). On
représente dans le triangle standard les grains qui génerent de tels groupes
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et les fractions de ces groupes par rapport au taux de transformation du
grain (fig.V-42).

F2 Apparition d'un groupe
Fraction globale de martensite = 90% autoaccommodant
111 Oui
Non
24: 94.3% 54: 79.1%
98: 84.7%
x:y%
20: 82,8% /
Numéro Proportion
17: 67.5% 3§\ dugrain  du groupe
(1
001 &\ \ 011
64: 46.2% 45: 87.3%
79: 86.6%

Fig. V-42: Représentation des grains et de la prbportion du
groupe autoaccommodant qui apparait lors de l'essai F2.

‘Les groupes autoaccommodants complets apparaissent dans neuf grains
plutdt bien orientés. Pour ceux qui sont vraiment trés proches du p6le [001]
(grains 17 et 64), leur proportion diminue du fait de l'apparition d'un
second groupe incomplet. Pour les neuf grains, on relie la proportion du
groupe autoaccommodant a la déformation et a la transformation du grain
(fig.V-43). Pour huit grains sur neuf, la déformation grains est inférieure a
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 (fig.V-44), entrainant de
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‘nombreuses incompatibilités de transformation et une contrainte interne
importante (T = -135 MPa).
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Fig. V-43: Evolution de la transformation et de la déformation avec la
proportion du groupe autoaccommodant complet qui apparait lors de
l'essai F2. '
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Fig. V-44: Evolution des variantes dans le grain 64 pour
l'essai de fluage anisotherme sous 10 MPa.
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D2) Premiére variante activée

La premiére variante activée est toujours la mieux orientée par
rapport au repere du chargement (quel que soit le type de chargement).
Cependant, elle n'est pas toujours celle qui possede la plus importante
fraction volumique en fin de chargement. Elle peut méme dans certains cas
disparaitre totalement de la microstructure (exemple de la variante 19 du
grain 76 sur la fig.V-40d).
Soit fy la fraction volumique globale de martensite pour laquelle la
premiére variante activée est dépass€e par une seconde variante moins bien
orientée. On représente f] pour les quatres chargements en fonction de

l'orientation du grain (fig.V-45).

111 111 fl
/‘/I '_("
/ i A \ < 25%
7 5, A
. AL yes 3 AE Sy T - > 25% et
o . A //. ‘ o ol
T panse .. <"75%
/‘/ RESRT- ik 5 e At T ,‘
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001 011 001 011 '
© |
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Fig. V-45: Représentation pour les quatres chargements S1, 82, Fl et F2
du taux de transformation des grains pour lequel la premiére variante
activée n'est plus la plus importante dans le grain.
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S1) Dans plus de 20% des grains, la premicre variante activée n'est pas
celle qui posséde la plus importante fraction volumique en fin de
chargement. C'est le cas principalement pour les grains mal orientés qui
génerent des contraintes internes de traction importantes.

F1) Méme remarque pour l'essai de fluage anisotherme sous 500 MPa. Le
nombre plus important de grains dans lesquels la variante majoritaire
change est du au rapport contrainte interne/contrainte macroscopique plus
important. '

S2 et F2) Les niveaux de contraintes internes sont plus faibles, il n'y a plus
de relation entre f] et 1'orientation du grain.

Vv.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 a l'apparition de groupes autoaccommodants pour
lesquels les variantes progressent, mais ne générent pas de déformation
macroscopique. Au cours de la simulation numérique, 'écart avec les
résultats expérimentaux s'accroit lorsque la contrainte appliquée diminue
(fig.V-5 et V-10f). On a vu au §V.3.3 que le comportement intragranulaire
respecte les observations métallurgiques, en montrant l'apparition de
nombreuses variantes et 1'apparition de groupes autoaccommodants a faible
contrainte: 1'étude micromécanique n'est donc pas mise en cause. Au
contraire, elle est consolidée dans sa raison d'étre 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 hypothéses fortes
ont été réalisées (annexe 1):
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e 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.

e Le nombre de variantes en transformation lors d'un chargement est
limité (<5).

Ces hypotheéses 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 1'absence d'orientation

mécaniquement privilégiée par la contrainte laisse apparaitre de

nombreuses variantes (expérimentalement et numériquement). Dans ce cas,
l'utilisation de la matrice conduit a une surestimation importante de

1'énergie associée a cette configuration. La réorientation, qui permettrait a

des variantes d'un méme groupe de s'accommoder (en'évoluant vers la

méme 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 premiére matrice testée (matrice H1) ne consideére comme compatibles
que les variantes faisant partie d'un méme groupe autoaccommodant.
Ainsi, chaque variante est compatible aux trois autres qui constituent le
groupe complet et incompatible a toutes les autres. ,

La seconde matrice (matrice H2) propose une solution intermédiaire. 1l
existe des groupes autoaccommodants pour lesquels les incompatibilités de
déformation sont inférieures aux autres deux a deux (voir tab.Al.5 en
annexe 1). Par exemple, entre le groupe I et II, il y a plus de variantes
compatibles qu'entre le groupe I et II. On considere alors que les deux
groupes I et III sont compatibles entre eux. Ainsi, dans la matrice, chaque
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est compatible a sept autres (les trois de son groupe et les quatres du
groupe compatible).

6 T T T T T T T T T T T T T ¥ T T T T T

18

de transformation (%)
W

Déformation maximale

2 > —o— Matrice H ]

- / —>=— Matrice H1 | -

b i ) ---+--- Matrice H2 | 1

I —e— Expérience | ]

0 1 1 1 1 1 1 1 1. 1 i 1 i i 1 1 1 L % 1 ) 1 1 ]

0 50 100 150 200 250
3,5 T T T

o I i

_% é\ : :

EY [ ]

35 25

E ‘g - ]

= - -

g8 I :
2o

5 @ I . )

88 I ; —o— Matrice H | ]

sl === Matrice H1 | ]

- : ~--+--- Matrice H2 | 1

i —e— Expérience | 1

1 oo L1 [ T R SR T AR T
40 60 80 100 120 140

Contrainte appliquée (MPa)

Fig. V-46: Evolution de la déformation maximale de transformation avec
la contrainte appliquée et le type de matrice d'interaction H lors d'essais
de fluage anisotherme. a) Application a l'alliage CuAlBe. b) Application a
l'alliage CuZnAl.
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On simule des essais de fluage anisotherme a 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 H1 fournit le meilleur résultat. Elle permet 2 la
déformation globale de transformation de diminuer plus rapidement lors
d'essais de fluage anisotherme a basse contrainte. Ce résultat est logique
puisque cette matrice privilégie fortement les variantes d'un méme groupe
autoaccommodant. Les grains ne développent plus d'autres variantes qui
ont pour effet d'augmenter la déformation. A haute contrainte, le résultat
est meilleur également (fig.V-46a), en effet, la déformation de
transformation est supérieure a celle obtenue par l'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 méme groupe), on représente mieux le
comportement du fluage a haute contrainte également.

V.3.6 - CONCLUSION

Les résultats relatifs a I'évolution de la microstructure nous donnent de

nombreuses informations sur le comportement microscopiqué.

* En premier lieu, on a vu que 1'évolution de la microstructure dans les
grains est treés différente suivant le type de chargement: 3 4 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 repere du chargement.

e 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 générent des contraintes internes de
traction.

Cet effet de l'orientation est trés faible pour les essais anisothermes sous
faible contrainte appliquée. Le comportement des grains est alors plus
homogene, 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 paramétre responsable du
comportement. Les contraintes dans les grains sont plus homogenes, seules
les interactions entre les différentes variantes et leur nombre influent sur le
taux de transformation et, en moindre partie, sur la déformation. Si un
groupe autoaccommodant apparait et occupe plus de 60% 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) entraine
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 & l'origine des limites d'application du modele au

fluage anisotherme a faible contrainte. En effet, dans ce cas, les hypotheses
qui ont servies a la détermination de la matrice d'interaction ne sont plus
vérifiées.
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CHAPITRE VI:
- Conclusion -

Ce mémoire comprend une étude a la fois théorique et expérimentale du

comportement superthermoélastique des alliages 3 mémoire de forme.

L'approche microthermomécanique adoptée permet d'obtenir a la fois des

résultats macroscopiques sur la réponse du matériau a une sollicitation

donnée (courbes X-E et E-T) et des informations a caractére
microstructural (formation des variantes de martensite dans les grains).

Dans ce travail, de nombreux résultats nouveaux concernant la

modélisation du fluage anisotherme ont ét€ obtenus.

e Les propriétés thermomécaniques locales d'un volume monocristallin
soumis 2 une transformation de phase martensitique sont déterminées en
fonction des variables qui contr6lent 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 contrdle au
méme 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 a la température imposée.

« Le comportement macroscopique est obtenu a partir de la résolution
d'une nouvelle équation intégrale. Cette équation thermomécanique est
résolue en introduisant les hypotheéses simplificatrices appropriées:
approximation autocohérente & un site et uniformité de la température
dans 1'échantillon. Dans 1'état, elle peut servir pour toute modélisation
du comportement thermomécanique des matériaux microhétérogenes et
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macrohomogenes. Elle généralise dans l'espace contrainte-température
I'équation obtenue pour les cas de chargements mécaniques isothermes.
Un schéma de résolution numérique est mis en oeuvre. Il permet de
traiter des édifices polycristallins pour les cas de chargement isotherme
et anisotherme sans variable supplémentaire. Les variables d'entrée sont
obtenues A 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.

Parallélement & 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

a été réalisée avec des monocristaux et polycristaux de méme composition.

Des essais de traction superélastique isotherme a partir du domaine
austénitique font apparaitre le mécanisme de déformation principal de la
transformation martensitique: transformation induite par la contrainte.
Des essais de fluage anisotherme a contrainte imposée constante
montrent 1'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 paramétres de contrdle (température en superélasticité
isotherme et contrainte en fluage anisotherme) permet de caractériser
cristallographiquement l'alliage dans I'espace contrainte-température. Le
diagramme d'état est alors tracé pour le monocristal et le polycristal.
Deux essais a 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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e Les résultats de modélisation du comportement anisotherme sont
corrects, en laissant toutefois apparaitre une limitation quant a la
description du phénoméne d'autoaccommodation a basse contrainte.
Cette limitation est liée a la description micromécanique employée lors
du calcul de I'énergie d'interaction due aux contraintes internes.

+ La prise en compte des échanges thermiques pendant la transformation
est tres satisfaisante. Elle rend compte de l'influence de la vitesse de
sollicitation (de déformation) lors d'essais superélastiques isothermes.

L'approche utilisée 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
l'orientation des grains, les propriétés de ceux-ci difféerent
comparativement. Ce résultat permet d'espérer obtenir des comportements

"3 la carte" suivant la texture cristallographique du polycristal.

Cette étude s'inscrit dans une suite de différents travaux visant a un

développement industriel des alliages 4 mémoire de forme. D'autres étapes

sont encore nécessaires pour une meilleure prédiction du comportement
des alliages & mémoire de forme.

 Une meilleure prise en compte du mécanisme d'autoaccommodation des
variantes de martensite complétera la description du fluage 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 l'effet
mémoire double sens et des effets de fatigue.

L'étude des alliages 3 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 a des propriétés remarquables:

déformation irréversible trés importante avant striction.
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ANNEXE 1:
- Calcul de I'énergie d'interaction Wint
intervenant dans le potentiel de
transformation du monocristal -

Al.l - RAPPEL

Le potentiel thermodynamique associé a la transformation de phase d'un
monocristal a été déterminé au chapitre I11.2.2.1. La décomposition du
champ de contrainte local o(r) en deux champs (champ de contrainte
macroscopique X et champ de contrainte interne T(r)) a permis d'établir la
relation suivante (II1.31):

lF(Zij,T,fn)= —B(T—TO zfn +%Zijsijklzkl + aAT Zkk +

+ZuZa“f“ J'ru(r)eu(r)dv (AL1)
vy .

B et Tg sont des constantes du matériau. S et o sont les modules

thermoélastiques et € est la déformation de la variante n.

Les différentes contributions ont été réduites a des fonctions des
paramétres de contrdle (contrainte X et température T) et des variables
internes fn (fractions volumiques des variantes n) mis a part le dernier
terme de la relation. Ce terme symbolise I'énergie d'interaction Wint
associée a l'apparition de la phase martensitique. Son évaluation nécessite
la connaissance précise de la microstructure, c'est a dire la forme et la
répartition spatiale des variantes.

— 1 e T
__Witu(r)aij (r)dv (Al.2)
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Al1.2 - ASPECTS MICROSTRUCTURAUX ET
CALCUL DE L'ENERGIE D'INTERACTION

La figure Al-1 représente un matériau polycristallin a un stade avancé
d'une transformation martensitique. Deux observations peuvent étre faites:
le nombre de variantes formées est limité (3 & 4 par grain sur 24 possibles)
et chacune d'elle croit dans un domaine bien défini du grain.

Fig.Al-1: Micrographie représentant les
variantes dans un grain d'un polycristal

CuAlBe [BUA96]
&, Vo Fy

/ e

\Y%

f ==

ET,V v
’ €y Vo fn 0 vy
/ " Vo

Fig. Al-2: Aspects microstructuraux de la transformation et
définition des paramétres utilisés pour caractériser la

microstructure.
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Les sources de contraintes internes proviennent majoritairement des
interactions martensite/martensite. En conséquence, pour déterminer
I'énergie d'interaction, on utilise une description de type "cluster”. La
figure A1-2 schématise cette structure en faisant apparaitre les parametres
microstructuraux caractéristiques, a savoir:

. ET et V: La déformation de transformation et le volume du grain
(monocristal).
. €,, V0, 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).

. gn vn_ fn: [.a déformation de transformation, le volume et la fraction
volumique de la plaquette de martensite n.

. @": 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:

gn _—jeT(r)dv :,— el © (AL3)

Vn

Ces hypothéses permettent de simplifier l'intégrale (Al.2) par une
sommation sur les différents domaines n.

_ 1 T _ 1 =N=n
Wi _—z—vjrij(r)aij (r)dV——WZ'tijeijVn (Al1.4)
vV n '

ou T" est la valeur moyenne de la contrainte interne sur le volume V. Or,
la valeur moyenne de la contrainte interne dans un monocristal est nulle, ce
qui permet d'écrire la propriété suivante:

jr (r)ETdV— Z DETV, = (AL.6)
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L'addition des deux derniéres relations permet d'exprimer l'énergie
d'interaction sous la forme: -

1
Wint= ZVZ U l_] n+_ztlj
n

— T =
& Wi =5213(EU ~E0 ) F" (AL7)
n

En considérant le domaine n comme une inclusion ellipsoidale caractérisée
par un tenseur d'Eshelby St [E61], la contrainte uniforme T" dans cette

inclusion s'exprime ainsi:
=N _ . _Qh T = gn
Tij _Cijkl (Iklrs Sklrs )(E ) | (A1.8)

L'énergie d'interaction s'exprime alors:

Wint = % 2 (Eﬂ - Eg )Cijkl (Iklrs - Sﬁlrs)(—é;ls - E;[; . (AL9)

n

En superélasticité ou en fluage anisotherme a haute contrainte, le nombre
de variantes (domaines) reste limité. Cette énergie peut donc &tre évaluée
en limitant le calcul de 1'énergie d'interaction pour des paires de variantes.
Dans le cas de deux domaines p et q, la déformation globale de

transformation devient:

E}J" =§}J? FP +§g F9 avec FP+F94=1 (A1.10)

Si ces domaines sont considérés comme des ellipsoides aplatis: SP=S4=SPq
et I'énergie d'interaction devient alors:

1 _ _
Wint =EFqu( ij i(})cijkl (Iklrs _SE?rs)(stPs__ E?S) (Al.1D)

-228 -



Annexes

La déformation moyenne de transformation €" et la fraction volumique Fn
du domaine n peuvent s'exprimer a partir des parametres fi et gn

intrinséques a la transformation.

=n _ .n,.n n_ {0
&jj = &;? et F —An (Al1.12)

L'énergie d'interaction s'écrit alors:

1 fP f9
Wine = ———( Pel —(PqS%)Cijkl(Iklrs —SE?rS)((Ppﬁfs —(qugs)

(A1.13)

Si l'on suppose que I'avancement de la transformation est identique pour
tous les domaines, alors @P=@4 et Wip s'écrit:

Wing = £99(ef - 3 )Cia(ars - SP, J(eR -€8)  (AL14)
Cette équation donne la valeur de I'énergie d'interaction Wip¢ en fonction
des variables internes f? mais également en fonction de la forme et de
I'orientation du domaine (par l'intermédiaire des €D et SP4). La
minimisation de cette contribution (tab.A1-3) conduit a définir une matrice
d'interaction Hm (tab.A1-4) qui décrit les interactions élastiques entre
variantes [E94]. En accord avec les observations expérimentales, elle
comporte des termes tres 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 a écrire 1'énergie d'interaction sous la forme:

Wi = -;- D HET " (AL15)

n,m
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Type

ki dét(Ae gq Ae gqcijkl (I kimn — SE?“‘“ )Agg?“ d'interaction
1] 1 0 0 Compatible

1 | 2 0 3.8 102 Compatible

1] 3 0 0.2 10-2 Compatible

1| 4 0 3.7 10-2 Compatible

1 5 0.01 1.4 10-2 Incompatible
1] 6 0.22 0.21 Incompatible
1| 7 0 1.3 102 Compatible

1 8 0.22 0.20 Incompatible
1 9 0 4.4 104 Compatible .
1 |10 0.03 38102 Incompatible
1 |11 0 0.3 10-2 Compatible
1|12 -0.03 3.8 102 Incompatible
1 |13 0.21 0.18 Incompatible
114 0 1.1102 Compatible
1|15 0.21 0.20 Incompatible
1116 -0.01 1.4 102 Incompatible
1 |17 -0.21 0.20 Incompatible
1 |18| 13106 1.0 102 Incompatible
1 |19 -0.22 0.20 Incompatible
1|20 0 0.8 102 Compatible

1 |21 0 0.8 10-2 Compatible
1|22 -0.21 " 0.19 Incompatible
1 123 -13106 1.0 10-2 Incompatible
1 | 24 -0.22 0.21 Incompatible

Tableau Al-4: Type d'interaction entre la variante n=1 et les autres
variantes pour un alliage CuZnAl. Détermination de la condition
d'existence d'un plan invariant (A€P4) et minimisation de l'équation
(Al.8).
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1 415 [6 7 [8 ]9 [1o[ 1] 2] 3] 1a] 15[ 16] 17 18] 19] 20] 21] 22 23] 24
1r 2"XXIOX6X4XXISXXXXX1516XXX
2"1 3||XXX15X6 x4 Jre|x|[x[x[x|x[10/x|{x[1B3{X[X
303 1||13xxx4xsxxxx10x16xxxx15x
4 |2 _Jlil6xxx4 X6 IXIX|[15]x]|13 X X 10
sT 1T 1 T T 1t 3 2fwlx[x[xfxle[x]|4]15 X 16 X
6 I 2 (3 lIxlisIx{xfe x4 [x]x|ofx|x|[3Ix[|[x[X
7 3 (2 P Ix x| xIxlax]e [x|x][6|x[x[x]|Xx]1I5
8 2 (31 x[x[x[iwe]s [xX]6 [xX]X B[X[x]10]x
9 ' I[ 1|3 2"xxx13xxx 16 15 X | X
10 ||1 2 (3 flxxe|x|x|x[nB3][x]x|10[x|x
1 312 1 [x o] x|x|{x|i5|x[x[x[x]16]x
12 2 (31 tsxxxmxxxx 13
13 113 [2x|1B3|x|x|10/X|{X]|X
14 1 2 [3 el x| x[x|{x[15[x|x
15 312 1 X[x X X
16 2 (31 X X 16
17 X 6
18 4 X
19 X 4
20 6 X
21 2
2 3
: amag

24

2

3

Tableau Al-5: Matrice d'interaction H déterminé pour un alliage CuZnAl
[ELA94]. 1, 2 et 3: Variantes d'un méme groupe autoaccommodant; 4, 6,
10, 13, 15 et 16: Variantes compatibles; X: Variantes incompatibles. Les
groupes en gras ont de nombreuses compatibilités avec le groupe entouré
d'une double ligne placé sur la méme ligne (justificatif de H2, §V.3.5).

En définitive, le potentiel thermodynamique associé a la transformation

martensitique d'un monocristal est décrit par les seules variables f, comme

le montre le résultat suivant:

¥(Zy, T.f")= -B(T-To)) " +
n

+Zij 2 Eﬁfn +
n

1
2

1

2 Hmgngm

n,m
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A1.3 - REFERENCES BIBLIOGRAPHIQUES

[E94] El Amrani Zirifi M., "Contributions a l'étude microme’canique
des transformations martensitiques thermoélastiques”, These,
Université de Metz (1994) _

[E61] Eshelby J.D., "Elastic inclusions and inhomogeneities", Prog.
in Solid Mech., 2, pp.89-140 (1961)

[F85] Fassi-Fehri O., "Le probléme de la paire d'inclusions plastiques
et hétérogénes dans une matrice isotrope - application a l'étude
du comportement des matériaux composites et de la plasticité”,

These d'Etat, Université de Metz (1985)

-232 -



Annexes

ANNEXE 2:
- Détermination du tenseur TI et du tenseur
de Green G(1) -

A2.1 - RAPPEL

Le tenseur d'interaction TI est indispensable 4 la détermination des
tenseurs de localisation. Son expression a été définie en §II1.3.3.3
(]?.q.III.109), elle est fonction du tenseur de Green symétrisé I'(r):

1 1
Tig{d =1 J J‘Fijkl(r) dv dv
v vivl
_1 1]
= V] J.I _[I[Gki,lj(r) + ij,li(r)] dv dv (A2.1)
AR

Le tenseur de Green G(r) est la solution de 1'équation de Navier obtenue
par les lois classiques de 1'élastostatique. Si LO est le module du milieu et
fi=8imd(r-r') une force volumique, 'équation qui définit G(r) est la

suivante:

L(i)jlekm,lj (r—r1")+ SimS(r -1r')=0 (A2.2)

A2.2 - DETERMINATION DU TENSEUR DE GREEN

La méthode de calcul est basée sur les techniques de transformée de
Fourier du tenseur de Green. Cette méthode a été proposée par Kneer
[K65] et développée par Mura [MK71].
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La transformée de Fourier de G(r), notée G(k) si k est le vecteur conjugué
de r, est donnée par:

G (K) = ijm(r)e“kiri dv, (A2.3)
Vl

Sa transformée de Fourier inverse est alors:

[ x i
Gikm (D) =7 3 [ Gem (00757 avy (A2.4)
Vk

En dérivant deux fois cette expression par rapport a la position r, on
obtient:

1 ~ —ikir
ka,lj(r)'—'gtg J-—klijkm(k)e ik dVy (A2.5)
Vi

En faisant de méme pour la distribution de Dirac o(r), on a:

~

§(k)=1 puis 5(r)=8L3J'e‘iki‘i dv | (A2.6)
T
Vi

En reportant les résultats (A2.5) et (A2.6) dans l'expression (A2.2), cette
derniére peut se réécrire (d'apres le théoréme de l'intégrale nulle):

LGkm (KKK = i (A2.7)

A ce stade intervient la forme de l'inclusion. En effet, l'inclusién possede
un repére principal d'inertie (ou repére morphologique), généralement
différent du repere cristallographique et dans lequel le vecteur k a pour
coordonnées (dans I'hypothése d'inclusions sphériques):
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X1 =sinBcos @
k;=ky; avec: {Xp =sinBsin@
X3 = cos 0

k.8 et ¢ sont les coordonnées sphériques du vecteur k
L'équation (AII-7) devient alors:
LYk x1x G (K) = 8im (A2.8)

qui définit G(k), & savoir:

. -1

k*Gym (k) = [Lenjklxlxj'] - (A2.9)
A2.3 - DETERMINATION DU TENSEUR
D'INTERACTION TII

La transformée de Fourier de G(r) étant définie, on remplace dans la
définition du tenseur TII (A2.1), le tenseur de Green par sa transformée de
Fourier inverse (A2.5), ce qui donne:

1 ~ - ik (1 -1,
Ti?kl:lén:’ j _[ _“klijki(k)+klkinj(k)]elk‘(r‘ ) gv dv' dvy
vivivg
(A2.10)

En coordonnées sphériques, 1'élément de volume dV est donné par:
dV, =k?sin6 d6 d¢ dk (A2.11)

Dans ce nouveau repére, (A2.10) s'écrit donc:

n 2r oo
II 1 . 2 ~ 2 ~
Tijkl = — 3 Jsmﬂﬂk XIXiji (k)+k XIXinj (k)]jk2
l67: 0 0 5
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J' _[ elkii 1) gy qv' dk do do (A2.12)
vivi

En choisissant r3 suivant k, on a (si a est le rayon de la sphere):

e ' 3
J'kz j j K1) v gy dk = 220 (A2.13)
0 viv! 3

Finalement, on obtient pour TIL

37 2n
T = % I sin® szxlx iGii (k) + KxxiGyg (k)] dpdo (A2.14)
0 0

avec k2(~}(k) donné par (A2.9).

A2.4 - RESOLUTION NUMERIQUE

Le tenseur TI donné par l'expression (A2.14) ne peut €tre calculé
analytiquement que dans les cas simples d'inclusions sphériques dans un
milieu isotrope. Pour toute autre configuration, une méthode numérique
élaborée par Lipinski [L93] est employée et intégrée dans le processus
numérique. Cette intégration numérique est basée sur la méthode
d'intégration de Gauss. |

Soit une fonction f(8,9): Son intégrale pour —1<8<1 et -1<@<1 peut

étre approchée par la double somme suivante:

11 N M
1= [ [£8,0) d0dp =Y, ¥ £(8;.0j)wiw; (A2.15)
‘o i=1 j=I

avec:

N et M: Le nombre de points d'intégration selon 0 et @
0; et @j: Les positions des points d'intégration (dépend de N et M)
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wj et wj: 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 T (A2.14) au cas décrit précédemment (A2.15)

[L93].
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ANNEXE 3:
- Résolution numérique -

A3.1 - INTRODUCTION ET FORMALISME

On considere le comportement du matériau comme indépendant du temps
(pas de viscosité) méme s'il existe un effet de vitesse ayant une autre
origine (§IIL.4). Dés lors, méme si le caractére non linéaire de la
transformation martensitique des alliages & 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
correspond 2 la variation de celle-ci entre deux événements successifs
(infiniment rapprochés). Ceci justifie dans un premier temps l'utilisation
d'une formulation incrémentale pour 1'écriture du schéma numérique. De
plus, les équations (111.112) et (I11.114) permettant le calcul des modules
effectifs posseédent une forme implicite, ce qui constitue la principale
difficulté de résolution. Lipinski et al. [LB89] ont proposé une
approximation numérique qui consiste a choisir comme milieu de 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 €tre de deux
types: "mécanique” (en contrainte dX ou en déformation dE) lors d'un
chargement isotherme ou "thermique" (incrément de température dT) lors
d'un essai anisotherme. Dans ce deuxiéme cas, le niveau de contrainte
appliqué doit étre également contr6l€ pendant la simulation. Pour ces deux
types de chargement, la vérification du niveau de contrainte (2 une
tolérance & admise) est le critére qui permet le passage a l'incrément

suivant. A ce stade, on peut présenter l'organigramme principal de la
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simulation numérique, qui est principalement relié au comportement
macroscopique (planche A3-1).

/-liées au matériau: )
Données oM, B, F¢, Ap, Rjj» ynm Cijkl
d'entrée: ® Nombre de grains et orientation de chacun
' ® Forme des grains —> T
\ liées au chargement: d):ij, dT j

Au départ, les modules | off

2 . L=C N =a
thermomécaniques sont
égaux aux modules eff 1 off
élastiques du matériau: G=C M =Ca

> 4
&k = gt gz + N gt

>

2
&\o Calcul des nouvelles

& propriétés (1! et ml) et des
OQ) fractions volumiques des
9 variantes du grain (->€TT):

Quand tous les grains
ont été testés

Nouveau [eF= (L5l Geff— eff !

modules I

effectifs... M-S sl lalomD)  Neff= geff vpeff
I

... et déformation T T Lo
de transformation E'=E +21.f de
macroscopique:

[

f = fmax D)) E = Emax [ Non Nouvel incrément
[] . F_>_ =X+ dX
Yy = Yy max T =Tmin

T=T+dT

oui

Planche A3-1: Organigramme du schéma de résolution numérique pour la
superthermoélasticité des alliages a mémoire de forme.
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de localisation:

Recherche des
variantes
potentiellement
actives:

Calcul de
I'incrément
de fraction
volumique et
des nouvelles
propriétés du
grain:

Calcul des tenseurs s1l= 11—

Calcul de la déformation et de
la contrainte dans le grain I: dol =1 dd - m! dT

et  Smi= ml- M°H

Leff

_ | ‘
A=l1-TU6' T & al=A'T"5m'

del = A dE + al dT

pour toutes les variantes 1

g0'R" = B(T —To) + ZH™f™ £ F,— A+ A

n,m

etfl>0A,>0) et fl<1(Rg>0)

quand toutes les variantes
ont été testées

Parmi toutes les variantes potentiellement
actives, recherche de la combinaison qui
minimise 1'énergie: (Z;: i )

' —1
gdf" =3 [H"+R"CR"] [R“Cde“—( %+ R"C o) dTJ

m

] —l
- c—cXR"X[H™+R"CR™] R'C
n m .

ml= Co~ CY.R"Y. [H"““+ R"C R'“]—l[%+ R"Cd]

fl= oLy gem et TI—ZgR df ™

Quand tous les grains
ont été testés

Planche A3-2: Organigramme de calcul des propriétés des grains.
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La partie concernant le comportement local est représenté par
l'organigramme de la planche A3-2, il est relatif a 1'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 l'activation et
de 'évolution de une ou plusieurs variantes de martensite. Pdur cela, au
moins une condition doit étre satisfaite pour activer la transformation: cette
condition se traduit par la vérification du critére local définit par
1'équation I11.42.

Parmi ces variantes potentiellement actives, les équations (II.43) et
(II1.47) 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 l'est effectivement et qui correspond donc a la
solution. Ce choix est basé sur un critére énergétique qui correspond a la
minimisation de la solution du théoréme 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 1! et mI de la combinaison

. Détermination du tenseur de localisation Al

. 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 €ldo! 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 I'énergie de déformation.

Un tel algorithme est trés consommateur en calculs (et par conséquent en
temps): Pour un nombre x de variantes potentiellement actives, le nombre
de combinaisons N¢ 2 tester est donné par:

) _
N, =) Cl =2 o: Cl=—r—"— (A3.1)
o ! !

Pour x=0 (aucune variante potentiellement active), Nc=1 correspond a 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 de 32, ce qui reste raisonnable.

A l'inverse, lors d'un cycle thermique pendant lequel la contrainte imposée
est faible, le nombre de variantes potentiellement actives peut étre
beaucoup plus important. Pour x=10, le nombre de combinaisons a tester
est No=1024. Ce chiffre est multiplié par 16384 dans le cas extréme ol
toutes les variantes sont potentiellement actives (24 variantes possible lors
d'un refroidissement 2 1'état libre de contrainte pour un-alliage a base de
Cuivre). Nous aborderons les temps de calcul ultérieurement.

Un autre probléme subsiste lors de la résolution numérique (relatif a
I'incrémentation de charge). La détermination des variantes actives est
effective dans la configuration du début de l'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 alors de définir
des étapes intermédiaires de calcul qui vont permettre la prise en compte
de modifications des variantes actives, comme l'activation ou la
désactivation des variantes pendant I'incrément imposé.
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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 critere en deux membres
dont I'un représenterait la cission résolue (fonction de la contrainte), et
l'autre la cission critique (fonction de la température et des autres variantes
actives), on peut prédire l'instant ou le critére sera satisfait pour une

nouvelle variante (fig.A3-3).

T, —1T
t=—¢ T (A3.2)
dt, —dt,
avec: si t2>1: La solution est valable durant toute la totalité de

l'incrément macroscopique.

sit<l: Un incrément intermédiaire est nécessaire.
Le systém:
1:‘ devient
Le systéme potentiellement
n'est pas actif actif
~ > ™ 1,407,
—
~
~
RGN L
P
10.7
Tr1
—
0 t 1
Qt: Incrément macroscopiw

Fig. A3-3: Détermination des pas de calcul
intermédiaires par calcul de la "durée” de
validité d'une combinaison.

A3.3 - TEMPS DE CALCUL

Les calculs se font sur une station de travail Hewlett-Packard 735/125
autonome ou sur la station Hewlett-Packard 700/RX relié a un réseau.
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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
étre multiplié par 3 afin de prendre en compte les incréments
intermédiaires. A chaque fois, et pour chaque grain (100 dans notre cas), le
test relatif aux combinaisons potentiellement actives (2% 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<x<24).

e Pour un chargement isotherme, le temps moyen pour charger et
décharger 2 3% de déformation de transformation est de 20 minutes.

» Pour un chargement anisotherme, le temps dépend de la contrainte
appliquée. Pour de trés faibles contraintes (10 2 25 MPa), le temps
moyen est d'une dizaine d'heures (fonction de l'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 a 20 heures (fig.IV-29).
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