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Résune

Ce travail de recherche est une contribution & la commgbe du lien existant entre les mécanismes
physiques mis en jeu lors de la déformation des polycnstéal microstructure du matériau et son
évolution, et le comportement effectif. L'approche seaist essentiellement basée sur I'analyse des
hétérogénéités de champs a differentes échalles; le souci constant de confronter les prédictions
théoriques aux données expérimentales. Il s’agit dawail de recherche a caractére plutdt fondamen-
tal, mené en collaboration avec plusieurs chercheurshigdtoires francais ou étranger, ainsi qu'avec
des partenaires industriels. L'approche suivie s'ingiznes les thematiques du LPMTM ainsi que dans
plusieurs actions de la Fédération Francilienne de kigoe F2Mmsp.

L'application de méthodes d’homogénéisation en charapan, notamment le schéma auto-cohérent,
a été privilegié pour estimer le comportement effedgs polycristaux. Le travail mené est centré sur
l'influence de la microstructure du matériaux (texturastalographiques et morphologiques) sur I'ani-
sotropie effective et sur la distribution des champs dasgliérentes orientations cristallographiques.
Pour les comportements de type thermo-élastiques tagal a été proposée une procédure de calcul
de I'hétérogénéité intraphase des contraintes etld@&mmations pour les microstructures du type “as-
semblage de Hashin”. Cela nous a permis de montrer I'impoetale considérer cette hétérogénéité
pour une prédiction améliorée des évolutions de mtanoture. Une méthode de traitement amélioré
de I'écrouissage de polycristaux visqueux linéaireseapeoposée. S'agissant des comportements non-
linéaires, ce travail a abouti a la mise en évidence dmios propriétés remarquables de I'estimation
variationnelle de Ponte-Castafeda, et la propositionadlinéarisation “affine modifiee”. Nous montrons
gue le choix d’'une extension non-linéaire particulietesdhéma auto-cohérent a une forte influence sur
la distribution intra— et inter—phase des champs mécasidD’autre part, concernant les comportements
élasto-visco-plastiques, une méthode dite “quastigjae” a été développée pour I'extension affine du
schéma auto-cohérent. Elle permet la prise en compteffidés @e mémoire longue tout en conservant un
traitement numeérique efficace. L'ensemble de ces dépelments a été appliqué a plusieurs matériaux
(glaces polaires, alliages de zirconium, aciers, cuivrepar l'intermédiaire de procédures d'identifi-
cation des parametres du comportement local sur la repeffisctive des matériaux. Linfluence des
textures cristallographiques et morphologiques, duttdgechargement, et du comportement local sur
le comportement effectif et la distribution des champs damsatériau est analysée. Lorsque cela a été
possible, des confrontations avec des calculs en champlep¢rgsolution par FFT) ont été menées. On
montre, globalement, qu’une validation de la modélisatioit passer par une confrontation des résultats
a I'echelle de la phase mécanique ou a une échelleénii.

La volonté de confrontation a des résultats expériaentiemande un investissement dans les tech-
nigues de mesures adaptées. La technique de diffractsoragens X et des neutrons est particulierement
bien adaptée de part son aspect polyvalent et I'obtentimttd d’'une information statistique sur un
champ mécanique (les déformations €élastiques). Du pigivue expérimental, la démarche suivie vise
a développer une procédure permettant une estimatible fies incertitudes de mesure. Pour cela, nous
avons mis en place au LPMTM un ensemble de diffractometreseptant des résolutions instrumen-
tales complémentaires afin de pouvoir caractériser l¢énaax d'études dans les meilleures conditions.
Parallélement, un modele dit “de suivi de rayons” a &eetbppé pour modeéliser les réponses instru-
mentales de ces instruments dans le but, a terme, d’optirtes conditions de mesures et de corriger
les mesures brutes des aberrations des diffractomettastr® part, nous avons clarifié I'interprétation
mécanique des mesures de diffraction, montrant en phetiaue les conditions permettant de réaliser
des “mesures de contraintes” sont rarement réunies danatique. J'ai montré la pertinence d'appliquer



les méthodes d’homogénéisation pour l'interprétaties mesures en volume, telles que celles obtenues
en diffusion de neutrons, autant au niveau des fluctuatittesH que intra—phases. Ces développements
ont été appliqués a divers matériaux, massifs et riaugiarés. Dans le régime purement élastique, on
montre un treés bon accord avec les prédictions théosiqueant sur les hétérogénéités intraphases que
interphases. Dans le régime plastique, on montre la jpexten des prédictions du schéma auto-cohérent
affine concernant la distribution des contraintes rédiésienoyennes par phase dans les alliages de zir-
conium. Enfin, la distribution de I'énergie stockée par diislocations est analysée par I'élargissement
des raies de diffraction dans le but d’'une meilleure coimgmgion des mécanismes de recristallisation.
Parallelement, nous avons développé un montage de diffcastion en faisceau monochromatique sur
le synchrotron européen (ESRF-Grenoble) permettanttefbdes informations intragranulaires sur
I'hétérogénéité des champs. Ces analyses en mifnaxtibn se poursuivent actuellement sur le synchro-
tron ALS (Berkeley), en faisceau blanc, dans le but d’undromtation plus fine avec les observations
d’hétérogénéite de déformation pouvant étre alesren Microscopie Electronique a Balayage. Globa-
lement, le but fixé ici est d’aboutir & une utilisation dessures de diffraction pour I'identification, par
méthode inverse, du comportement local des polycristaux.
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Introduction

La grande majorité des matériaux de structure d’'usagssindl (composites, métaux, polymeres, ..),
mais également tous les matériaux de la Géophysiquee(min, glaces, ..), pour ne citer que cela, sont
hétérogénes du point de vue de la Mécanique. lls sonposés de constituants élémentaires (matrice
et renforts pour les composites, grains pour les polyengt@ossédant un comportement mécanigue
different du comportement effectif, de sorte que tout gharent macroscopique homogene au contour
induit une distribution de contrainte et de déformati@ténbgéne dans le matériau. Cette hétérogénéité
provient de l'interaction complexe entre les constituagid réagissent differemment au chargement
macroscopique. Le maintien de la cohésion du matériauen gre possible que par l'instauration
d’'un champ de contrainte interne, complexe, dont l'inténaugmente globalement avec I'hétérogénéité
mécanique du matériau (contraste mécanique entre hedic@nts “durs” et les constituants “mous”)
et la non-linéarité du comportement. La compréhensetitietérogénéité des champs mécaniques est
primordiale pour de nombreux probléemes. Par exemple,astipité cristalline, un systéme de glissement
ne sera activé que si la cission résoloeale i.e. au point matériel considéré, atteint la cissidtiqure ;
c’est ainsi le champ local, et non pas un quelconque chamemaoyi gouverne I'activation locale d’'un
systeme de glissement. Il en découle naturellement quertgortement effectif d’un polycristal est
intimement lié a I'hétérogénéité des champs en sim $ es chargements thermomécaniques modifient
d’autre part la microstructure des polycristaux. Les dafations plastiques entrainent une modification
drastique de la structure de dislocations, une évolutigide de la texture cristallographique, et des
désorientations intragranulaires significatives. Leargbments thermiques favorisent la restauration et
peuvent méme entrainer une recristallisation comptiges le but général d’atteindre un nouvel état de

moindre énergie.

La compréhension du lien existant entre la microstructiiom matériau, les mécanismes activés
lors d'un chargement macroscopique, et son comportemfautiéf est primordiale en vue d’optimiser
les matériaux utilisés actuellement ou de créer de rmuwenatériaux alliant une ou plusieurs propriétés
optimisées. Elle permet également d’'imaginer quelles les microstructures susceptibles d’exister lors-

gu’une observation directe du matériau est impossibleexample dans les profondeurs du manteau ter-

9



10 Introduction

restre. Evidemment, de nombreuses équipes de recherghatde monde s'intéressent a ce probleme
délicat, et les méthodes d'investigation varient selafuge solution plutdt “phénoménologique” ou
plutdt “a base physique” est recherchée, selon I'éeh#investigation, ou selon I'approche considérée
centrée sur les développements théoriques ou la misgiderice expérimentale.

Dans ce contexte, mon travail de recherche s'inscrit daredee général des approches micromécaniques.
Les matériaux étudiés sont essentiellement les pahaerk, mais parfois le recours a des matériaux plus
simples ou modeles (composites biphasés, matériaux &bDnécessaire. Ma recherche s’est articulée
globalement autour de I'analyse de I'hétérogénééé champs mécaniques a differentes échelles, pour
les comportements thermo-élasto-visco-plastiquesappcations visées sont bien sir I'étude du com-
portement mécanique, mais également I'analyse desratataniques et thermodynamiques locaux apres
une histoire de chargement donnée, en vue de mieux compréaglphénomenes associés tels que la
recristallisation. Une telle analyse peut étre menéeatiebmeuses maniéres. J'ai choisi, au cours de ces
dix derniéres années, d'appliquer et de développer lmement deux techniques particulieres, I'une
théorique, 'autre expérimentale.

— Les méthodes d’homogénéisation en champs moyens fteninka prédiction du comportement
mécanique de matériaux hétérogenes. Elles sonebas# une description statistique de la mi-
crostructure, et sont de fait bien adaptées aux matémamicrostructure aléatoire comme les
polycristaux. Cette technique ne permet pas d'accédedatails de la localisation spatiale des
hétérogénéités des champs mécaniques, comme papkxau voisinage des joints de grains.
Cependant, les constituants montrant un méme comportamé&ganique sont traités comme une
seule “phase mécaniqug'tians laquelle la distribution des champs sera décriteateare statis-
tique. Les avantages principaux de cette méthode sord (iudiliser que I'information disponible
(mesurable) sur la microstructure pour borner ou estimeoeportement effectif, et (ii) d’offrir
une résolution numeérique tres efficace permettant ésager |'utilisation des modéles de maniere
inverse afin d'identifier les parametres du comportemesdlldEn contre partie, certaines exten-
sions proposées dans la littérature pour les comportesnmem-linéaires souffrent d'incohérences
gu'il s'agit de comprendre et de corriger.

— Pour les matériaux cristallins, la diffraction des raydhou des neutrons permet une mesure de
la distribution des déformations élastiques dans leenaai:. Il s’agit d’'une technique tres polyva-
lente puisque les volumes d’analyse peuvent allerioid au cn?, selon le montage et le rayon-

nement utilisés. Le fait que la mesure soit directionneadtequ’elle sélectionne naturellement un

#0n défini par “phase mécanique” 'ensemble des constisudun matériaux présentant le méme comportement nmieani
Pour les polycristaux élastiques, une phase mécanigaaleac constituée de I'ensemble des grains de méme ati@mcris-
tallographique. La méme définition sera appliquée pesicbmportements viscoplastiques, malgré un comportepoenant
étre hétérogene dans un méme grain.
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nombre restreint de phases mécaniques, est évidemmermowinpour I'étude de I'hétérogénéité
des champs. La caractérisation de la distribution desra&ftions élastiques est extrémement riche
de renseignements. En effet, ces déformations peuventceénsidérées comme la signature du
comportement du matériau et de son histoire thermomé@eaaniAussi minime soit-il, tout char-
gement macroscopique qui entraine une réponse hétéeodu matériau génére des contraintes
internes et donc un champ de déformation élastiquerdgee. La contre partie de cette ri-
chesse, que je développerai dans ce rapport, est quepiiatation des mesures se complique
considérablement avec I'histoire thermomécanique dténaa. Ainsi, le terme souvent associé
de “mesure de contrainte” n'est généralement pas adapté
Le travail que j'ai mené est une recherche fondamentalfisée en collaboration étroite avec de
nombreux chercheurs francais et étrangers, souventldarasire de projets de recherche soutenus par
le CNRS, le Ministére de la Recherche, ou l'industrie. Ainglu LPMTM, mon travail s'insére dans
une Opération de Recherche dont les themes principauXas&tasticité, la Recristallisation, et les In-
homogéneéités de déformation (PRIM). Il s'insérelegeent pleinement dans la Fédération Francilienne
en Mécanique des Matériaux, Structures, et Proced8drtisp), sur plusieurs thematiques principales.
Dans la suite de ce rapport, je commencerai par préesenteavial réalisé a I'aide des techniques
d’homogénéisation (chapitre 1). Je présenterai ligpibn de I'extension tangente a I'étude de I'ef-
fet de la texture cristallographique sur le comportementoplastique d'un alliage de zirconium et
de la glace polaire. Ensuite, I'accent sera mis sur le caleulhétérogéneéité intraphase des champs
et l'interét de considérer cette hétérogénéit@irpestimer les évolutions de microstructures. Pour fi-
nir, je montrerai I'apport de nouvelles extensions poucsportements non-linéaires, et indiquerai les
développements proposés pour le traitement des connpents €lasto-visco-plastiques. Dans le chapitre
2, je m’'attacherai a décrire les développements exp@riaux réalisés dans le domaine de la diffraction.
Une partie conséquente du travail a consisté a recersidiinterprétation mécanique des mesures, en
termes de distribution de champ. Je montrerai notammaearietét des méthodes d’homogénéisation
en champ moyen pour l'interprétation des mesures en vollnsuite, je donnerai quelques indica-
tions sur les développements instrumentaux réalis&PMiTM, pour finir par ma contribution dans le
développement de la microdiffraction en rayonnement lsgatoon. Je finirai par une conclusion et les

perspectives envisagées.
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Chapitre 1

Apport des methodes d’homog@neisation
en champ moyen

1.1 Contexte

Pour estimer le comportement d’un agrégat polycristaléux types d’approches sont possibles. Les
approches dites “en champ complet” (“full-field” en anglai&cessitent une connaissance compléete de
la microstructure. L'arrangement des grains, leur mompdel, .. &tant connus, les champs de contrainte
et de déformation peuvent &tre calculés en tout point dteriau. Ces approches se basent généralement
sur une résolution numérique par Eléments Finis (EF) B2 6, 94]. Plus recemment une méthode
basée sur les Transformées de Fourier (FFT), plus puessaais limitée a des conditions aux limites
périodiques, a été proposée [77, 51]. Ces approcheadrgsrpuissantes pour I'etude de phénomenes lo-
caux, la modélisation d’un petit ensemble de grains, csgloe le composite ne comporte qu’un nombre
restreint de phases mécaniques [104, 32]. Cependant¢@&u comportement effectif des polycristaux
est plus délicate en raison du grand nombre de phases iméesara considérer et du caractere aléatoire
de la microstructure qui, de plus, peut rarement étre tiaiaée en 3-D. L'application de ces méthodes
a I'etude du comportement effectif passe donc par ungeépméliminaire de construction d’une mi-
crostructure modéle qui doit se rapprocher, sous certgpects au moins, de la microstructure réelle
[41, 15]. Les analyses 3-D demandent évidemment une paiesde calcul conséquente étant donnée
la taille du Volume Elémentaire Représentatif (VER) asidérer [43]. On notera cependant que de tels
calculs sont réalisables depuis quelgues années averrentation de la puissance des ordinateurs. Sur
ce point, une résolution par FFT est a privilegier loesgela est possible.

Les méthodes dites "en champ moyen” (mean-field) offremtdhtage indéniable de ne prendre
en compte que l'information accessible (i.e. mesurable)lasunicrostructure. Une connaissance par-
tielle de la microstructure, généralement décrite damigra statistique, ne permet d’aboutir qu'a des

bornes du potentiel effectif, alors qu'une estimation dmportement effectif peut &tre obtenue pour
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14 Homogénéisation en champs moyen

des microstructures parfaitement déterminées [119,0d]ne s'attache ici plus a déterminer rigoureu-
sement les champs en tout point du matériau, mais seule@meévaluer quelques valeurs statistiques
représentatives (moyenne, variance, champ effectinltiécoule un traitement numérique largement
allegé, ce qui est un avantage conséquent pour I'apijoliica des matériaux réels, et en particulier pour

l'identification des paramétres de la loi du comportemeaoal sur une base expérimentale.

Pour les comportements linéaires, les bornes de Reus&{3@igt [111] sont les bornes les plus
resserrées que I'on puisse obtenir lorsque I'on conn@ipEment le comportement élastique des consti-
tuants et leur fraction volumique. Elles sont obtenues ppasant respectivement des champs de contrainte
et de déformation uniformes dans le matériau. On notefallgs s’étendent aux comportements non-
linéaires (modele de Taylor et modele statique) [8, B8]dérivation des bornes de Hashin and Shtrik-
man [33] est obtenue a l'aide d'une hypothése supplémirent’isotropie de la microstructure. La
borne supérieure a été étendue aux comportementanéaires a I'aide d’'une approche variationnelle
[84, 103, 88] qui peut &tre interprétée par une lin@its “secante modifiee” [102]. Les bornes d’'ordre
supérieur integrent des informations supplémentateda microstructure et sont d’'un développement
délicat. Une approche complémentaire [82] consistélidertla nécessaire isotropie de certains tenseurs
pour resserrer les encadrements. Globalement, I'écad ks bornes inférieure et supérieure augmente
avec le contraste mécanique entre les phases du matérave® la non-linéarité du comportement.
Ainsi, les bornes de Reuss et Voigt fournissent un encadregéméralement suffisant en élasticité, alors

gu’elles ne sont que de peu d'utilité en plasticité.

Pour une application concrete aux polycristaux, I'estiomaauto-cohérent (AC) est généralement
employée. Cela se justifie par le fait que la microstructlgeces matériaux est de type “granulaire”,
c’est-a-dire qu'aucune phase mécanique ne joue de rdlidegiée par rapport a une autre, par oppo-
sition aux microstructures “particulaires” de type madrienforts des composites. L'estimation auto-
cohérente donne la solution, dans le cadre des comportenieaires, pour les microstructures dites
“parfaitement désordonnées” [49], pour lesquellesasles fonctions de corrélation des fonctions ca-
ractéristiqgues sont isotropes, jusqu’a 'ordre infilidemment la ressemblance avec la microstructure

réelle des polycristaux, qui peut étre trés variéestnigie qualitative.

L'extension du schéma auto-cohérent aux comportemenrslinéaires repose sur une étape de
linéarisation du comportement local. Généralemers,f®dules linéarisés sont pris homogénes par
phase, et la microstructure du matériau linéarisé essighidentique a celle du matériau non-linéaire ori-
ginal. On se ramene ainsi a un probleme d’homogénéiséinéaire de type thermo-élastique, que I'on
sait homogénéiser. Plusieurs méthodes de linéarisatit &té proposées dans la littérature pour la visco-

plasticité [39, 75, 68] avec pour chacune d’elle des faids qui se traduisent notamment par le franchis-
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sement de bornes rigoureuses aux fortes non-linéagi@slles développements basés sur les approches
variationnelles [84, 85, 86] sont d'une mise en oeuvre pkldte, mais offrent 'avantage indéniable,
entre autre, de respecter les bornes par constructionrdvesik les plus récents [96, 53, 40] montrent
tout I'intérét de ces approches plus rigoureuses, plefiga permettent de reproduire fidelement certains
résultats de calcul en champ complet.

Ma contribution dans ce domaine a consisté a appliquenghodes d’homogénéisation proposées
dans la littérature au cas de matériaux réels, a proptee améliorations aux méthodes existantes, et
travail a été mené au travers de plusieurs collaboratiamt certaines dans le cadre de programmes de
recherches financés. Il a bénéficié de nombreuses disass plus ou moins formelles, dont les princi-
pales sont indiquées ci-dessous. Au LPMTM, une partie mapte du travail a été menée avec Rénald
Brenner.

Communications assa@ss # 6.25, 6.48, 6.53

1.2 Prédiction du comportement viscoplastique par I'extensiondangente

L'extension tangente du schéma auto-cohérent pour legpodements viscoplastiques (approche
“VPSC") a été proposée initialement par Molinari et &5], puis reprise par Lebensohn and Tomé [52]
dans une formulation incluant les anisotropies locale @bale. Cette approche est limitée aux compor-
tements locaux en loi puissance, avec une sensibilitécarirainte unique dans le polycristal. Elle est
basée sur une linéarisation tangente du comportemesilt Eneec un module tangent qui ne dépend que
des contraintes moyennes par phase. Le comportementfedfsickgalement linéarisé de maniere tan-
gente. Le probleme de type thermo-€élastique ainsi obeéshensuite tranformé en un probleme de type
purement élastique, les modules tangents devenant dagdesa®cants par I'application des propriétés
de laloi puissance. Il est maintenant reconnu que cett@abprdonne des estimations trop souples pour
les fortes non-linéarités [28, 68].

L'approche VPSC a permis d’obtenir des avancées signifegtnotamment par rapport aux modeles
de Taylor ou Taylor relaché, en particulier pour les niatér a forte anisotropie locale. La volonté
des auteurs de diffusion libre (mais contrdlée) d’'un codmérique opérationnel lui a valu un grand
succes, qui persiste encore de nos jours. Il a été so@egittque cette approche consiste a remplacer
l'interaction d’'un grain dans un polycristal par une inadusellipsoidale de méme comportement dans
un Milieu Homogéne Equivalent (MHE), traitée selon lesultats d’Eshelby [22], entrainant ainsi des

champs homogénes dans les grains. Cette vision n'est pasien ex. [88], comme il sera détaille plus

aLa numérotation est relative a celle indiquée dans lag&Production scientifique” de ce rapport.



16 Homogénéisation en champs moyen

loin (section 1.3).
J'avais commencé a utiliser le schéma VPSC dans ma,thésel'étude de I'anisotropie viscoplas-
tique des glaces polaires en liaison avec les texturesibogtaphiques. Ce travail s’est poursuivi lors de

mon arrivee au LPMTM, et a naturellement débouché suagpBcations aux polycristaux métalliques.

1.2.1 Influence de la texture cristallographique sur le comprtement du Zr702

Cette étude s'est inscrite dans la suite de la these ditfeancillette [25], dirigée par Brigitte Ba-
croix (LPMTM) et Jean-Luc Béchade (CEA-Saclay), qui cetat en I'etude de l'influence de la texture
cristallographique sur la réponse mécanique et I'atitimades systemes de glissement du zirconium
702. Lors de cette these, plusieurs essais en compredsioa gvaient été réalisés sur des matériaux
présentant des textures initiales variées, pour desm@tions plastiques allant jusqu'a 40%. L'appli-
cation du schéma VPSC nous a permis de mieux comprendisdtespie plastique des agrégats ainsi
gue le comportement local en termes d’activation des syestade glissement. En effet, le cristal de zir-
conium, de structure hexagonale compacte (HCP), se défartampérature ambiante essentiellement
par glissement de dislocations sur les plans prismatigues)} < 1120 > et par maclage de traction
(systemes “primaires”). Les systemes de glissemenesulans pyramidaux ou basaux, que I'on appelle
“secondaires”, ne s'activent que sous I'effet d'une cissiesolue plus élevée [1]. L'activité des systemes
prismatiques, définie comme la contribution de ce syst@mglissement total dans le matériau, est donc
dominante. |l en résulte une forte anisotropie viscoflasta I'échelle du grain et une influence marquée
de la texture cristallographique sur le comportement &ff§€0]. D’autre part, la prise en compte de
I'eécrouissage intragranulaire, nécessaire aux étedegrandes transformations, avait été peu abordée
dans la littérature, ou alors par I'intermédiaire de kirmples sans validation expérimentale solide [83].

Dans cette étude, nous avons utilisé la loi d'écrouissatjsotrope et saturante proposée par Bron-
khorst et al. [12], dont les paramétres ont été idemsti§iér la reponse macroscopigue des échantillons.
Nous avons pu montrer que l'effet de la texture cristallpbique est correctement capturée par le
modele, et que I'activité des systemes de glissememinskaires augmente avec la déformation (figure
1.1). On observe que I'ecrouissage intracristallin ®efé que trés peu le développement des textures.
A une échelle plus locale, une bonne correspondance a@wlgenue entre I'activation des systemes
secondaires prédite par le modéle et les observatiorsriexgntales basées sur I'analyse des traces de
glissement en Microscopie Electronique a Balayage (MBEBc notamment une forte probabilité d’ac-
tivation du glissement basal pour I'echantillon T3. Noesiendrons cependant dans la section 1.3 sur le

calcul de cette “activite”.

Collaborations :G. R. Canova (GPM2), R. A. Lebensohn (Univ. Rosario), H. Eitlette, B. Bacroix,
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FiG. 1.1 —(a) Textures des trois échantillons T1, T3, et T4,id@aium 702, et (b) reponses mécaniques
associées, expérimentales (points) et calculéessftrét) Activité moyenne des systemes prismatiques
(pr.), basaux (ba.), et pyramidaux (pyr.), calculée aganddele VPSC.

M. Gaspérini (LPMTM), J.L. Béchade (CEA-Saclay)
Communications assass :1.6, 1.10, 1.18, 6.12, 6.13, 6.17

1.2.2 Fluage stationnaire de glaces polaires

La meilleure connaissance de la rhéologie des glacesrgslast importante pour comprendre la
dynamique des calottes polaires, et notamment leur repions changement climatique. La glace a une
structure cristalline hexagonale avec un glissement decdisons presque exclusivement sur le plan
de base et une absence compléete de maclage de déformaganui procure au cristal une trés forte
anisotropie viscoplastique [61, 13]. Le trés faible tatimguretés solubles (de I'ordre de 0.1 ppm) et la
présence de textures cristallographiques souvent tog®pcées en font un matériau d'étude priviléegié.
Ce sujet de recherche avait été abordé pendant ma thpai ensuite continué la modélisation du
comportement mécanique lors de mon recrutement au CNRBjectif était d'appliquer a ce matériau
une méthode d’homogénéisation plus rigoureuse que telelesad hoc(trop) souvent développés en

Géophysique. Ce travail a été réalisé en collabanatiotamment avec Paul Duval et se poursuit avec
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Maurine Montagnat (LGGE, Grenoble).
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FiGc. 1.2 — (a) Evolution de la texture cristallographique encfmm de la profondeur in-situ des
échantillons de glace de la carotte de GRIP. La textureagatterisée par un parametre qui prend la va-
leur O lorsque celle-ci est isotrope, et 1 lorsque tous lesazont alignés. (b) Contraintes d’écoulement
associées, mesurées (points) dans les directions dusBsef douces (8-22), et simulées (traits).

Une étude de l'influence de la texture cristallographique I'einisotropie effective a été menée.
Il s’agissait d’appréhender I'influence des contrainteermes, associées aux interactions intergranu-
laires, sur les vitesses de fluage stationnaire pour demélbbns texturés. En collaboration avec une
équipe de glaciologues japonais (notamment Hitoshi SKaami Institute of Technology), nous avons
regroupé un ensemble d’essais mécaniques sur des glacesidnland (carotte de GRIP), correspon-
dant a difféerentes directions de chargement par rapplarttéxture cristallographique, permettant ainsi
d’estimer I'anisotropie macroscopique. L'applicationsithéma VPSC a été réalisée en considérant les
textures réelles (i.e. mesurées) et les données didpsrpour le comportement du monocristal. Nous
avons ainsi mis en évidence un accord tres satisfaisdre ks résultats de simulation et les mesures
expérimentales (figure 1.2). En particulier, le modelemtroune aptitude a rendre compte des effets de
microstructure d’une fagon bien plus fideéle que les meslimples (Taylor, statique, ...) tant a I'échelle
locale (activation des systemes de glissement) que gobal

Parallelement, une étude de la rhéologie de glacespantient fondues a é&té menée. Leffet de la
phase liquide sur le comportement effectif est importantldafluence significativement I'écoulement
des glaciers tempérés par une forte diminution de la gige¢21]. Des effets similaires sont attendus

dans le manteau terrestre [44]. La réalisation expériatenl’'un tel matériau est possible en mélangeant
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FiG. 1.3 — (a) Vitesses de fluage minimum en compression un@aaiall 3°C, pour de la glace pure et
de la glace contenant 7% d’eau. (b) Réponse en tractioxialég0.54 MPa,—10°C) du schéma VPSC
en fonction du coefficient d’interactiomn.

des grains de glace d'eau pure avec de I'eau salB€aAinsi, la fraction volumique de phase liquide
est contrblée par la salinité des joints de grains etrtgpérature de I'échantillon. Les mesures réalisées
par S. de la Chapelle (figure 1.3a) montrent que 7% de phasiddiguffisent a augmenter la vitesse
du fluage minimum de plus d’'un ordre de grandeur. La prise empt® d’'une phase liquide n’est pas
possible dans le schéma VPSC puisque toutes les phasasiméss doivent montrer la méme sensibilité
a la contrainte. On peut cependant introduire arbitragmenun coefficieniv dans la loi d’interaction

permettant d’ajuster la raideur des interactions intengjeires [74] :
g —e=-aM*: (o — ) (1.2)

avece?, g, o9, et & respectivement les vitesses de déformation et les catggidu grain” (nous re-
viendrons sur cette définition) et effectives Mt le tenseur d’influence de Hill. Le schéma VPSC est
obtenu pourr = 1, et le modéle tend vers le modéle statique pour oo. La figure 1.3b montre que
dans le réegime de fluage-dislocation, la diminution du aivdes contraintes internes liée a la présence
d’eau liquide est suffisante pour expliquer la forte dimimnide viscosité, I'introduction d’un coefficient

a = 1.5 étant suffisante pour reproduire les données expératentCette uniformisation des contraintes

s'accompagne d’'un renforcement de I'activité basale.

Collaborations :G.R. Canova (GPM2), R.A. Lebensohn (Univ. Roasrio), P. uMa Montagnat, O.
Gagliardini, A. Mangeney (LGGE), H. Shoji (Kitami Inst. Tawl, Japon)
Communications assass :1.8, 1.9, 1.11, 1.31, 6.11, 6.45
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1.2.3 Potentialies pour la préediction des microstructures de recristallisation

Ce travail a été réalisé en paralléle a la these dgig\Miroux [72], dirigée par B. Bacroix. L'énergie
gui est stockée dans le matériau sous forme de dislosatiomd’'une déformation plastique constitue une
force motrice importante pour les mécanismes de nuckéatide croissance associés a la recristallisation
[19]. Cependant, s'il est admis qu'il estimportant de coemgire comment cette énergie se répartie selon
I'orientation cristallographique des grains, peu deitletmnt donnés dans la littérature sur les moyens de
la mesurer ou de la calculer. Linterprétation des meshes&es sur la diffraction des rayons X [55] ou
sur la Microscopie Electronique a Transmission (MET) [1€& associée a des hypothéses qui ne sont
pas toujours faciles a vérifier expérimentalement. Rample, I'énergie stockée est souvent reliée a la
désorientation entre cellules de dislocations adjasestiservées en MET [18], ce qui suppose gue seules
les dislocations contenues dans les parois de dislocamntgorises en compte (nous y reviendrons a la
section 2.6.1). Concernant les tentatives de calcul, gusiauteurs relient cette énergie au “facteur de
Taylor” des grains, ex. [42, 34]. On peut cependant s'ateeadine dépendance plus complexe intégrant

en particulier I'histoire locale de déformation.

Taylor model - 1016 grains VPSC modet - 1484 grains.

Fic. 1.4 — Distribution de I'énergie stockée dans une secliorp de I'espace d’'Euler, poup, =
45°, obtenue pour le modele de Taylor (gauche) et le schemaC\VE®ite). La taille des cercles est
proportionnelle a I'énergie stockée calculée.

Dans l'acier IF-Ti étudié par A. Miroux, la texture obtenapres recristallisation est entierement
déterminée par I'orientation des premiers germes. Ogeeses apparaissent essentiellement dans des
grains d'orientation{111} < 112 >, pour lesquels I'énergie stockée est supposée étrerisupe a
celle des autres orientations. Cependant, les mesureegsibiealisées en MET ou en diffraction des
rayons X, étaient contradictoires. Nous avons donc aallzubistribution de cette énergie stockée par
plusieurs schémas d’homogénéisation, pour 90% de Egeid froid, en prenant une loi d'écrouissage

simple mais qui rend compte d'un auto-écrouissage moirigjte I'écrouissage latent et d’une satura-
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tion des cissions critiques en grandes déformationsidrifie stockée calculée a été associée a differents
criteres (travail plastique local, cission critique,.ejaqui se sont révélés équivalents, au moins qualita-
tivement. Le résultat le plus surprenant est que la endae®résultats contradictoires sont obtenus selon
le modéle chaisi : le modele de Taylor prévoit une éregjockée plus grande dans les orientations
du type{111} < wvw > alors que le schéma VPSC prévoit une énergie stockéegrande dans la
fibre {hkl} < 110 > (figure 1.4). Ce résultat met en évidence I'importanceptfo pour un schéma

d’homogénéisation pertinent, ce qui a constitué un filsduicteur dans la suite de mon travail.

Collaborations :B. Bacroix, A. Miroux, J. Raphanel (LPMTM), L. Badea (AcadciSBucarest), J.
Tarasiuk, K. Wierzbanowski (Univ. Cracovie)

Communications assams :1.12, 1.13, 2.1, 2.2, 6.15, 6.16, 6.19, 6.21

1.3 Heéterogeneités intraphases pour les comportements liaires

Le développement des méthodes d’homogénéisatioammmoent le modele auto-cohérent, a été long-
temps pénalisé par lillustration de l'inclusion d’Ediwe et la conclusion hative consistant a affirmer
gue les champs de contraintes et de déformation étaidiorimnes dans les phases mécaniques. Il est
maintenant reconnu que ce n'est pas le cas, voir par exeropke Eastafieda and Suquet [88], Burya-
chenko [14]. En effet, le formalisme d’Eshelby est utilm#ur calculer les champroyensians la phase
mécanique, ce qui n'implique pas nécessairement quehegsps soient homogenes. Les méthodes en
champ moyen ne fournissent cependant qu’une informatiotief)@ sur I’hétérogénéitée des champs,
a travers leurs moyennes et leurs variances intraphasemigy et second moments). Dans le cas des
polycristaux, dont I'hétérogénéité constitutive kesgrain, la fluctuation estimée a I'aide du modéle au-
tocohérent inclut I’hétérogénéité au sein des graimsi que I'hétérogénéité entre les differentanga
de méme orientation cristalline mais possédant un vajgrdifferent. Au sein de cette approche, il n’est
pas possible de distinguer ces deux contributions. Néarsnid convient de ne pas confondre cette
hétérogénéité intraphase avec la simple hét@®itie intragranulaire. Une information, méme pantigll
sur la distribution intraphase des champs mécaniquesvatment d’'un intérét majeur pour I'étude
de nombreux phénomenes. Par exemple :

— Seule la connaissance des seconds moments intraphases gewérifier le respect du lemme de

Hill sur la conservation de I'énergie dans le matériau.

— L'écoulement d'un matériau plastique hétérogertargtsé localement non pas en réponse a une

contrainte moyenne par phase, mais a la contrainte lddakedéformation plastique peut ainsi ap-

paraitre dans une phase en moyenne peu contrainte, ne@gmatit localement la limite d’élasticité.
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— De la méme maniéere, les évolutions de microstructaceo{iissage, rotation du réseau cristallin,
...) sont guidées par le champ de déformation local.rb&issage est une réponse locale des dislo-
cations a la déformation locale. Il peut donc &tre tr@partant localement méme dans les phases
faiblement déformées en moyenne.

— Enfin, concernant les extensions non-linéaires des adéthd’homogénéisation, nous verrons
dans la section 1.4 que la prise en compte du second momerhdrips est nécessaire dans

I'eétape de linéarisation afin de garantir le respect desdsosur le comportement effectif.

Au cours de ces derniéres années, une partie importantewiactivité a consisté au calcul des hétérogéséité

intraphase dans les polycristaux et a analyser les capseqs concretes de leur prise en compte. Je
présente dans la suite les développements réalis&édgmmatériaux de type thermo-élastique linéaire,
qui s’appliquent identiquement aux matériaux visqueogdires. Concernant le traitement des compor-
tements non-linéaires, le formalisme s’applique au Milignéaire de Comparaison (MLC) déduit de la
linéarisation du milieu non-linéaire ; I'étude des poigtaux viscoplastiques sera présentée a la section
1.4.

1.3.1 Calcul en thermoélasticite et application

Le but initial du travail présenté ici était de proposereunéthode de calcul du second moment
intraphase dans un contexte général d'anisotropie, et [@s matériaux présentant un nombre arbi-
traire de phases mécaniques. Nous avons considéré ume@lémentaire représentdtifd’'un matériau
hétérogéne thermoélastique linéaire, soumis a amghde contrainted uniforme au contour, et subis-
sant en tout point un champ de déformation thermiggie_a définition de I'énergie élastique locale et
le lemme de Hill [35] conduisent a I'expression de I'énerglastique effective. Le matériau est supposé
étre constitué dé&v phases mécaniqués) de volume respectff),. Le tenseur des souplesses locales et
le tenseur des déformations thermiques peuvent s’éenifenction des fonctions caractéristiques de la
microstructure. Le second moment des contraintes sur lseghg < o ® o >, (< . >, désigne la
moyenne volumique darf3,), s’obtient par dérivation de I'énergie effective pappart au tenseur des
souplesses de cette phase. L'expression ainsi obtenue<peup o >, s'identifie au résultat présenté
dans Buryachenko [14], et dans le cas des problemes putétastique ou sans chargement macrosco-
pigue au contour, elle se réduit aux expressions donrd@yd3gte Castafieda and Suquet [88] et Kreher
[45] respectivement. Nous avons montré que I'hétéamédé intraphase du champ de contraintes, dans
une phasér), dépend en particulier des contraintes résiduelles taness les autres phases du matériau,

sous l'effet des interactions intergranulaires.

En suivant la méme procédure de calcul, mais avec destammlide déformation homogene au
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contour, I'expression duale de I'énergie élastiqgue mrdiobtenir le second moment intraphase des
déformations< € ® € >,. On montre enfin que les seconds moments de contraintes éfatendtions
peuvent étre reliés par la loi du comportement local damsé ou I'hypothése de macrohomogénéité est
veérifiee.

Pour I'application aux polycristaux, il nous est apparuispénsable de développer une méthode
numeérique efficace de calcul des seconds moments dans texeogénéral d’'anisotropie locale et
globale, dans le cadre de la thermo-élasticité, et poumat@riau présentant un grand nombre de phases
mécanigues. Nous avons montré que, pour les microstagctu type "assemblage de Hashin” [33, 118]
dont la microstructure qui réalise le modeéle auto-cehefait partie, le calcul des seconds moments
se ramene a la résolution d'un systeme d'équatioréaines. Le calcul numérique est donc rapide, et

réalisable sans difficulté particuliére sur un polyiisle quelques milliers de phases.
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FiG. 1.5 - Estimation autocohérente de I'écart type de la asapter;; au sein d’un polycristal isotrope
constitué de grains de symétrie cubique et sollicitéraction uniaxiale §,; = 100MPa). Résultats du
schéma auto-cohérent.est le rapport d'anisotropie du comportement loeak 1 correspondant a un
comportement isotrope.

A titre d'illustration, nous avons calculé I'hétéraw#ité des contraintes o ® o > (< . > désigne
la moyenne sur le VER) dans un polycristal élastique destsiencristalline cubique, de texture isotrope,
et déformé en traction uniaxiale selon la directibnLe calcul a été réalisé sur plusieurs matériaux
présentant différents coefficients d’anisotropie leeat 2Cy4/(C11 —C12). Les résultats sont présentés
sur la figure 1.5. On peut noter que l'écart type 07, > — < o3 >2)0'5, qui est uniqguement liee aux
interactions entre les differentes phases mécanigaeane fonction croissante du contraste mécanique
entre celles-ci. |l croit donc avec I'anisotropie du comipment élastique des grains. Des confrontations

avec des calculs en champs complets (Eléments Finis) sa@uiues avec Maxime Sauzay (CEA-Saclay).
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Collaborations :R. Brenner (LPMTM), P. Gilormini (LMT), L. Badea (Acad. S&8ucarest), M. Sauzay
(CEA-Saclay)

Communications assass :1.21, 1.30, 5.9

1.3.2 Effet de la microstructure sur I’hétérogenéité des champs

Les méthodes en champ complet offrent I'intérét incstaiele de fournir des solutions de références
gui peuvent étre comparées aux résultats des méthddesalgénéisation en champ moyen, moins
précises pour les comportements non-linéaires. Misral@grobleme de la représentativité de la mi-
crostructure et de la taille du Volume Elémentaire Regmétif pour les matériaux 3D, il se pose le
probleme de l'influence de la microstructure sur le comgrognt effectif et sur la distribution intra- et
inter-granulaire des champs.

Pour les polycristaux, le schéma auto-cohérent est so@dopté ; il repose sur une microstructure
définie par un “désordre parfait” [49], qui n'est repnésdive que qualitativement de celle des polycris-
taux. D'autre part, les résolutions par EF ou FFT optenégélement pour des microstructures simples,
comme un empilement régulier de grains cubiques ou uneimasde Voronoi [93, 53] bien gu’en prin-
cipe une microstructure réelle puisse étre utiliséensait la caractériser expérimentalement. La prise en
compte de microstructures différentes peut introduirdiars lorsque les differentes méthodes de calcul
sont comparées entre elles. Il nous est donc apparu inmpaléavérifier quelle est I'influence réelle de

la microstructure sur la distribution des champs.

2

e, A

> X,

FiG. 1.6 — Chaque phase mécanique possede deux systemeéssdenght orthogonaux de normalge
et e; dont l'orientation est définie par I'angle par rapport a un repere macroscopigue, (xs). Les
directions de glissement sont suivamnt

Nous avons opté pour un cas d'étude simple, celui du Esaént anti-plan d’'un polycristal 2D
visqueux linéaire (quasi) isotrope. Les grains colorasmpossédent deux systemes de glissement ortho-
gonaux avec des directions de glissement dans I'axe daesrasdfigure 1.6). A chaque phase mécanique
est associé un comportement mécanique de type visqueadn, pris ici uniforme par phase :

. 1 1
é(x) = (Fms ®@m’ + T—hmh ® mh> o (x) (1.2)
0 0
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ou s eth désignent les phases souples et dures respectivemest le tenseur de Schmid du systeme de
glissement, ety la cission de réféerence. Deux types de microstructuré&t@énchoisies, I'une toroidale
construite a partir des cellules de Voronoi, I'autre priavet d’'une mesure EBSD sur un échantillon de
cuivre recristallisé (figure 1.7). Ces microstructuras,apntiennent chacune 8500 grains, ont été “rem-
plies” par 8 orientations cristallographiques (i.e. 8 @sasmécaniques) d'égales fraction volumique de
sorte que, si la morphologie est réellement isotropesdéocomportement effectif devient aussi rigou-
reusement isotrope. L'avantage de ce choix particulieviprm de I'existence d’'une solution analytique
pour le comportement effectif, indépendante de la micuosiire [71], qui permet en particulier d’esti-

mer la précision des calculs réalisés par FFT.
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Fic. 1.7 — (a) Microstructure artificielle construite & padi cellules de Voronoi. (b) Microstructure
obtenue par EBSD sur un échantillon de cuivre recriséalles deux microstructures de 8500 grains ont

eté “remplies” par 8 orientations cristallographiquiesliquées par les couleurs sur la figure.

L'analyse des microstructures, directe ou par l'interiaied du calcul des fonctions de corrélations
a deux points d’appuis, indique une taille de grain moyesimélaire dans les deux cas, mais de grandes
differences dans les distributions de taille de grainssiaju’une relative isotropie. Les résultats de cette
étude montrent d’'une part que la résolution par FFT pettobktention de résultats précis, tant sur le
comportement effectif que sur les champs locaux, a camdite procéder a des moyennes d’ensemble sur
au moins 50 constructions differentes de ces microstrestaléatoires (hypothése d’ergodicité). D’autre
part, la comparaison des résultats obtenus sur ces dewdtnicctures a ceux obtenus a I'aide du schéma
auto-cohérent, qui résout une microstructure "panfaént désordonnée”, a montré que la microstructure
a une influence faible sur la distribution des champs de aimiéss, i.e. autant sur I’hétérogénéité inter—

que intra—phase. Les écarts relatifs entre les deux ntioctsres et I'estimation auto-cohérente sont au
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plus de I'ordre del0~2 pour un contrastef /7y = 9. Ces résultats justifient donc le choix du schema

auto-cohérent pour les polycristaux, au moins dans le Ddm2aire.

Collaborations :R. Brenner (LPMTM), R. A. Lebensohn (Los Alamos Nat. Lab.)GHormini (LMT)

Communications assass :1.32

1.3.3 Congquence sur la pédiction de I'écrouissage

Lors de déformations plastiques, les polycristaux sontres a de grandes déformations qui en-
gendrent des évolutions de microstructure considésal@eolution de texture cristallographique, écrouissag
... Nous avons montré que, puisque les lois corresporslante généralement non-linéaires, I'évolution
de la microstructure ne peut se déduire des quantités iseegient moyennes par phase, mais les
hétérogénéités intraphases doivent aussi étreepreompte. Sur ce point, une fois de plus, l'llustration
du schéma auto-cohérent par le probleme de I'ellipsdiEshelby avec des champs “uniformes dans les
grains” a conduit a des formulations approximatives,dargnt utilisées jusqu’ici dans la littérature. La
négligence des hétérogénéités intraphase estigievhant a I'origine des écarts obtenus par Commentz
et al. [16] ou, identifiant séparément les lois d'écssage de deux constituants (Fe et Cu), I'écrouissage

du composite Fe-Cu semble &tre difficilement reprodugtibl
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FiG. 1.8 — Distribution des vitesses de glissement obtenue’gaprbche FFT (traits continus) pour
une déformation macroscopique @) = 0 et (b)Z13 = 0.2. Le trait pointillé indique I'approximation
Gaussienne de la distribution. (c) Distribution des cisside référence podg; = 0.2. Résultats obtenus

pour le systeme de glissement dur “2” de la phase mélle (°).

Considérant dans un premier temps le probleme de I'&zsage intragranulaire en raison de son
apparente simplicité, nous avons voulu proposer une fiation plus rigoureuse et évaluer les erreurs
engendrées par le traitement classique. Nous nous sontt@aelsés a montrer I'importance de considérer

toute I'information disponible sur les champs de déforarapour améliorer le traitement. Nous nous
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sommes placé dans un cas simple, et avons repris le caslgiesgtaux 2D visqueux linéaires présenté
dans la section précédente. Il est clair que les résultisitenus sur ce matériau “modeéle” ne seront pas
directement utilisables pour matériaux réels (3D, rinédires, ...), mais il nous a paru important de
commencer l'analyse par un probleme apparemment simplen$36], le taux d’'évolutionr, de la
cission de réféerence locale d'un systéeme de glisserhearst relié a la valeur absolue de la vitesse de

glissement localéyy | sur le systemé’, évaluée au méme point :
Tok(%) = D hws (%) e ()] (1.3)
kl

avech la matrice d’écrouissage qui dépend en général deftamation cumulée, mais que nous avons
considéré constante ici par souci de simplicite. Lefn@pies en champ moyen considerent le com-
portement moyen d’'une phase mécanique, et donc I'ecagés moyen< 7y, >, doit &tre relié a la
moyenne des valeurs absolue des vitesses de glissemignt| >,. Classiquement, les hétérogénéités
intraphase étant négligées, la moyenne des valeursuagbsst approximée par la valeur absolue de la
moyenne,< |yx| >y~ | < 4% > |r. Lanalyse de la distribution des vitesses de glissemens da
le polycristal 2D, calculée par FFT (figure 1.8), permet dentrer que cette approximation est dans
certains cas inapplicable. Le systeme de glissementuadiyr la figure 1.8 montre en moyenne un
glissement nul, alors que le glissement local est clairérsignificatif. La figure 1.8c illustre une diffi-
culté supplémentaire : au cours de la déformation, kiaisde référence devient hétérogene a I'intérieur
méme d’'une phase mécanique. Le module visqueux n'étastyniforme par phase, les schémas d’ho-
mogénéisation thermoélastique ne s'appliquent plysurieusement et des approximations doivent étre

introduites.

Remarquant, dans le cas considéré, que la distributisrvidesses de glissement est proche d'une
gaussienne, un traitement amélioré a pu étre propagéréfil.9), notamment pour I'estimation de
|9%| >». On montre ainsi que le traitement classique sous-estingertgent I'ecrouissage des phases
dures. Par contre, la prise en compte des hétérogan#itfa-phases dans le schéma auto-cohérent

conduit a une reproduction fidéle de la solution de gfée donnée par la FFT.

Collaborations :R. Brenner (LPMTM), R. A. Lebensohn (LANL)

Communications assass :1.33, 5.9, 6.55
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FiGc. 1.9 — Evolution de la moyenne par phaser, >, des cissions de référence en fonction de la
déformation macroscopique, pour le systeme mou “1” desesd = 0°, 6 = 45°, et = 90°. Les
estimations par FFT (points) sont comparées aux résudtaschéma auto-cohérent (lignes) obtenus (a)
par la procédure standard et (b) en tenant compte deg&idg#néités intraphases.

1.4 Extensions non-ligaires et congquences

L'extension des méthodes d’homogénéisation aux cotapmnts non-linéaires est essentiellement

limitée par I'étape de linéarisation du comportementlo

e(x) = f(o(x)). (14)

La linéarisation tangente en tout point conduirait & urdote tangent hétérogene par phase, du fait de

I'hétérogénéité des contraintes, alors qu’une locdaportement linéarisé de la forme :
e(x) = M) : o(x) + &} (1.5)

avec un module tange¥I(") et une déformation libre de contraingg homogenes par phase, est
nécessaire pour appliquer les schéma de type thernigéksLes extensions “classiques” se basent
sur 'approximation

<e>xf(<o>y) (1.6)

qui sous-estime< € >, du fait de la convexité de la fonctioh Dans ce cadVI(") etef, ne sont définis
qu’a partir des champs moyens par phaser >,. L'extension sécante [39] consiste a prengfe= 0
dans I'équation (1.5), alors que I'extension affine [68h&muit un module tangent par dérivation fle
et aboutit a des estimations plus souples (plus réglidtextension tangente de Molinari et al. [75] et
Lebensohn and Tomé [52], qui ne s’applique qu'aux compoetEs en loi puissance, consiste a définir

un module sécant a partir d'un linéarisation tangengesatte que I'on se ramene a un Milieu Linéaire
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de Comparaison de type élastique. Il a é&té montré qumteteles sécant et affine, dont la restriction
principale vient de (1.6), violent dans certains cas unaédeupérieure [10]. Le modéle tangent coincide

avec la borne de Reuss aux fortes sensibilité a la cotdraie qui est également irréaliste [28].

Les extensions basées sur une approche variationneltanplfis appel a I'approximation (1.6). Les
améliorations obtenues par I'estimation variationng3i4] et les procédures du second ordre, ancienne
[85] ou nouvelle [86, 87] versions, viennent de la prise emg® de I'hétérogénéité intraphase des
champs mécaniques dans I'étape de linéarisation. ildagbn variationnelle (ou “sécante modifiee”)
revient a utiliser une linéarisation sécante (et donMilieu Linéaire de Comparaison de type élastique)
mais avec un module sécant défini a partir du second modesntontraintes [102]. Les travaux récents
[59, 60, 54, 40] montrent la pertinence de la nouvelle pdacé du second ordre pour les polycristaux et

les composites non-linéaires.

Ma contribution dans ce domaine a essentiellement censaistiontrer 'effet de la méthode de
linéarisation sur I'nétérogénéité intraphase deanaeps, pour les approches “classiques”. Nous avons
d’'autre part exploré quelques propriétés de I'extemsiecante modifiée, et proposé une approche “affine

modifiee” empirique.

1.4.1 Effet de la liréarisation sur les Feterogéneités des champs

Il est clair que jusqu’a présent, pour les applicationsccetes des méthodes d’homogénéisation a
des polycristaux réels viscoplastiques ou élasto-plass, le choix des differents groupes de recherche
s'oriente en grande majorité vers des méthodes simplestelnsion tangente du schéma auto-cohérent
est souvent mise en oeuvre, mais des formulations plus esgil souvenad hoc[91, 106, 81, 113]
sont également largement utilisées. Parfois méme lectaode Taylor est utilisé pour modéliser le
comportement viscoplastique du zirconium, tres anigatiocalement, ce qui bloque absolument toute
I'hétérogénéité de déformation [26].

Il est important de choisir avec soin I'extension non-dimé utilisée pour I'application visée, puisque
ce choix conditionne la pertinence physique des paramédmaux lorsque ceux-ci sont identifiés sur
une base expérimentale. Nous reviendrons sur ce pointldasestion 2.5. Si I'influence du choix de
I'extension non-linéaire sur le comportement effectif lgien décrite dans la littérature, peu de travaux
concernent les conséquences sur I'hétérogénéit@pimase des champs. Nous avons donc entrepris une
confrontation, sur cet aspect, des extensions sécantffiret du schéma auto-cohérent. Nous avons
considéré un polycristal de structure CFC, de textureage, déformé en traction uniaxiale. Nous avons

choisi une loi de comportement viscoplastique simple, ge tgi puissance, a I'echelle du systeme de
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Fig. 1.10 — Ecart typézm de la vitesse de glissemeiit du systemeé: dans la phase mécaniqueen
fonction de la vitesse de glissement moyehrey; >, |, tracé pour les 12 systemes de glissement des
2016 phases mécaniques considérées. Les résultagxigmsion sécante (gauche) sont comparés a ceux
de I'extension affine (droite) du schéma auto-cohérentn@era que les échelles sont differentes.

glissement

e _ (—’C) (1.7)

Yok Tok

ol 7, est la cission résolue sur le systeindJne sensibilité a la contrainte= 30 a &té choisie de sorte
gue le matériau puisse s'apparenter a du cuivre redisgaléformé a froid.

On observe (figure 1.10) que la linéarisation sécante verglun état de glissement quasi-uniforme
sur les systemes de glissement, alors que I'extensionegffiavoit une hétérogénéité nettement plus
marquée et probablement plus réaliste. Parallelement avons montré qu’il n’existe pas de corrélation
simple entre les champs moyens par phase et les hét@itegeimtraphases : I'écart type intraphase sur
les contraintes n'est pas systématiquement plus gransl ldarphases dures que dans phases molles,
comme on pourrait s’y attendre.

Ces résultats laissent penser que I'écrouissage estignant compte de I’'hétérogénéité des champs,
selon la méthode décrite dans la section 1.3, devraisggnificativement difféerent selon I'extension non-
linéaire choisie. Ceci aurait évidemment des consécpgaur la prédiction des mécanismes associés tels

gue la recristallisation.

Collaborations :R. Brenner, B. Bacroix (LPMTM), L. Badea (Acad. Sci. BucayeB. Gilormini (LMT)
Communications assass :1.29, 1.30, 5.6, 6.34, 6.38, 6.41, 6.42, 6.49, 6.51

1.4.2 Sur l'extension “€cante modifee”

Initialement appliquée a des agrégats de phases isstf8g], I'approche variationnelle a été utilisée
pour simuler le comportement instantané (a texture firg)alycristaux viscoplastiques en loi puissance

de diverses structures, cubique ou hexagonale [17, 78,[(®3].résultats prometteurs ont été établis,
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comme un comportement cohérent de I'approche aux tréxdgsasensibilités a la contrainte, ou des
lois de croissance raisonnables lorsque le contraste é¢edemtre les systemes de glissement augmente.
Il a ainsi été demontré une supériorité de I'approechgationnelle par rapport aux modeéles antérieurs.
Cependant, des développements supplémentaires, nem@nmumeériques, étaient nécessaires pour vi-
ser des applications plus concrétes. En effet, la dificaisentielle de I'approche concerne la prise en
compte d'un grand nombre d’orientations cristallinessgue la résolution numérique du probléme re-
vient a un probleme de minimisation avec un nombre de biria minimiser multiple du nombre de

phases cristallines.

Tangent (20 mn) Variationnel (100 mn) Incrémental (5 mn) Taylor (1 mn)

FiG. 1.11 — Figure de pdlegl00} aprés un cisaillement de 2. imposé & un polycristal CHi@lement
isotrope. Temps de calcul en secondes obtenus sur un PQustaBeule la composante 12 du gradient
des vitesses est non nulle dans le type de cisaillement Enpos

Dans le cadre d’'un projet du programme "Matériaux” (Cod?dGilormini), nous avons entrepris
I'élaboration d’'un code numérique plus performant bas@amment sur les développements numeériques
décrit dans la section 1.3.1, qui incluent le calculs dévéées partielles nécessaires a I'algorithme de mi-
nimisation choisi. Parallelement & la validation du cedeplusieurs cas d’école, I'application au calcul
du développement de texture dans un polycristal CFC rfaete non-linéairer{ = 20), et représenté par
3000 phases mécaniques, illustre le fait que I'approchi@ati@nnelle prédit une évolution intermédiaire
entre I'approche tangente et le schéma incremental défidiire 1.11). On remarque également le colt
numeérique important lié a I'etape de minimisation 6000 variables de minimisation).

Parallelement, I'analyse des premiers et seconds monaenis en évidence une propriété par-
ticuliere reliant les formulations sécante classiquséstante modifiee du schéma auto-cohérent. Elle
montre que ces deux méthodes prédisent, pour des corgditiex limites en contraintes (resp. déformations)
homogenes au contour, rigoureusement les mémes preshsgrsonds moments par phase des contraintes
(resp. déformations), pour des composites localemetbjses en loi puissance. La quantité = (<
€:e >, /] <e>:<e >)", qui est une mesure globale de I'hétérogénéité ihtap, prend une

valeur uniquew pour toutes les phases du matériau, ce qui permet de prtauplrs grande souplesse
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de I'extension modifiée. Cette analyse permet égalenenta@htrer sans calculs que I'extension sécante
classique viole, pour toute valeur de# 1, toute fraction volumique, et tout contraste entre phases,
la borne supérieure [57] définie pour certaines micrastings par I'estimation autocohérente variation-

nelle. Cette propriété est illustrée sur la figure 1.12'on voit que I'hétérogénéité des déformations
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FiGc. 1.12 — (a) Hétérogénéité de déformation intraphast (b) difference de réponse macroscopigue
prédites par les formulations sécantes classique etfieedlu schéma auto-cohérent, pour un biphasé
non-linéaire isotrope en loi puissanee£ 10), en fonction du contrast®! entre les phases dures et les
phases molles.

augmente sensiblement avec le contraste entre les phapessente pour les forts contrastes une valeur
maximale pour une concentration en phase dure proclieddgui correspond au seuil de percolation

mécanique lorsque est infini.

Collaborations :P. Gilormini (LMT), R. Brenner (LPMTM), P. Duval (LGGE)

Communications assass :1.20

1.4.3 Proposition d’une extension “affine modige”

La difficulté de I'etape de linéarisation vient entre rautiu fait que les champs locaux dans une
phase ne sont pas entierement caractérisés, puisqa’saincalculer que les deux premiers moments.
De plus, ces champs calculés ne sont qu’une estimatioscaont estimés pour le composite linéaire
(thermo)élastique de comparaison et non pas dans leimat@n-linéaire original.

Dans I'optigue d’'une approche pragmatique, nous avonsogfopne formulation affine modifiée,
gui repose une linéarisation affine du comportement lo@sravec un module linéarisé dépendant du
second moment des champs. L'intérét de la formulatiortreoson extension possible aux comporte-

ments héréditaires, réside dans 'assouplissemenbaipartement effectif par rapport a la formulation
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affine classique. Si cette derniére franchit des bornesrmipes dans certains cas, la formulation affine

modifiee semble par contre les respecter. Ce résultatiestré sur la figure 1.13, ou la méthode est

(a) (b)
0,0 ,

affine (class.)\ // 14 LN i affine (class.)
secant (mod.) - 7 \\ .
affine (mod.) 7 affine (mod.)
05} 713 Fos\
o s T Il
g \ # . 7 \
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FiG. 1.13 — (a) Comportement effectif de composites biphag@aipar les extensions affines classique
et modifiee du schéma autocohérent en traction uniaeia(®) hétérogénéité intraphase associée, en
fonction de la fraction volumique de phase dure. L'estiorasécante modifiee est donnée pour compa-

raison @ =5, M = a((f)/aél) =38)

appliquée au méme composite biphasé que celui déeani asection précédente. L'extension affine
modifiee prédit un comportement effectif plus souple cquédrne supérieure donnée par I'extension
sécante modifiée. Elle prévoit d’autre part un champ deramte plus homogene que la formulation

classique. On remarquera cependant que, contrairemeaipuaches sécantes, les formulations affines

prévoient des champs locaux plus hétérogenes danbdsep dures que dans les phases molles.

Collaborations :R. Brenner (LPMTM), P. Gilormini (LMT)

Communications assams :1.21, 1.27

1.5 Prise en compte des effets de “@moire longue”

Par rapport aux comportements viscoplastiques, I'homeigation des polycristaux visco-élastiques
non-linéaires comporte une difficulté supplémentaiteffet de “mémoire longue” doit étre pris en
compte. La loi de comportement locale peut s'exprimer deienargénérale par une représentation

fonctionnelle, mais plus spécifiguement pour I'élasiseg-plasticité on peut écrire
E(t, x) =S(x) : 6(t, x) + €"P(t, x) (1.8)

avecS$ le tenseur de souplesse élastiqué‘étla vitesse de déformation viscoplastique. Cette degnier

ne dépendant, outre les variables d'état, que de la dotdra, la loi de comportement (1.8) dépend
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donc a la fois der et deo. Il en résulte, par I'effet du couplage intergranulairagde comportement
effectif est héréditaire, c’est-a-dire que la vitessaldformation a I'instantdépend de toute I'histoire de
chargement passée. La loi de comportement (1.8) peulediesise reécrire sous la forme d’un produit de
convolution (au sens de Stieljes). Cette propriété émrgar exemple selon I'estimation auto-cohérente,
gu’un mélange de phases maxwelliennes ne conduit pas upartement effectif maxwellien [101].
Au spectre discret de chacune des phases s’ajoute un sgeateéaxation continu traduisant I'effet de
mémoire longue [92].

Different modeles ont été proposés dans la littéeapour I’hnomogénéisation de ces matériaux [114,
107, 76, 80]. lls se distinguent par la facon dont I'aspécébitaire est pris en compte et par I'extension
utilisee pour la linéarisation du comportement viscefitpie. La proposition “affine” de Masson and
Zaoui [67], plus pertinente, est basée sur le principe deespondance de Mandel [63]. La Transformée
de Laplace-Carson (LC) permet en effet de convertir le grolkl d’homogénéisation visco-élastique
linéaire en un probleme symbolique de type thermo-iglastlinéaire, que I'on sait traiter dans I'espace
de LC.

Je me suis efforcé d'appliquer ce schéma affine a deuxstggematériaux réels, la glace et les
alliages de zirconium. Pour cela, il a été nécessaimetrdiuire certaines approximations dans I'ap-
proche afin d’en améliorer les performances numériquestr&ail s'est trés largement appuyé sur
les développements réalisés par Rénald Brenner darelle de sa these, dirigée par Brigitte Bacroix
(LPMTM), en collaboration avec Jean-Luc Béchade (CEABgc Sylvain Leclercq (EDF), Jean-Paul

Mardon (Framatome), et que j'ai codirigée.

1.5.1 Formulation de I'approximation quasi-€lastique

Dans I'approche affine, le probleme élasto-visco-pdastinon-linéaire est converti en un probleme
de type thermo-visco-€élastique linéaire par linédigsede la loi de comportement viscoplastique, puis en
un probléme symbolique thermo-élastique par l'intediaize des Transformées de Laplace-Carson. Pour
les problémes que nous considérons, cette étape peuhéhée analytiquement. L’homogénéisation du
probleme linéaire dans I'espace de Laplace-Carson festteée avec les procédures standard (par ex.
le schéma auto-cohérent). La difficulté principale diéecapproche réside dans la nécessité de calculer
numériquement les Transformées inverses afin d’obtesrésultats interprétables.

Schapery [95] a proposé deux méthodes pour calculer lesTaamée inverse. La méthode de Collo-
cation repose sur un développement en série de Dirichbetrenet donc, selon I'ordre du développement
choisi, de maitriser la précision du calcul. Cette métha été mise en oeuvre par Masson [66], mais elle

reste relativement lourde et donc peu adaptée —a I'&pagunoins— pour I'application a des matériaux
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réels avec I'étape incontournable d'identification deapaetres.

La seconde méthode proposée par Schapery [95], appeiéthdde directe”, consiste a définir
une relation approchée entre la valeur de la Transforsmkefréquence et la valeur de la fonction
considérée a un tempsdépendant de. Le calcul de la Transformée inverse devient alors imauedi
ce qui est confortable numériqguement, mais la précismtimersion n'est plus contrdlée. Nous avons
cependant pu montrer que cette méthode donnait, dansneedas au moins, d'excellents résultats.
Dans un premier temps, nous avons considéré un maténmles(composite biphasé visco-€élastique
linéaire) afin d’adapter la méthode directe au cas du tecaline. Les résultats de la méthode ont pu

étre confrontés a des solutions analytiques, et un lextedccord a été obtenu (figure 1.14). Pour les
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Fic. 1.14 — Fonctions de fluage locales et effective d'un com@dsiphasé isotrope visco-élastique
linéaire, composé de deux phases maxwelliennes isatinpempressibles, estimées par le schéma auto-
cohérent. On observe le trés bon accord entre la solukacte (traits continus) et I'estimation obtenue
avec I'approximation "quasi-élastique”. Le rapport desps de relaxation des deux phases est de 10.

matériaux élasto-viscoplastiques non-linéaireseasethode d'inversion donne lieu a une nouvelle for-
mulation qui coincide avec le schéma affine classique msur@gimes stationnaires. Dans le régime tran-
sitoire, le Milieu Linéaire de Comparaison associé a &huode n’est plus de type thermoviscoélastique
mais thermoélastique. L'application a la réponse ergiust en relaxation d’un polycrystal non-linéaire

donne de trés bons résultats, comparables a ceux obésmada méthode de collocation, méme aux

contrastes mécaniques élevés entre les differentdregs de glissement.

Collaborations :R. Masson, A. Zaoui (LMS-X), R. Brenner, B. Bacroix (LPMTM)

Communications assass :1.17, 1.25, 6.28, 6.43
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1.5.2 Application au fluage d’un alliage de zirconium

L'objectif de la thése de Rénald Brenner était de comgireres differences de comportement en
fluage entre differents alliages de zirconium (zirconimimbium), de méme composition chimique, mais
présentant des microstructures differentes. Pagafiéht a un large programme expérimental (essais
mécaniques, MET, microanalyses X,...), le modele aotteent en thermo-élasto-viscoplasticite, ver-
sion quasi-élastique, a été utilisé. Les alliages dmnium présentent I'avantage d’avoir un comporte-
ment viscoplastique local trés anisotrope en raison digaiombre de systemes de glissement faciles
indépendants, mettant ainsi facilement en défaut laatiation. D'un autre coté, une modélisation
micromécanique pertinente s'avere particulierematéiressante pour ces matériaux car elle permet de
préciser les mécanismes de glissement et d’écrouisseaex, pour lesquels peu de mesures expérimentales

directes existent.
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Fic. 1.15 — Evolution de la déformation circonférentielle dieux alliages de zirconium Zr-Nb 1%0
présentant des états thermodynamiques distincts, as daun essai de fluage en pression interne réalisé
sur un tube, pour un méme état de contrainte macroscofigye= 130MPa) et &400°C. Les résultats
expérimentaux (points) sont confrontés aux simulatimn®ériques (traits).

La figure 1.15 montre un résultat typique de confrontatieecd’'expérience. Les deux alliages uti-
lisés présentent la méme composition chimique, mémtare cristallographique, méme taille et forme
de grain,... lls ne different que par les cycles thermigugsosés lors du processus d’élaboration du
matériau. Ainsi, I'alliage B n’est pas dans un état stablais il a été établi durant cette thése une sur-
saturation de Niobium en solution solide dans la matric€alkkalge, responsable d’'une augmentation
forte de la viscosité. Les paramétres du modele sontifénsur la réeponse macroscopique de plu-
sieurs échantillons, a I'aide d’'une procédure de misation ou des contraintes d’optimisation ont été

introduites afin d’obtenir non seulement un bon accord aexpérience, mais aussi une loi du com-



1.5. Prise en compte des effets de “emoire longue” 37

portement local “physiquement acceptable”. Cette notstnd&illeurs assez floue pour le zirconium,
puisque précisément peu de mesures directes (par exsmpieonocristal) permettent de connaitre ce
comportement. Cependant, le bon accord non seulement ewsriportement effectif mesuré (figure
1.15), mais aussi avec |'état de contrainte local détegnpiar diffraction de neutrons (voir section 2.5)

montre la validité de la méthode proposée.

Collaborations :R. Brenner, B. Bacroix (LPMTM), J. L. Béchade (CEA-Saclay)

Communications assass :1.24, 4.3, 6.30

1.5.3 Application au fluage de la glace

L’homogénéisation des comportements élasto-visstipiaes non-linéaires a &té poursuivie dans le
cadre d’'un projet de “soutien aux jeunes chercheurs” du @R j'ai coordonng, sur I'etude du fluage
transitoire des glaces polaires, en collaboration avecuRraDdu LGGE (Grenoble). Comme le zirco-
nium, la glace présente localement un comportement Viastigue tres anisotrope. Dans les conditions
in-situ des calottes polaires, le matériau se déeformentielement en fluage par glissement de disloca-
tions a une température proche du point de fusion. En #bioe, les essais mécaniques montrent une
trés forte décroissance, de plusieurs ordres de grandeda vitesse de fluage dans le régime transi-
toire [2]. La difficulté d’'interprétation des essais raaitjues réside dans la quasi-inexistence de fluage
stationnaire. S’il existe bien une vitesse de fluage minimagun d’ailleurs apparait systématiguement
autour de 1% de déformation quelle que soit la textureathigfraphique [13], la recristallisation dyna-
migue entre rapidement en jeu, ce qui a pour conséquencaugmentation significative de la vitesse
de déformation [61].

L'application de la formulation affine quasi-élastique ermis entre autres de préciser le rble de
I'écrouissage intracristallin dans le fluage primaireyfag1.16). On montre que I'amplitude de décroissance
de la vitesse de déformation en fluage s’explique par kdropie du comportement viscoplastique local.
On observe en effet une importante redistribution des aories pendant le fluage transitoire, passant
d’une distribution quasi-uniforme lors de la mise en chal@asticité de la glace étant quasi-isotrope,
a une distribution tres hétérogene lors du fluageaiatire, en raison de la forte anisotropie viscoplas-
tique. Cependant, la cinétique de décroissance de lsse@tde déformation ne peut étre reproduite que
par l'introduction d’'un mécanisme de durcissement detesyss de glissement secondaire. Concernant
le fluage permanent, le comportement local viscoplastidaetifié lors de ce travail est en bon accord

avec les données sur monocristaux.

Collaborations :M. Montagnat, P. Duval (LGGE), R. Brenner (LPMTM)
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FiG. 1.16 — Réponse effective en fluage en compression urgaftislPa, —10°C) de la glace isotrope.
Les données expérimentales (points) sont tirees déephssséries d'essais mécaniques [2]. Les courbes
noire et rouge correspondent respectivement a la rephnseodele affine sans et avec prise en compte
d’un durcissement des systemes secondaires.

Communications ass@ss :6.39

1.6 Conclusion

Concernant I'apport des méthodes en champs moyens mudd des polycristaux, je me suis at-
taché a montrer l'intérét de considérer les hétengjtés de champs, tant au niveau inter— que intra—
phase. Pour des applications concrétes aux matérials Faccent a &té mis sur l'utilisation de méthodes
simples mais pertinentes, en gardant a I'esprit les linita des modéles utilisés. Pour un matériau
modele 2-D linéaire, nous avons montré que le détaiadritrostructure n'avait que peu d’'influence sur
les premiers et seconds moment des champs dans les phasgsqués, ce qui justifie donc I'utilisa-
tion du schéma auto-cohérent pour les polycristaux. Boarapplication aux polycristaux non-linéaires,
I'extension affine offre un bon compromis entre la simplicite sa mise en oeuvre et la qualité des
résultats obtenus, autant pour les comportements vissiiguies qu’'élasto-viscoplastiques. Evidem-
ment, a terme, I'estimation du second ordre, plus rigosgedevra étre promu. Cependant, nous avons
obtenu avec I'extension affine une bonne estimation destelé la texture cristallographique, cohérente
avec I'expérience. D'autre part, les lois de comportenhecdl qui ont pu étre identifiees a partir d’'une
utilisation inverse du modeéle sur une base d’'essais nid@as macroscopiques sont globalement en
bon accord avec les données disponibles pour plusieuérianat fortement anisotropes. Le choix d'une
méthode particuliere de linéarisation n'est cepengast anodin, puisqu’il a des conséquences signifi-

catives sur la distribution des champs. Ainsi, une inegiron correcte de phénoménes associés a la
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plasticité, comme la recristallisation dont I'activatiolépend directement de la distribution d’énergie
élastique dans le matériau, ne peut étre obtenue quenpelnaix minutieux du modele adopté. Nous
avons d'autre part revisité les méthodes traditionsetle prise en compte de I'écrouissage, et avons
montré que la considération des hétérogénéit&éaphhise des quantités de glissement permet un trai-
tement nettement amélioré. Une analyse similaire sarpiévoir pour le traitement des évolutions de
texture cristallographique. Ces développements ontrguedfectués grace a la possibilité de mener des
confrontations avec des calculs en champs complets genbffies solutions de référence permettant de
valider les approches en champs moyens.

Il apparait cependant que les mesures du comportemeatiiefen matériau ne sont pas suffisantes
pour attester de la pertinence d’une modélisation. Delseanl’'échelle inférieure, et mesurer les champs
mécanigues au hiveau du grain, voire méme du sous-gitingéeessaire. Ce point fait I'objet du chapitre

suivant, ou les potentialités des techniques de diffractont exposées.
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Chapitre 2

Analyse de la distribution des
deformations elastiques par diffraction

2.1 Contexte

Nous avons vu I'importance de considérer I'hétéragéEndes champs mécaniques pour comprendre
et modéliser la déformation des polycristaux. La val@latdes modeles micromécaniques a I'échelle
locale nécessite I'obtention de données expériment&lgidemment, la notion “d’échelle locale” est
relative, et dépend du dispositif expérimental utiliBar exemple, une mesure de déformation consiste
généralement a estimer le déplacement relatif enti® geints voisins du matériau, la distance entre les
points définissaria base de mesurgur laguelle une informatiomoyennesst obtenue.

Diverses techniques de mesure de champ de surface oré&tppées au cours de ces dernieres
années. La microextensométrie, particulieremerdragsante pour nos applications, permet la mesure
du champ de déformation total (élastique + plastique)usigr base de mesure micrométrique [20]. La
résolution de la technique ne permet cependant pas dlacegx déformations élastiques.

J'ai choisi de développer et d’'appliquer la techniqueebasir la diffraction des rayons X et des
neutrons. Plusieurs raisons justifient ce choix :

— Il s’agit d’'une technique de mesure de champ, dans I'espas®rientations (espace d’Euler) ou

dans I'espace physique, selon le dispositif expérimarttigé.

— La technique n’est sensible qu'aux déformations &ass. Nous verrons que dans certains cas,

une estimation des contraintes est possible.

— La réalisation expérimentale est extremement soyplesque le volume d’analyse (le volume

diffractant, noté&?) peut aller dyzm?* au mnt.

— L'analyse peut étre réalisée en surface de I'ecHantdtomme en volume.

— L'analyse étant directionnelle, la réponse mécanjopigt étre caractérisée en fonction de I'orien-

tation cristallographique des grains.

41
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FiGc. 2.1 — Effet de la déformation du matériau sur les raiesiffeaction. (a) Déplacement de la raie
{110} mesurées & MPa et440 MPa dans un acier dual phase lors d’une déformation &laesiin-situ
au LLB. (b) Elargissement de raie mesurée dans un acier, llafiné a froid de26% a partir d’'un état
recristallisé (ReX). Ces deux effets sont généraleramntiltanés.

Il s’agit donc d'une technique qui, sur le principe, s’a@articulierement intéressante pour les études
mécaniques. |l existe cependant certaines difficultés :

— De nombreux montages expérimentaux sont réalisablefs, aInchaque montage est associé une
résolution instrumentale qu'il est important de mag@ripour des mesures et des exploitations
correctes.

— La présence de déformations élastiques pouvant aesirotigines tres diverses dans les po-
lycristaux (déformations thermiques, plastiques, fi@msation de phase, etc...), l'interprétation
nécessite 'usage d’'un modele micromécanique et unaiparconnaissance et maitrise de I'his-
toire thermomécanique du matériau.

Ainsi, la diffraction n’est pas une technique “presse-balitPar exemple, I'interprétation mécanique des
déeplacementsle raie (figure 2.1), méthode souvent qualifiee de “meserendtrainte”, a généralement
pour but la détermination d'un état de contrainte maapgie [79]. Nous verrons que l'interprétation
des données n’'est en fait simple que dans des cas bierfigpésj comme par exemple une réponse
purement élastique du matériau, dans lesquels les imatéd'usage industriel ne rentrent généralement
pas. L'exploitation de€largissementsle raies consiste souvent a estimer une densité de disloga
I'hypothese sous-jacente consistant a dire que lesrdists de réseau sont essentiellement crées par
les dislocations [48, 116, 27, 108, 58, 31, 9]. Dans ce cakrtjissement lié a la faible taille des sous-
grains est utilisé comme un terme correctif, permettamhailleur ajustement des données par le modele
utilisé. En pratique, I'exploitation des déplacemeritdes élargissements des raies est rarement menée

conjointement, bien qu'il s'agisse d’'une caractérisatoécanique a des échelles differentes. On notera
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cependant que dans le domaine de I'élaboration et de latéaismtion de poudres et/ou de couches
minces, dans lequel la diffraction est une technique clentdes progrés considérables ont été réalisés
ces derniéres années en raison notamment du dévelopiedas moyens expérimentaux (sources syn-
chrotron, détecteurs, optiques,...) et des moyens dalc®ar exemple, I'anisotropie de taille de grains

et la distribution de taille des grains nanomeétriques anéfpe obtenue [62, 50, 46, 65]. Dans ces ana-
lyses orientées plutdt vers la Physique/Chimie du spletedistorsions du réseau cristallin sont traitées
comme un terme correctif. Ce n'est que trés recemment gsieleveloppements ont pu étre combinés

avec les modeles d’élargissement associés a la préskndislocations [110].
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FiG. 2.2 — L'exploitation des mesures de diffraction néces§jtd’extraire des données brutes les infor-

mations pertinentes, (ii) de les traduire en terme de Higion des déformations élastiques, puis (iii) de

les interpréter a I'aide d’'un modele micromécaniquenaint en compte la microstructure du matériau et
son histoire de chargement.

Latechnique demande donc un développement spécifiqukesyiaspects, acquisition et interprétation
des données, auxquels je me suis attaché depuis monamemnitau CNRS. Le travail réalisé a consisté
a clarifier I'expression des données mécaniques coasedans les raies de diffraction, et & proposer une
méthode d'interprétation basée sur les techniquesnaitfygnéisation (figure 2.2). Nous avons montré,
dans ce contexte, l'intérét spécifigue de l'usage deroest Parallélement, je me suis investi dans la
caractérisation de la réponse instrumentale des diffna&tres, ce qui a conduit au développement d’'un
code de calcul spécifique, et la définition du nouveau pardiffractometres du LPMTM. Enfin, profi-
tant des progres récents et significatifs concernantdégues pour rayons X, permettant de transformer
la diffraction classique en véritable “Microscopie en Bay X", j'ai contribué au développement des
techniques de microdiffraction en rayonnement synchnotians le but d’obtenir des distributions intra-
granulaires de contrainte. Des applications sur diver&naaix industriels sont présentées dans la suite
du rapport.

Une partie importante de ces travaux a été réalisés ldazaire de la these de Nils Letouzé (2001-
2005) que j'ai co-encadrée en collaboration avec JeanBaahade (CEA Saclay) et Brigitte Bacroix
(LPMTM), et qui n'a malheureusement pas pu étre soutenes. realisations expérimentales s'ap-

puient largement sur le service de diffraction du LPMTM, antigulier Thierry Chauveau. Les avancées
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présentées ici ont évidemment bénéficiees de nombsatliscussions, souvent informelles, dont les prin-

cipales sont indiquées dans la suite.

2.2 Mise en oeuvre exprimentale

Du point de vue expérimental, la démarche que je m'effaleesuivre consiste en la mise en place
d’une procédure fiable pour maitriser les incertitudesdia la mesure et a son traitement. Comme dans
toutes mesures expérimentales, un certain nombre diatse$ont contenus dans les pics de diffraction.
La mesure brute est la convolution de la réponse du matpeala réponse instrumentale (ou impulsion-
nelle), augmentée d'un bruit de fond, et régit par undstiqtie de Poisson (comptage d’'un nombre de
photons) (figure 2.2). La détermination de la quantitéeechée, i.e. la réponse de I'echantillon, requiert

deux étapes :

1. L'utilisation d'un diffractometre adapté a la quéalitecherchée des résultats, donc permettant un
taux de comptage suffisant, un niveau de bruit de fond faitlejne résolution instrumentale

adéquate.

2. La mise en place d'une procédure fiable de traitement desé&es afin d’extraire I'information

recherchée de la mesure brute.

Concernant le second point, I'eétape délicate est lamgotion, la mesure étant bruitée. Les méthodes
utilisées dans la littérature sont généralementsi@ples (fit des raies par des fonctions analytiques, ou
déconvolution par division des Transformées de Foueiepps réellement satisfaisantes. Des résultats de
bien meilleures qualités ont pu étre obtenus par 'apgibbln de méthodes de régularisation [65]. C'est
un point qui mériterait un développement spécifique etjgun’ai pas abordé concrétement. Nous avons
plutdt mis I'accent sur le premier point (choix des corui de mesure), que je détaille ci-dessous.

Je tiens a souligner qu’une incertitude fiable sur la mealgst que trés rarement (voire jamais)
indiquée dans la littérature. Les valeurs annoncéespanple lors de “mesures de contrainte”, portent
davantage sur I'aptitude du modele micromécaniquesatii rendre compte des résultats expérimentaux
gue sur les mesures elles-mémes, ce qui n'est guereassdisf. |l s’agit cependant d’'un probleme

délicat.

2.2.1 Developpement exprimental en laboratoire

Une des difficultés expérimentales de la diffraction &= hu choix du diffractomeétre permettant le
meilleur compromis entre un temps d’acquisition acceptablune résolution de la mesure adaptée a
I'application visée. Cette difficulté provient esseldiment de la faible brillance des sources classiques

de laboratoire (tubes scellés).
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Un montage dit “achromatique” [117], offrant une bonneoté8on pour nos applications, est opérationnel
au LPMTM depuis une dizaine d’années (installation enatatation avec T. Ungar, Univ. Budapest,
Hongrie). Si de bons résultats ont pu étre obtenus sue daettallation, en particulier sur monocris-
taux par G. Mohamed lors de sa thése [73], elle s'averapanient inadaptée a I'étude de matériaux
polycristallins, en raison d’'un temps d’acquisition ptatif. Le corollaire de cette restriction est I'im-
possibilité de caractériser correctement la réponsteimentale du diffractometre a I'aide d’'une poudre
standard, de sorte qu'il est trés difficile de quantifierdaldé des données et d'y apporter les corrections

nécessaires. L'absence de goniometre motorisé limisidortement les potentialités de l'installation.
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FiG. 2.3 — Shéma d'implantation des diffractométres du LPM3iM la nouvelle source a anode tour-
nante. Sur la source de droite, un montage en faisceau gemiede type Bragg-Brentano permet un
comptage rapide. A gauche, le montage en faisceau parfdiéinit une résolution optimale.

Une source a anode tournante, permettant un gain de fluxoddre de grandeur, a été achetée ily a
trois ans. Nous avons décidé d’'implanter sur cette salgag montages complémentaires, I'un en “Fais-
ceau Convergent”, l'autre en “Faisceau Parallele”, t@ssdeux destinés a I'analyse des déformations
élastiques (figure 2.3). Le premier diffractomeétre fas®i’aspect statistique de la mesure et le temps
d’acquisition. Le second favorise la résolution. Le mgetale ces installations a été long, mais il est
actuellement en phase de test. Il a été trés largemeneprcharge par T. Chauveau (responsable du
service de diffraction X au LPMTM), aidé des compétenaces.d-ryet (Bureau d’Etude).

— Sur le diffractometre a faisceau convergent, un mormuhteur classique alame de quartz courbée

a été adopté, afin de favoriser le flux et la statistique alaptage. Deux détecteurs sont dispo-

nibles, ponctuel ou courbe a localisation, afin de pouvétegla résolution instrumentale et le

temps d’acquisition selon I'application.
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— Sur le diffractométre a faisceau paralléle, un monoetateur a quatre cristaux de Germanium
(type Bartel) a été choisi afin d'augmenter la résolytiselon le montage proposé par Boulle
et al. [11]. Cependant, le premier cristal a été taill@l&maniére a pouvoir travailler en réflexion
symeétrique ou en incidence rasante, cette dernierelplitésassurant en théorie un flux plus élevé
en méme temps qu’un gain en résolution (figure 2.4). Commdesmontage précédent, deux
systemes de détection ont été prévus, mais cette foisnissant le détecteur ponctuel d’'un
cristal analyseur pour une résolution maximale.

Le LPMTM sera ainsi muni d'un parc de diffractométres palgnts et complémentaires, qui devraient
étre particulierement bien adaptés a I'ensemble desumas relevant de la Mécanique des Matériaux
(texture cristallographiques, contraintes résidueliemsité et arrangement des dislocations, spectre de
taille des matériaux nanostructurés, analyse pré@d®mdentation et de la mosaicité de monaocristaux,
analyse de phase cristalline, analyse de couches minces,)eOutre les études a caractere fondamental

qui y sont prévues, cet équipement permettra de répantdireemande de certains industriels.

(b)

FIiG. 2.4 — Schéma de principe d’'un monochromateur de type (agpBavec 4 réflexions symétriques
(ici Ge 220), et (b) proposé par Servidori [97] ou la preraitéflexion est en incidence rasante.

Collaborations :T. Chauveau et J. Fryet (LPMTM).

2.2.2 Vers une mérise de la reponse instrumentale

La caractérisation expérimentale précise de la repdmstrumentale (i.e. réponse a un échantillon
“parfait”) d'un diffractometre n’est pas simple. En effes échantillons parfaits (vierge de défaut et de
contrainte) n’existent pas. L'usage de standards, &abootamment par le NIST, permet des confron-
tations expérimentales entre les équipements commeadatia fait recemment lors d’un “round robin”

[4].

Cependant, un diffractometre est un systeme composiéndénts optiques relativement simples
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(source, cristaux plan ou courbe, poudres, miroirs, f¢rtteat I'interaction avec les rayons X est bien
connue [3]. La réponse d'un diffractomeétre peut done @itédite a I'aide d’'un modele théorique. La
méthode de calcul généralement adoptée est dite “dedmirayons”. Elle consiste a émettre une petite
onde plane (i.e. plane sur une petite distance) au niveaa steurce, avec une énergie et une direction
dépendant des caractéristiques de la source, puisr $aiparcours de cette onde dans le diffractomeétre
(position, direction, intensité, polarisation). Le gmaléatoire de quelques millions d’ondes planes est
généralement suffisant pour une intégration correcas &des numériques basés sur ce principe, en
libre service (ex. SHADOW, distribué par Nanotech-Wisginh ou commerciaux (ex. SpotX, distribué
par Caminotec), existent. Cependant, ces codes sont iefisemtnt orientés vers I'estimation des per-
formances optiques des lignes de lumiere installeegsayinchrotrons. lls ne sont pas réellement dédiés

au calcul de la réponse instrumentale d'un diffractomédt laboratoire.

La simulation numérique est intéressante car elle peamadindre cout de comprendre précisément
le rdle de chaque élement optique : quel est I'elémesponsable de la résolution, lequel absorbe le plus
de flux, etc.. Elle permet d’autre part, en créant des ‘@itiometres numeériques”, de tester trés facile-
ment d’autres installations que celles actuellement dies et d’en prévoir la réponse. Les montages
existant peuvent ainsi étre optimisés. D'autre partgfaonse instrumentale calculée peut étre utilisée
pour corriger les données expérimentales brutes sur &8rimux d'études. Cette derniere possibilité

demande cependant une bonne précision dans le calcurioqueé

Dans le cadre de la thése de N. Letouzé, nous avons dgéelopcode numérique “maison”. Les

particularités de la méthode suivie proviennent de :

— la prise en compte de tous les effets dynamiques dans ld daldiffraction par les cristaux, selon
la méthode de traitement proposée par Huang and Dudlgyef3iont les conditions aux limites
ont été étendues au cas des réflexions en géométrieagdg Bsymmeétrique,

— l'utilisation d’'une formulation vectorielle qui simpldigrandement la description de la géométrie
du diffractometre,

— l'utilisation d’'une procédure d'intégration de MonBarlo basée sur un tirage pseudo-aléatoire
(Sobol) qui accélére significativement la convergenceatie,

— et enfin la mise en place d’'un module de réglage du “diffraétre numérique” permettant de
reproduire numériguement la méthode d’alignement duadifometre utilisée par I'opérateur.

Ce code a été prévu pour pouvoir étre appliqué a tdfradiomeétre de laboratoire.

La premiére application de cet outil nous a permis de défargle d'incidence optimal, en fonction
des caractéristiques souhaitées, pour le monochromasgmeétrique proposé par Servidori [97] (figure

2.4b) et prévu pour le diffractometre a faisceau pataldu LPMTM. Les calculs ont été réalisés en
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Flux relatif
W
T

Angle d’incidence [deg.]

FiG. 2.5 — Effet de I'angle d'incidence du faisceau entrant stiiix sortant du monochromateur présenté
figure 2.4b. Un angle de° correspond a une incidence rasante2eb6° a une réflexion symétrique
(Bartel) pour la longueur d’ondeg, de la source Cobalt.

tenant compte de la divergence et du spectre d'émissio dedrce Cobalt. Nous avons finalement
choisi un angle d’incidence d&5° pour le premier cristal. Le modeéle prédit pour cette gétia un
gain de flux d’'un facteur 4.4 par rapport @ un monochromatieutype Bartel (figure 2.5) en méme
temps qu’une diminution de 25% de la divergence du faisceéae 80% de la largeur spectraleEn
contre partie, la section du faisceau augmente sévete@emonochromateur est actuellement en cours

de test au laboratoire.

Collaborations :N. Letouzé (LPMTM), J.L. Béchade (CEA-Saclay)

2.3 Analyse mecanique des mesures de diffraction

L'utilisation de la diffraction en Mécanique des Maténaest souvent associée a l'estimation de
contraintes. L'analyse classique, basée sur la “métliedsin? " et ses variantes [79], est trés large-
ment répandue. Elle consiste a trouver la contrainte osaopique compatible avec les déplacements de
raie observés, en supposant une réponse puremengjéadti matériau. L'application de cette technique
a des matériaux industriels a généralement pour bugti@rchination d’un état de contrainte macrosco-
pigue dans le matériau, la piece, ou la structure méaaniGependant, les contraintes présentes dans le
matériau sont le résultat de son histoire thermomécaniflles integrent I'ensemble des processus phy-
siques, chimiques, et mécaniques auxquels il a été spdepuis son élaboration. Ainsi, les déformations
thermiques et plastiques, la présence d’élements iaddt de défauts cristallins, les transformations
de phase, la croissance de grains, la recristallisatianalgdage, etc. sont autant de mécanisme générant

des contraintes résiduelles. Leur distribution est cexglet largement hétérogene depuis I'échelle ato-

8Estimation basée sur le second moment des distributions.
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migue jusqu’a I'échelle de la structure mécanique.

Il est clair que les déformations élastiques dans le naat@e sont pas uniquement liées a la présence
d’une contrainte macroscopique, contrairement a I'hgpsé utilisée dans la méthode das’ . On
trouve souvent dans la littérature une classification degraintes en 3 ordres, le premier ordre cor-
respondant a “I'echelle du polycristal”, le second Z&thelle de la phase”, le troisieme a “I'échelle
intragranulaire”, avec des analyses se focalisant surdnme @articulier sans tenir compte des autres. La
notion de “contrainte pseudo-macroscopique” est égaleifinequemment utilisée [30]. Cette classifi-
cation me semble artificielle, dans la mesure ou la réptotsde du matériau dépend de la contrainte
totale, pas d'une fraction spécifique (d'un ordre) de eeilé>our les applications qui nous intéressent, il
faut au contraire essayer de caractériser toute 'og&éité du champ de contrainte, a diverses échelles.
I m’a donc paru important de définir précisement les geans contenues dans les raies de diffraction,
en terme d'léterogereité de champ &canique et de revisiter la maniére de les interpréter notamment e

utilisant I'apport des méthodes d’homogénéisation.

Collaborations :Nils Letouzé, B. Bacroix, R. Brenner (LPMTM), J.L. Béclea(CEA-Saclay), T. Ungar
(Univ. Budapest), R. Barabash (Oak Ridge, USA)
Communications assas :1.26, 1.28, 5.3, 5.5, 6.22, 6.36, 6.37, 6.47, 6.52, 6.58) 6.6

2.3.1 Grandeurs recaniques contenues dans les raies de diffraction

Nous nous plagons volontairement dans le cas le plus sjiroplai d’'un échantillon polycristal-
lin massif, macrohomogene, de section constante, et scahés conditions aux limites homogénes au
contour. L'hypothese de macrohomogénéité signifielgsidimensions du polycristal sont trés supérieures
a la taille des grains, et que sa microstructure est staio®. Nous n'abordons pas le probleme délicat
des gradients de surface, ni celui de I'élargissement ideassocié a des grains de faible dimensions
(nanomeétriques), ce dernier étant traité dans ladittee [50]. Nous supposons que la mesure de diffrac-
tion est réalisée avec un faisceau de rayons X ou de neupamallele et monochromatique, de longueur
d’'onde )\, dont la section et la longueur d'atténuation sont trggeseures a la taille des grains du poly-
cristal, de sorte gue chaque raie de diffraction est la itriton d’'un nombre important de grains, et est
représentative du comportement effectif du matériauchax résolu d’'un cas trés simple en apparence
permet de mettre clairement en évidence certaines difiedlinterprétation.

Dans ce contexte, et dans le cadre de la théorie cinéneatigaransformée de Fouriet(n) d'une

raie de diffraction (scafl — 26), positionnée dans I'espace réciproque du cristal, @shée par [47]

A(n) = (exp(2miKneK n))q (2.1)
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ou K = 2sinf/)\ est le module du vecteur de diffractidd, et n est une longueur physique dans
le cristal, mesurée dans la direction He Le “volume diffractant”Q) est constitué par 'ensemble des
(sous)-grains dont I'orientation cristallographiquaeifié la relation de Bragg, c'est-a-dire pour lesquels
la normale & un plafhkl) est paralléle au vecteur de diffraction. L'expressiodY#hdique que les pics
de diffraction fournissent une informatianoyennesur un ensemble d’orientatidn, qui n’est qu’une
faible partie bien spécifiqgue du matériau total. Enfingletesk ,, (x) = Au.K/nK estune déformation
axialemoyennanesurée au point sur une longueun dans la direction d&K, Au étant le déplacement
relatif de deux atomes distant dell apparait donc que la mesure de diffraction est directidle, dans
une direction donnée par le vecteur de diffractlén D’autre part,ck , ne désigne pas un champ de
déformation tel qu'il est défini classiguement en mégaaj mais seulement une déformation moyenne
sur une certaine base de mesure de longae@n pourra, en omettant le caractere discret de la matiere
définir le vrai champ de déformatian x par
1 .
exK(x) = EK.E(X).K = ilg% EK n (%) (2.2)

avece le tenseur de déformation élastique. En pratidkiegt £k ,, sont respectivement de l'ordre de
quelgues nm' et 10~3, de sorte que I'expression (2.2) peut &tre raisonnablemgproximée par un
développement limité a I'ordre 2 pour les petites vadeden. Cette approximation, a la base du traite-
ment proposé par Warren et Averbach [112], permet I'éatidnn de(fk ), pour des valeurs de de
I'ordre du nanometre. Si maintenant on peut faire I'hypgsthque la présence de dislocations est la prin-
cipale source de déformations élastiques dans le maté&lors la connaissance &, pour plusieurs
valeurs den permet I'estimation de la densité et I'arrangement de e#eahtions [115, 31, 110].

Pour une exploitation mécanique des données, il esteisgant de faire apparaitre le champyk.
On montre ainsi que

p() e

(exK)q = TR <8%(K>Q = TRz (2.3)

Le moment d’ordre 1 de la raiey("), qui définit la position de son centre de gravité, est agsac

la déformation moyenné& k). Dans la littérature, d’autre criteres de position desgposition du
maximum, milieu de corde, etc) sont tres frequemmenisés| car leur détermination expérimentale
semble plus robuste. On remarque cependant que ces mesupesition ne sont associées a aucune
grandeur mécanique, elles sont donc a utiliser avec pagde

Le moment d’ordre 2 de la raia,@), gui est une mesure de largeur de raie, est associé a lanmmoye

quadratique de gk x sur le volume diffractanf). C’est donc la mesure de largeur de raie a privilegier
pour les études mécaniques. Les autres mesures tresnsattilisées dans la littérature, telles que la

largeur a mi-hauteur (FWHM), ne sont pas rattachées @uaiastités mécaniques simples.
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Les moments de raie d’ordre supérieur sont associésraakeents d’ordre supérieur de la déformation
élastique. Cependant, leur estimation expérimentaleededifficile, en raison notamment de I'effet du
fond continu.

Le volume diffractant) contient un ensemble d’orientation cristallographiquestea-dire un en-
semble de phases mécaniques telles qu'elles ont étdiedetians le chapitre 1. Les expressions (2.3)
montrent tout I'intérét des méthodes d’homogén@satn champ moyen pour l'interprétation des données
de diffraction : pour les polycristaux, le schéma autoéreht fournit exactement les grandeurs nécessaires
(premier et second moments des champs). La confrontatieotéiavec les données requiert simplement
une étape d'intégration sur le volume diffractant, etsiauons pour cela proposé un formalisme s’ap-
puyant sur le développement des champs calculés sur seedti@armoniques sphérigues généralisées.
Dans ce contexte, les mesures en volume, telle qu’ellesepe@étre réalisées en diffusion de neutrons

notamment au LLB(Saclay), sont particulierement intéressantes.

2.3.2 Interprétation micromécanique

Je ne traite pas ici de l'interprétation des élargissam@araies. Je ne présente que les développements
réalisés concernant l'interprétation des déplacasda raies, souvent qualifié (j'y reviendrai) de “me-
sure de contraintes”.

La difficulté principale dans l'interprétation des messide diffraction est liée aux trois caractéristiques
suivantes :

(i) On ne mesure qu’une projection dans une direckonle la distribution du tenseur de déformation
élastique.

(ii) Cette distribution porte sur un certain volurflequi n’est généralement qu’une toute petite fraction
de I'eéchantillon total (seul les grains en position de Byragrticipent a I'expérience).

(iii) La nature de ce volume diffractant est intimementl& la norme et la direction du vecteur de dif-
fractionK.

Il s’agit donc de relier entre elles des grandeurs mécasigartielles (projections de tenseurs) moyennées
sur des volumes varié$)j. Le probleme n’est pas trivial et I'utilisation d’appimes micromécaniques
s'impose.

Pour les matériaux élasto-plastiques, la présencesfitgrdations élastiques locales peut avoir deux
origines. La premiere est associée a la réponse putegtasiique du matériau. La seconde, plus com-
plexe, est associée a I'énergie €élastique stockédeparatériau (présence de défauts cristallins, de
déformations plastiques hétérogenes, etc). Elld@siaux incompatibilités de déformation, qui doivent

s'accommoder d’'une maniere ou d’'une autre afin que la eoleerdu matériau soit maintenue, générant

#Laboratoire Léon Brillouin (CEA-CNRS, Saclay) assoaii source de neutrons Orphée.
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ainsi un champ de contraintes résiduelles. La mesure ftaaibn ne permet de caractériser que la su-
perposition de ces deux effets. La déformation Elastapseciée au déplacement des raies de diffraction

s’'écrit donc

KoK KoK

(exK)g = ok (S:B)y:0+ T (S :0ores)q (2.4)

avecB le tenseur de localisation élastique des contraint&sletenseur de souplesse local. Le premier
terme, ena, du membre de droite de (2.4) est lié a la localisatiostijae du chargement macrosco-
pigue, alors que le second terme, ®Rs, dépend de la distribution des contraintes résidueliets de
matériau. Dans le cas général, ils n'ont pas d’expressimple. Nous proposons ainsi, par le terme
(S : B), une expression des “Constantes Elastiques Radioaigtaphiques” (CER) dans un cadre
général d'anisotropie €élastique. Cette formulatiompet également de considérer la microstructure du
matériau dans le calcul des CER, par l'intermédiairBde

La loi dessin® ¢ se retrouve si I'elasticité locale est isotrope (Be= 1) etsi le champ de contraintes
résiduelles est nul (i.ares(x) = 0 Vx). Les variantes plus élaborées de cette méme loi censiat
prendre en compte I'anisotropie élastique. Cette teclnaspt a la base des “mesures de contrainte” par
diffraction. Elle est méme présentée comme la méthateipale dans la norme francaise d’analyse
des contraintes (PR NF EN 15305). La méthode plus rigoerayige j'essaye de promouvoir, consiste
a estimer I'importance relative du terme enps afin de vérifier s'il est effectivement négligeable. Evi-
demment, cette demarche complique I'analyse des dondégsésente dans le suite de ce rapport des
mesures sur du zirconium déformé en fluage montrant quéuesiations de contrainte, a I'echelle
du grain, mais aussi a I'echelle du volume diffractantitstu méme ordre du grandeur que la limite
élastique du matériau. Mon impression est que ce termengstatique rarement négligeable.

L'expression (2.4) montre tout I'intérét des mesures iffeadtion : sur un polycristal non-contraint
macroscopiquemeng(= 0), le déplacement des pics de diffraction permet I'anafieséa distribution
du champ de contrainte résiduelle. La mesure permet dapmptBhender les interactions intergranu-
laires ayant été générées dans le matériau lors delsangement passé, ainsi que I'hétérogénéité des
déformations qui en ont résulté. Couplé a un modelramécanique, cette technique permet d’analyser
les mécanismes de déformation ayant été activés.

Enfin, mis a part quelques cas bien spécifiques ou il peatrdontré que le terme ems est ef-
fectivement négligeable dans (2.4), nous montrons pae egtalyse que le passage de la mesure des
déformations élastiques a une estimation de contraiateroscopique n’est pas trivial. Cela provient de
la complexité des mécanismes pouvant générer desaiatess résiduelles, et de leur méconnaissance.
Le terme largement utilisé de ” Mesure de contraintes ” estdnal approprié.

A titre d'illustration, la figure 2.6 présente la distrilr des déformations élastiques résultant d'un
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LPMTM-CNRS LPMTM-CNRS
zrT1.pf zrT1.pf
6.00E 0 2.50E-3
5.00E 0 2.00E-3
4.00E 0 X
1.50E-3
3.00E 0
S 00E 1.00E-3
L.OOE. 0 5.00E-4
0.00E 0 ' 0.00E 0
{0002} {0002}
Min = 1.78E-01 Max = 5.29E+00 Min = 1.46E-04 Max = 2.54E-03

(@) (b)

FiG. 2.6 — (a) Figure de pole des plaf302}, et (b) distribution des déformations élastiqyes « ),
pour un polycrystal thermo-élastique de zirconium sou&nisn chargement thermique, poAfT’ =
—400°C. Réponse calculée avec le schéma auto-cohérent.

chargement purement thermique, pour un polycristal deainen. Le zirconium présente des propriétés
élastiques quasiment isotropes mais une forte anisetrogs coefficients de dilatation thermique, le
coefficient selon I'axe< ¢ > du cristal étant environ deux fois supérieur a celui I3dks axes<

a >. La figure 2.6(a) montre la texture considérée dans leutadti présente une forte concentration
d'axes< c¢ > autour de la directiorxs. Les résultats (figure 2.6(b)) sont illustrés par une figde
pole des déformations élastiques, qui représente teldison de (e x ), €n fonction de I'orientation

de K. Partant d'un état entierement relaxé, et en I'absemcehdrgement macroscopique & 0),

un simple refroidissement du polycristal engendre de $octntraintes résiduelles puisque des grains
d’orientations cristallographiques differentes desmdise contracter differemment. Les plans de base
de la maille cristalline, qui sont orthogonaux a I'axec >, se retrouvent globalement “en traction”
(déformations(e x i ), positives), alors que les plans prismatiques, paral@léaxe < ¢ >, sont “en
compression”. Dans ce cas, la texture cristallographiqumeaforte influence sur la distribution des
contraintes résiduelles. Pour le cas étudié, 'appboade la loi dessin® ¢ n’aurait @videmment aucun

sens, elle conduirait & une estimation de contrainte nsaomque de I'ordre de0 MPa.

2.4 Héterogéneités de @formation dans le domainegélastique

La seule maniéere de s'affranchir de l'influence des conteai résiduelles dans (2.4) est de réaliser
des expériences en chargement in-situ, c’est-a-dirastaliant une machine d’essai mécanique dans le
diffractometre. La mesure du déplacement de la raie oo a sa position initiale (i.e. podr = 0)

permet I'eétude de la réponse élastique du matériaun®inaniere similaire, on montre que la mesure de
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I'elargissement de la raie par rapport a sa forme initiedsst lié qu’aux hétérogénéités des déformations
élastiques, dans le cas bien évidemment ou la réponseatieriau reste purement élastique. C'est ce
gue j'exploite dans les deux applications ci-dessous. Qerague dans les deux cas (film mince d’'Or
et échantillon d'acier massif), les mesures ont étés@&ss en volume puisque la pénétration du rayon-
nement utilisé (respectivement rayons X en synchrotromeatrons) est supérieure a la dimension de

I’echantillon.

2.4.1 Comportementélastique de films minces nanostructugs

L'équipe de Philippe Goudeau du LMP (Poitiers) dévelogeeuis plusieurs années des mesures
de déformations in situ dans le but d’étudier le compogeimmécanique des films minces supportés. Il
s'agit de films mono- ou multi-couches, d’'épaisseur nagtoiguie, déposés sur un substrat fin. Les ap-
plications de ces travaux concernent essentiellementdddames de la microélectronique (contraintes

dans les composants, décollement, fissuration, etc).

ig’;TM-CNRS 1.54--0 Experiments| {420}
—0— R=0.1
2.50E 1 1.04 X R=1
2.25E1 “ —v—R=10
2.00E 1 o
175E 1 = 0.5
1.50E 1 ;/ (311} {42
125E1
1.00E 1 0.0 >
7.50E0 {/
5.00E0
2.50E 0 0.5 e
OOOEO T T T T T T
(111} 0.0 02 04 06 08 1.0
Min =-1.23E+00 Max = 2.57E+01 SiIlz W

(@) (b)

FiG. 2.7 — (a) Figure de pol¢111} du film d’Or étudié. (b) Evolution désx k), en fonction de la
direction du vecteur de diffraction repérée par I'anglepour différents plans diffractant&ikl}. La

reponse expérimentale est parfaitement reproduite epachhéma auto-cohérent polir= 0.1, ou R

désigne la forme de l'ellipsoide d’Eshelby (1 : oblate ;= 1 : sphérique ;> 1 : prolate).

Dans sa these [24], D. Faurie s'est attaché a décrituénce de la taille des grains et de la texture
cristallographique des films sur la réponse mécaniques tlacas de films relativement épais. Le cas
étudié est celui d'un film d’or d’épaissedd0 nm déposé sur une feuille de kapton i ym. Les
grains ont une structure colonnaire, avec un diametre ldace d’environ50 — 100 nm. Le film présente
une texture de fibrd111} tres prononcée (figure 2.7(a)). Du point de vue de la mgoen il s’agit
d’'un probléme intéressant car la limite d’élastici aks films étant particulierement élevée, la mise en

charge macroscopique peut engendrer des déformatiastqgeles élevées. Les conditions aux limites
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auxquelles le film est soumis sont particulieres, en rag®ia présence d’'une surface libre sur sa face
supérieure, et du contact avec le substrat en kaptondfaibdule d'Young) en face inférieure. Elles ne
peuvent pas étre introduites dans le schéma auto-agh&leus avons montré qu’'une maniére détournée
de considérer leur influence est de considérer un elliiesdEshelby de forme oblate (pancakes) dans
la simulation, la distribution des contraintes dans leanati s’approchant ainsi de celle existant sur une
surface libre. Le modele permet une excellente reprooiictes données expérimentales (figure 2.7(b)).
On montre que la non-linéarité de la réponse en fonctesird ¢ est liée non seulement a I'anisotropie
du comportement élastique local et a la forte texturetatographique, mais aussi a l'influence des
surfaces supérieures et inférieures du film. Un projet AAdRmun sur ce théme, incluant également D.

Thiaudére de SOLEIL, a été accepté en 2005.

Collaborations :D. Faurie, P.O. Renault, E. Le Bourhis, P. Goudeau (LMPjé&tsit

Communications ass@ss :6.57, 6.59, 6.61

2.4.2 Hetérogenreités de @formation dans un acier Dual-Phase

Dans ce méme contexte, nous avons réalisg, en colladmratec J. Crépin et D. Caldemaison
(LMS-X, Palaiseau), des mesures de diffraction de neutsumsun acier dual-phase déformé in-situ
dans le domaine élastique. La machine de traction du LMSyer initialement pour travailler dans un
MEB, a été adaptée au diffractométre G5.2 du L&.R’anisotropie du comportement élastique du fer
engendre une hétérogénéité de déformation qui sieitraoutre un déplacement de raies (figure 2.1a),
par un tres leéger élargissement des raies de diffractiarrésolution du diffractometre G5.2 n’est pas
reellement adaptée a une mesure précise de ce phérpomis une correction adaptée des données
permet d’en capturer I'essentiel. L'intérét principallthisage de neutrons est ici la nature volumique des
mesures réalisées, puisque envitam® de matériau a été analysé. Dans ces conditions, laatafr
tion avec les résultats des méthodes d’homogénéisasbrigoureuse. A ma connaissance, des mesures
d’élargissements de raies dans le domaine élastiquas&t@réalisées que par Sprauel and Castex [100],
mais les hétérogénéités intraphases de déformat@mn pas été prise en compte lors de l'interprétation
micromécanique. Concernant les déformations moye(meg),, la figure 2.8 montre que I'écart entre
les bornes de Reuss et Voigt est généralement faiblehénsz auto-cohérent donnant le meilleur résultat.
Il faut descendre & I'echelle inférieure, celle de tregénéité de déformaticife?, ), — (ex k)5)
dans le volume diffractant, pour montrer que la borne detvsgen désaccord complet avec I'expérience

puisqu’elle s’appuie sur I'hypothése de déformationsnbgénes. Malgré lincertitude importante sur

#Depuis, le LLB s’est équipé d'une machine de tractionito-mieux adaptée, dont la réalisation a été confiee RMTM
(R. Chiron, J. Fryet)
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FIG. 2.8 — Déformations élastiques moyenrieg k), et écarts types(c% ), — (exx)q)’ pour
differentes orientations du vecteur de diffraction, emction de la contrainte effective appliquée in-situ.
Comparaison de mesures sur les plahg) } réalisées au LLB avec les résultats du schéma autereoh”
(SC), ainsi que les bornes de Reuss et Voigt.

ces données, ce travail montre que le schéma auto-cahémroduit raisonnablement les hétérogéneéités

dans le volume diffractant et entre volumes diffractants.

Collaborations :N. Letouzé, R. Brenner (LPMTM), J. Crépin, D. CaldemaigbMS-X), M. Cerretti
(LLB-CEA)

Communications assdms 5.8, 5.9

2.5 Contraintes residuelles gnerées par la plasticié

L'incompatibilité des déformations (visco)plastiquest source de contraintes résiduelles dans le
polycristal. On s’attend d'ailleurs a ce que l'intensi&ces contraintes augmente avec la non-linéarité du
comportement (visco)plastique et avec I'anisotropietjgjas locale. L'analyse des déplacements de raies
de diffraction est donc un moyen de caractériser les m&uess ayant &té activés pendant la déformation
plastique. D’autre part, nous avons vu que la plasticitaltine entraine un élargissement des raies de
diffraction (figure 2.1b) qui est mesurable avec un diffoacktre a “haute résolution” de laboratoire. Cet
élargissement provient essentiellement de I'écrogssh matériau et 'augmentation significative de la

densité de dislocations pendant la déformation. Le chdengéformation associé a chaque dislocation
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étant directement lié a son caractere (vis, coin, t.gom orientation (plan de glissement, vecteur de
Burgers), I'élargissement des raies dépend de I'oriemtedu plan diffractanthkl) par rapport a la
structure de dislocations [109]. Ce n’est que recemmenngrocédure basée sur une méthode inverse
a été proposée [69] pour retrouver les systemes deeglisst actives a partir de plusieurs mesures de
diffraction.

Ces caractéristiques ont été mises a profit pour tepterune meilleure caractérisation de I'état
déformé des matériaux, une analyse plus fiable de b des mécanismes de recristallisation d'un
acier IF-Ti et du cuivre ETP. Elles ont également &té igp@les a I'étude des mécanismes de déformation

du zirconium.

2.5.1 Recristallisation des aciers IF-Ti
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FIG. 2.9 — Evolution de (a) la dureté du l'acier IF-Ti et (b) land#é de dislocations des échantillons
L9, 21, et 22, en fonction de la température du recuit, pesiorientationg 100} < 110 > (notée A) et
{111} < 112 > (notée F). L'état initial (L9) correspond & un lamina&oid de90% de réduction.

Un paramétre important pour 'activation des mécanisdea®cristallisation est le gradient d'énergie
stockée dans le matériau, notamment en fonction de fitat®n cristallographique [38]. Pour les poly-
cristaux fortement texturés, nous avons développéeatmique qui permet de mesurer I'énergie stockée
dans des composantes de textiiél} < uvw > individuelles. La technique consiste a choisir le plan
diffractant et I'orientation de I'échantillon de fac@nce que le volume diffractant ne contienne que
l'orientation {hkl} < uvw > souhaitée. Quelques résultats obtenus par cette neetuwdin acier IF-Ti
laminé a froid de&90%, puis ayant subi differents traitements de restaurasoni présentés sur la figure
2.9, pour les orientation§100} < 110 > appartenant a la fibre et {111} < 112 > appartenant a
la fibre~. L'analyse simultanée de plusieurs raies de diffractiaractérisant chaque orientation permet

de montrer qu’a I'etat déformé, I'écrouissage deiéatation{111} < 112 > est supérieur a celui de
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{100} < 110 >, en accord avec les résultats de Rajmohan et al. [89]. OCarebggalement une res-
tauration plus importante pour I'orientatiqgnl1} < 112 > qui, d’aprés Every and Hatherly [23] serait
dd a la taille des cellules de dislocations et a leur molquie. L'analyse du caractére des dislocations
a partir des données de diffraction suggere, en accard bee and Waber [56], une restauration plus
rapide en raison d’une proportion supérieure en dislonatcoins.

Je tiens a noter que, méme si les résultats obtenus gamaiables, une étude approfondie de leur
incertitude me parait nécessaire afin d’en tirer des ceimhs plus robustes. Ce type d’approche se pour-
suit actuellement dans le cadre de la thése de Aurelie \idauftiesp. B. Bacroix) sur la recristallisation
des aciers ULC, et de celle de Kangying Zhu (resp. B. Bacmaix)la recristallisation des alliages de

zirconium.

Collaborations :A. Miroux, B. Bacroix, T. Chauveau (LPMTM), H. Réglé (IR3), T. Ungar (Univ.
Budapest)

Communications assams :1.15, 2.1, 2.2, 5.2, 6.18

2.5.2 Ecrouissage et recristallisation du cuivre ETP

Une application de cette technique sur un matériau inidlistrété réalisée dans le cadre du projet
RNMP OPEFIC piloté par M.H. Mathon (LLB, CEA-Saclay). Letlie ce projet était la compréhension
de l'influence de la teneur en impuretés (quelques dizaleggpm) du cuivre ETP tréfilée sur sa cinétique
de recristallisation. Ma contribution a portée sur depeass.

J'ai d'une part analysé le comportement mécanique déarelites nuances fournies par les indus-
triels. Aprés une adaptation des machines d’essais tla faille des échantillons disponibles, des essais
de traction et de cisaillement ont été réalisés sur tieséfiles a chaud (état recristallis€). Contrairaeme
aux estimations préliminaires, basées sur I'analys@ldesités de dislocations en diffusion des neutrons,
aucune influence de la teneur en impureté n’a pu étre miggidance.

D’autre part, des mesures de diffusion de neutrons oninet&es en traction in-situ sur le diffrac-
tometre G5.2 du LLB (figure 2.10(a)), ce qui nous a permippiahender l'influence de la déformation
plastique sur I'écrouissage du matériau. Ces mesurestermomplétées par des analyses en diffraction
des rayons X réalisées sur plusieurs diffractométréseaprtant des résolutions differentes, en laboratoire
et a 'TESRF (2.10(b)). On retrouve systéematiquement un écrouisphgeimportant dans la fibrgl 11}
que dans la fibr¢200}.

L'étude a été poursuivie par I'application de diffefem extensions du schéma auto-cohérent au

matériau, et en testant plusieurs formes de loi d’écsagje local. Pour chaque modele, I'identification

2European Synchrotron Radiation Facilities, Grenoble
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FiG. 2.10 — (a) Profil des raieg222} en fonction de la déformation du matériau, obtenue pildage.
Mesures effectuées sur le spectrometre G5.2 du LLB. (ldia & mi-hauteur (FWHM) des raiés- 260

de diffraction {111}, {222}, {200}, et {200}, mesurées sur des échantillons de cuivre recristallisé
(¢8 mm) ou tréfiles a froid ¢6.3 mm, soit une déformation d&4). Les nuances SBL, CMC, et NMK
correspondent a des teneurs en impuretés differentesuids effectuées sur la ligne BM2 de 'ESRF.
Les largeurs de raies mesurées sur |'état recristallisi: dues essentiellement a divergence du faisceau
incident.

des parametres du comportement local a été réalisa@mparocédure de minimisation sous contrafhites
Il a été intéressant de remarquer que, si le comportepféattif en traction et en cisaillement peut étre
reproduit convenablement par la plupart des modelesgdftjure 2.11a et b), aucun modele ne repro-
duit I'ecrouissage plus fort dans la fibf@11} observé expérimentalement. A ce titre, il est probable
gue les développements présentés a la section 1.3Boaemt les prédictions, mais cela n'a pas en-
core été verifié (difficultés liees a la non-lingardu comportement considéré ici). Selon une analyse
complémentaire en MET [7], ce résultat pourrait proveatiime restauration dynamique plus efficace
dans les orientation§200}, qui n’est pas pris en compte dans la loi d’écrouissageiderée ici.

Ces résultats mettent en évidence, une fois de plus,desséer de recourir a des mesures locales

pour valider les modeles de transition d’échelle.

Collaborations :M.H. Mathon, P. Gerber (LLB), T. Baudin, M. Benyoucef, R. Bié& (LCPES), L.
Schneider (SLC), T. Chauveau, R. Chiron (LPMTM), J. Tatagniv. Cracovie)

Communications ass@ss :6.33, 6.35, 6.46

#introduction de contraintes d’optimisation dans I'eéad’identification d’'un modéle mécanique est souvenesgaire
pour limiter la recherche du minimum a un intervalle donmé pour garantir des parametres physiquement acceptgide
exemple la densité de dislocations doit rester positil/a).développé a cet effet un code numérique polyvalent
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FiG. 2.11 — Comportement effectif des échantillons SBL reallisés (»8 mm) mesuré (points) et calculé
(traits) avec les extensions affine et sécante du schétmacahérent, (a) en traction uniaxiale et (b) en
cisaillement. La prédiction de modéle de Taylor est éenpbour comparaison. (c) Evolution de la densité
de dislocation prédite par I'extension affine en tractioraniale, pour les fibre§111} et {200}.

2.5.3 Fluage thermique d’un alliage de zirconium

Le comportement mécanique du zirconium polycristallimaete pureté (van Arkel) a été étudié dans
le travail de thése de Nils Letouzé (2001-2005), qui éndans le cadre du CPR CEA-CNRS-EDF sur
les matériaux du nucléaire (CPR SMIRN). Le but de cettsdhétait de montrer I'apport de I'utilisation
simultanée des techniques de diffraction et d’homoigatieon pour la caractérisation du comportement
plastique local des alliages de zirconium, en particul@rcernant la cission de référence des systéemes
de glissement durs (glissement pyramidal et basal) et i&digues d’écrouissage a I'echelle du grain.
Certains résultats de cette thése, plus axés sur laoah&tiue sur le matériau, ont été déja présentés dans

les sections précédentes.

Differents échantillons de zirconium van Arkel et de Zlay-4 ont été déformés en fluage en trac-
tion sous vide a00°C, a differents niveaux de déformations macroscopiguesnatériau, caractérisé
ensuite a froid, a donc été soumis a des déformaticastiplies de fluage, puis a des déformations ther-
migues lors du refroidissement. Un grand nombre de meserdifchction ont été réalisées, en diffusion
des neutrons (LLB) ou en rayonnement synchrotron (ESRmRdbie, et SRS, Manchester - GB). Ces
mesures ayant été réalisées apres décharge cendpieéhatériau, elles permettent de déterminer la dis-
tribution des déformations élastiques associées anixaiates résiduelles, suite au trajet de chargement
thermo-mécanique. Le schéma auto-cohérent affine emthélasto-visco-plasticité, présenté a la sec-
tion (1.5.1), a été utilisé pour modeéliser le trajet thargement complet, depuis I'état supposé vierge de

contrainte a haute température, jusqu’a I'état dafoplastiguement ramené a température ambiante.

La figure 2.12a indique la texture cristallographique deHéantillon de Zyrcaloy-4, montrant des



2.5. Contraintes residuelles @nérées par la plasticie 61

b Ry

Axial strain %

465 e+l 1+ i
401 e+0
337e+0
| R o .
B 208540
— il 0 50 .100 150 200
time [h]

FIG. 2.12 — (a) Figure de pol002} mesurée par diffusion de neutrons sur I'échantillon decdlpy-4.
La fleche indique la direction de traction. Les angtest x définissent I'orientation de I'axe ¢ > de

la famille de grains considérée. (b) Comportement erpémtal mesuré (points) et simulé (trait) lors du
fluage a400°C.

axes< c¢ > majoritairement orientés orthogonalement a I'axe detiwa, favorisant ainsi le glisse-
ment prismatique (facile). Le comportement effectif du &niaiu est bien reproduit par le modele (figure

2.12b), qui a été identifié sur une base expérimentalegandante.

La figure 2.13 montre I'évolution de la déformation élase moyenneek k), en fonction de
l'orientation de l'axe< ¢ > des grains, mesurée par diffraction sur les plans de f@e}. L'ac-
cord avec les résultats de modélisation est net, autamtlpdorme de la distribution des déformations
élastiques que pour I'amplitude des fluctuations. On peomtrer sur cet exemple que le niveau de
déformation est directement corrélé a la “dureté”al&@amille de grains, avec des valeurs faibles pour les
grains déformés selon les systéemes de glissement peingdides niveaux plus élevés lorsque I'on tend a
activer les systemes secondaires plus résistants. Casflions de déformation sont tres élevées, a cause
de la structure cristalline hexagonale qui procure unefartisotropie plastique. Elles correspondent a

des fluctuations de contrainte de I'ordreld® MPa.

Ce résultat a été la premiére validation expérimental schéma auto-cohérent affine a une échelle

locale.

Collaborations :J.L. Béchade (CEA-Saclay), M.H. Mathon (LLB), B. Bacroi, Brenner (LPMTM)
Communications assams :1.22, 1.23, 5.7, 6.31, 6.32, 6.40, 6.50, 6.56
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FiG. 2.13 — Fluctuation des déformations élastiquesy ), mesurées sur le plaj002} en diffusion
de neutrons (points), en fonction des anglest x. Le trait continu indique la prédiction du modele
auto-cohérent en thermo-élasto-visco-plasticitésiles effectuées sur le diffractométre 6T1 du LLB,
apress% de déformation macroscopique.

2.6 Vers une cartographie de I'leterogéngité spatiale des contraintes

Les mesures de diffraction réalisées en laboratoireorayX) ou sur les réacteurs a neutrons sont
limités par la faible brillanc&des sources utilisees. Un temps d’acquisition raisomnaétessite I'em-
ploi d’un faisceau de section suffisante, de l'ordre du’hpour les rayons X, en méme temps qu’une
divergence et une largeur spectrale modérées.

Il en est tout autrement pour les sources synchrotron de g&mération, comme 'ESRF. Ces sources
présentent en effet une brillance supérieure de plusxderdres de grandeur a celles de laboratoires. I
devient donc possible de travailler avec un faisceau depéite section, possédant en méme temps d’ex-
cellentes qualités géométriques et spectrales. Bemalent au développement significatif de la source,
des progres spectaculaires ont été réalisés au cesdetinieres années dans la réalisation d’optique pour
rayons X, permettant d’obtenir recemment un faisceauliggd’ environ100 nm. La tendance générale

vers l'utilisation de faisceaux de section de plus en pagiiite, micrométrique ou sub-micrométrique,

3La brillance d’'une source est définie par le flux de photomsd@ neutrons) par unité d’angle solide, par unité de sarfa
de la source, et pour une largeur spectrale donnée.
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tend a transformer les lignes de lumiére synchrotron emastopes a rayons X.

Pour les applications qui nous concernent, I'emploi d'usd@au micrométrique associé a un dis-
positif expérimental permettant la réalisation de agudphies a évidemment des débouchés tout a fait
conséquents : hétérogénéité intragranulaire deaioite liee a la plasticité, aux transformations deggha
au maclage, a 'endommagement, localisation autour daderte dans les matériaux composites, etc...

D’autre part, le rayonnement synchrotron fournit des ray¥mans une large gamme spectrale. Les
X trés durs, avec une pénétration du faisceau dans lalrdatl’'ordre du millimétre, permettent des
mesures en volume. C’est 'option qui a été choisie pamgpte sur la ligne ID11 (Material Science)
de 'ESRF [64]. Cependant, pour les études mécaniquase isemble qu’il y a un intérét particulier
a pouvoir coupler les mesures en synchrotron avec d'atedmiques expérimentales, et notamment
celles disponibles en laboratoire. Ces dernieres sont lpogrande majorite des mesures de surface
(observation MEB, EBSD, AFM, DRX, nanoindentation, €jc...

Une partie de mon travail de ces dix derniéres années@awrsisté a développer et a appliquer les
mesures de microdiffraction de surface en rayonnementsgtion, et a les coupler avec les techniques
MEB (EBSD et microextensométrie). Ma contribution dansdoenaine s'est déroulée en deux étapes.
Dans un premier temps, un montage en faisceau monochrareatigté développé sur la ligne ID22 de
'ESRF. Quelques résultats sont présentés dans laoaesivante. Depuis deux ans, je me suis investi
plus spécifiquement dans la réalisation d’expérienceaisceau polychromatique (dit “blanc”) a partir
de la méthode mise au point a 'ALS (Advanced Light SouBerkeley). Ce deuxieme montage permet

en effet une résolution spatiale nettement supérieure.

2.6.1 Tentative de Ealisation en faisceau monochromatique

2-D gasfilled
detector

Compound Sample on xyz-
Refractive scanning stage
Lens

monochromatic
beam, 16 keV

goniometer

FIG. 2.14 — Schéma du montage de microdiffraction mise au poinka ligne ID22 de 'ESRF.

Les faisceaux monochromatiques disponibles en rayonrtesgaohrotron sont d’excellente qualité
géomeétrique et spectrale. Leur utilisation permet dansahnner I'espace réciproque avec une résolution

fine. Cependant, un grain ou un sous-grain particulier rfeadtera sur un plarfhkl) donné que si
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ce plan est en orientation de Bragg. La réalisation d'urgéeence de microdiffraction en faisceau

monochromatique requiert donc le développement d’'unegohare permettant
1. de focaliser le faisceau jusqu’a une taille micronots,
2. d'aligner le point de focalisation avec le centre de fotatlu goniometre,
3. de positionner le grain a mesurer au centre du goni@netr

4. et enfin de faire tourner I'échantillon autour du grameésurer pour mettre le pldnkl) voulu en

position de Bragg.

Cela pose évidemment quelques problemes techniques deianée la résolution spatiale recherchée,
micrométrique. La méthode mise en place se base sur
(i) une analyse préliminaire de I'echantillon en EBSDnade déterminer a I'avance quelle doit étre
I'orientation de I'échantillon permettant de faire difter le plan voulu dans le grain voulu, et
(i) la création d'un systeme de coordonnées sur I'etHan visible a la fois en MEB et par les rayons
X, permettant de positionner le faisceau X sur un grain @aliér d’'une taille de I'ordre de la dizaine de
microns.
Un tel dispositif n'a pu &tre mis au point que par une colfakion étroite avec des chercheurs et
ingénieurs de compétences complémentaires, cf. cetss Le montage réalisé est schématisé sur la
figure 2.14. Le faisceau est focalisé par une lentille cagpaéfractive [98], puis est aligné a l'aide
d’'une caméra X a haute résolution placée dans le faisdact. Le repérage du grain sur I'échantillon
est réalisé au moyen d’'une microgrille en Or, déposé&d’'achantillon, matérialisant un systéme de
coordonnées, et d'un petit marqueur £ 100 um) collé sur la surface de I'échantillon et visible en
rayons X grace a la cohérence du faisceau synchrotradies de diffraction sont enregistrées a l'aide
d’'un détecteur 2-D a gaz. Pour le pilotage du montage, gicild spécifique permettant le déplacement
et l'orientation de I'echantillon dans le faisceau X dieroent a partir d’'une cartographie EBSD, a
été développé. La réalisation de plusieurs campadaasesures a permis de montrer la fiabilité de la
procédure. Cependant, la limitation principale de laméghe provient de la qualité mécanique des go-
niometres, les differents axes de rotation n'étant @afaiement concourants. La résolution spatiale est
donc directement liée au diameétre de la sphere de camfugui est ici d0 — 30 microns. La technique
ne permet donc d'obtenir des cartographies de contraitri@granulaire que dans les matériaux a gros
grains, supérieurs B0 zm.

Ce montage permet cependant de mesurer, simultanémeanteapeofil des raies de diffraction,
une désorientation globale entre les cellules de dislmtatainsi que la déformation élastique locale
moyenne. La premiére application a été réalisee danacier IF-Ti laminé a froid et présentant une

taille de grains del0 microns environ. La figure 2.15 est un exemple de résultapantre que, dans
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FiG. 2.15 — Densité de dislocations mesurées par microdiftm en fonction de la désorientation intra-
granulaire mesurée par EBSD, pour un acier IF-Ti lamifiéia (26% de réduction). Chaque point de
la figure correspond a un grain different.

le matériau étudié, densités de dislocations et @&s@tions intragranulaires ne sont pas des quantités
corrélees de maniere simple. S'il apparait clairentpre les fortes densités de dislocations induisent
toujours une forte mosaicité ou courbure du réseauwatlitstl'inverse n’est pas systématique. Concer-
nant les mécanismes de recristallisation de ce matéqiasont essentiellement pilotés par les gradients
d’énergie élastique stockée, on s’attend donc a ceajpeobabilité de nucléation et la vitesse de crois-
sance de nouveaux grains soient maximales dans les graintepquels les deux quantités sont fortes.

Une deuxieme application a été réalisée sur un alldgeirconium déformé en traction de 15%
(collaboration J.L. Béchade, CEA-Saclay). La figure 2.Xfhtre la distribution d'intensité telle qu’elle
est mesurée sur le détecteur 2-D. Une section horizodatette figure permet I'analyse de la distribu-
tion des déformations élastiques dans le volume diffwatcd®. Une section verticale permet d’analyser
la distribution d’orientations dari@, I'angle de tilt indiquant I'orientation du sous-grain fdifctant. On
observe un net décalage26 des raies par rapport a la positi2fi moyenne, selon I'orientation du sous-
grains considéré. Ce résultat reflete la présenceedh#@iérogénéité de contrainte dans le grain. Etant
donné la qualité du montage, il est facile de vérifier queltenomene n’est pas un artefact expérimental.
La fluctuation de contrainte associée au décalag® est de I'ordre de 100 MPa, soit du méme ordre de
grandeur gue la limite élastique du matériau. Elle esésiltat de I'anisotropie plastigue du matériau.
On notera également que de telles fluctuations n'ont paetneumises en évidence dans I'acier IF-Ti,
probablement en raison d’'une anisotropie plastique pludénée. Le travail en cours sur ces données
consiste a évaluer la possibilite de retrouver la distion relative des dislocations sur les differents
systemes de glissement a partir de la forme de plusieigs de diffraction d'un méme grain.

Suite cette I'expérience, j'avais été sollicite poartiper au développement d’'un diffractomeétre
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FIG. 2.16 — Distribution d’intensité mesurée sur le détec@D pour un grain d'un échantillon massif
de Zircaloy-2 déformé a froid de 15% en traction uniaxidla fluctuation de la position de rai&26,
matérialisée par la ligne rouge, en fonction de I'angldilleles sous-grains refléte la présence d’'une
hétérogénéité intragranulaire de contrainte. BmsCorrigées de I'ouverture du cdne de diffraction.

dédié a la microdiffraction et prévu pour étre placéoebite sur la Station Spatiale Internationale (projet
piloté par 'TESTEC). Le cahier des charges, tenant compte sg¢veres contraintes technologiques, a

finalement montré que le diffractométre initialemengyarétait inadapté a des mesures en Mécanique

des Matériaux.

Collaborations :M. Drakopoulos, I. Snigireva, A. Snigirev, A. Souvorov (HSRT. Ungar (Univ. Bu-
dapest), C. Schroer, B. Lengeler (RWTH, Aachen), T. Chau{eBMTM)
Communications assams :1.14, 1.16, 1.19, 4.1, 4.2, 5.4, 6.20, 6.23, 6.24, 6.26, ®&2ZP

2.6.2 Les potentialies de la microdiffraction en faisceau blanc

CCD camera

Si (111) 4-crystal
monochromator
(optional)

K-B mirrors
Synchrotron

Source
(240 x 40 um) \

FIG. 2.17 — Schéma de la ligne de microdiffraction 7.3.3 de BAL

La solution pour conserver une résolution spatiale (sidsprmétrique, permettant ainsi de réaliser de
réelles cartographies de contrainte a la méme éclugisiste a s’affranchir des rotations d’échantillon.

Cela est possible si le faisceau incident est polychromat{flanc) puisque, dans ce cas, un glaki)
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d’orientation quelconque sélectionne la longueur d’oddefaisceau correspondant a la condition de
Bragg. C’est la solution qui a été retenue sur la ligne37dd synchrotron américain ALS (Berkeley).
Le montage, décrit figure 2.17, comprend entre autre desimnidle Kirkpatrick-Baez (KB) permettant
d’obtenir un faisceau focalisé de section submicrométj et une camera CCD pour 'acquisition des
clichés de Laue. Un monochromateur de type Bartel, qui eeatécarté du faisceau, permet de mesurer
la distribution d’énergie dans les taches de Laue.

La mesure en faisceau blanc est particulierement irganés puisqu’elle permet, en analysant précisément
la position des taches de Laue, d’estimer les distorsioria deille cristalline, et donc les contraintes
locales?. Le déplacement de I'echantillon dans le faisceau, auemalune platine de translation, permet

alors d’obtenir une cartographie des contraintes [99].

Cu 0% Cu 2%

Zr 0% 7Zr 2%

FiG. 2.18 — Diagrammes de Laue typiques observés sur des stdyor de Cu et de Zr, a 0% (état
recristallisé), 2%, et 9% de déformation en traction xiaie. On distingue également les lignes de
Kossel sur les clichés du Cu.

Notre premiere expérience, réalisée cette annai,atentée vers un couplage de la technique avec

les mesures de microextensomeétrie réalisées au LMS-B(@vhert), dans le but d’obtenir, sur une méme

#Plus précisément, une dilatation isotrope de la mailleodifiant pas la position des taches de Laue, la partie spleer
du tenseur des déformations élastiques n’est pas ablessi faisceau blanc. On montre, en conséquence, queikteld
des contraintes ne peut étre estimé que pour les mata@t le comportement élastique est localement isotropecox de
symeétrie cristalline cubique. La partie sphérique degfmdnation peut par contre étre obtenue par la mesuré&derdie d'une
tache de Laue.
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zone, le champ de déformation total et le champ de congraimec une résolution spatiale similaire.
Nous avons d’autre part choisi de comparer les réponsesmdat&riaux, le cuivre (anisotropie plastique
modérée) et un alliage de zirconium (forte anisotropastifue). Des premiers résultats sont présentés
sur la figure 2.18. A I'état non-déformé, les taches dedl@anit des formes de Dirac, indiquant une faible
désorientation intragranulaire dans les grains redligg#a, aussi bien pour le Cu que pour le Zr. Avec
la déformation, une forte distorsion des clichés est oiése Des désorientations souvent supérieures a
10° sont mesurées dans le volume diffractant micrométritpgecomportement plastique different du
Cu et du Zr est également clairement mis en évidence. Erenmay les clichés de Laue obtenus pour
le Zr présentent une forme bien plus distordue que ceux dua@un niveau de déformation effective

équivalent. Ce résultat recoupe donc les observatesissées en microdiffraction a 'lESRF.

measured calculated

FiG. 2.19 — Diagramme de Laue mesuré sur I'échantillon desfomié (gauche) et simulé en supposant
la présence de dislocationa >.

Enfin, on peut remarquer que la distorsion des clichés de Iréest pas aléatoire. En effet, les
désorientations locales dans le volume diffractant soreflet de la présence de dislocations géométriquement
nécessaires. Comme chaque type de dislocation produitaumbure du réseau bien particuliere, la forme
du cliché de Laue peut &tre utilisée pour identifier lestge dislocations présentes dans le matériau [5].

La figure 2.19 montre le cliché de Laue mesuré sur un alldg&r déformé de 15% en traction, et

la modélisation de ce cliché en supposant que seules dkxcdiions< a > sont présentes dans le
grain. On peut remarquer que l'accord est excellent, eti@stt ‘avec la connaissance des mécanismes de
déformation de ce matériau (glissement facile des digions< a > sur les plans prismatiques).

Parallelement a ce travail expérimental, je suis im@iglans un projet (piloté par O. Thomas-
TECSEN Marseille, et P. Goudeau-LMP Poitiers) de créatiome nouvelle ligne de lumiere, dédiée

a la microdiffraction en faisceau blanc et monochromagjcaur le synchrotron francais SOLEIL.

Collaborations :P. Goudeau (LMP Paoitiers), J.L. Bechade (CEA-Saclay), @r@ier, N. Tamura (ALS,
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Berkeley), M. Bornert (LMS-X)

Communications assass :1.34, 2.3, 6.44

2.7 Conclusion

Concernant les mesures de diffraction, I'objectif des eeches menées a été triple. D’'une part, je me
suis efforcé de clarifier I'interprétation mécanique dennées, en considérant notamment I’hétérogenéit
des champs de contrainte et de déformation dans les mate®n montre ainsi que la “position” des
raies est liee au premier moment des déformations @leestj et la “largeur” de raie au second mo-
ment. Lorsque les mesures sont réalisées en volume, carlestepar exemple le cas en diffusion de
neutrons, les méthodes d’homogénéisation en champ nmadgeiennent alors d’'un intérét particulier
pour l'interprétation des données. Cette analyse seggge certaine prudence dans l'interprétation des
déplacements de raies, généralement orientée versétéantination d’une contrainte macroscopique,
puisque la présence de contrainte résiduelle a I'éeltds grains doit étre prise en compte, au moins
dans les cas étudiés. La loi des? ¢ ne peut &tre appliquée que dans des cas trés spécifijaes.
avons d'autre part mis en évidence l'intérét de mesuneshargement in-situ, qui permettent I'étude de
la réponse purement élastique du matériau. La méthétke @ppliquée a la plasticité d'alliages de zirco-
nium. Elle a également permis d’approfondir notre corsaise des mécanismes de recristallisation du
cuivre et des aciers.

Du point de vue expérimental, mon objectif principal esibdénir une incertitude réaliste sur les
résultats issus de la mesure. Pour cela, il est indispensi@bcomprendre l'influence de la géométrie
du diffractometre utilisé sur la réponse instrumentatiede définir des procédures adéquates de cor-
rection des mesures brutes. Il est clair que cette partieadail n'est pas terminée. Nous avons mis
en place deux nouveaux diffractométres au LPMTM, permettéobtenir un parc polyvalent adapté
a nos problématiques. D’autre part, nous avons dévélappcode numérique de calcul de la réponse
instrumentale, qui a pour l'instant été essentiellenapyiliqué a la définition du monochromateur du
diffractometre a faisceau paralléle.

Enfin, le développement en synchrotron des optiques pgumsaX laisse envisager la possibi-
lité de réaliser des cartographies de contrainte, eraserfles échantillons, avec une résolution mi-
crométrique. Le développement simultané en labomtdés moyens expérimentaux d’investigation a
I'echelle (sub)micrométriqgue (AFM, EBSD, ...) permetdire part de prévoir des analyses couplées.
Dans ce domaine, j'ai contribué au développement de laadiiifraction en proposant, en collaboration
avec plusieurs collegues, un montage original en faiscemochromatique sur la ligne ID22 de I'ESRF.

Méme s'il est avéré que la résolution spatiale du mamta@tait pas suffisante pour les applications
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recherchées, les mesures réalisées ont permis de raeténddence les tres fortes hétérogénéités intra-
granulaires de contrainte présentes dans un acier |FuFi efliage de zirconium apres une déformation

plastique. Plus recemment, mes efforts portent sur lasetimn de cartographies en faisceau blanc, avec
toujours la volonté d’enrichir les analyses en diffragtfmr des mesures complémentaires en laboratoire,

sur les mémes grains.



Conclusion generale

Le travail de recherche mené depuis mon recrutement au CBiR$996, consiste globalement a
appréhender l'influence de la microstructure des matnlycristallins sur leur comportement effec-
tif, et I'évolution de la microstructure lors de la défation en chargements thermo-mécaniques. Dans
ce but, les méthodes d’homogénéisation en champ moykntethnique de diffraction des rayons X
et des neutrons sont les deux outils d'investigation f@gi#s. Que ce soit concernant les prédictions
théoriques ou les analyses expérimentales, la dematibie est basée sur I'analyse de I'hétérogénéité
des champs de contrainte et de déformation, a diffeseatbelles. Ce travail s'inscrit naturellement dans
plusieurs thématiques centrales du LPMTM, & savoir edietre la microstructure des matériaux et leurs
propriétés d’'usage, et les techniques de changemettiallés. |l s'inscrit également dans plusieurs pro-
jets de la Fédération Francilienne de Mécanique (F2Mm@pcernant notamment I'étude des évolutions

de microstructures, les approches multi-echelles, ehkthodes d'identification sur mesures de champ.

S’agissant de la diffraction, il a été nécessaire defintt’les grandeurs contenues dans les mesures
en terme de champ mécanique. Nous avons montré qu’uenraitt adequat des données permettait
d’obtenir une estimation des premiers moments de la dé&ftiom élastique, sur un ensemble d’orienta-
tion cristallographique. L'utilisation des schémas ditagénéisation est donc rigoureuse et efficace pour
l'interprétation de mesures en volume, telle que celisgisées en diffusion de neutrons. Nous avons
montré les difficultés d’analyser les déplacements desde diffraction en terme de contrainte macro-
scopigue des lors que l'intensité des contraintes uedlies n'est plus négligeable devant la contrainte
effective appliqguée a I'echantillon. Les alliages deeanium déformés plastiguement rentrent dans ce
cas. La distribution des contraintes résiduelles ese$ailtat de la réponse du matériau a I'ensemble
des sollicitations auxquelles il a été soumis, depuietah antérieur vierge de contrainte en tout point.
L'analyse des raies de diffraction doit donc pouvoir petreeta terme, d'identifier les mécanismes de
déformations ayant été activés dans le matériaue@eéftnarche inverse nécessite cependant une parfaite
maitrise des incertitudes expérimentales. Le travdilepnis dans ce domaine a consisté a définir les
géomeétries des deux nouveaux diffractometres du LPMatN,mettre en place une procédure de calcul

permettant I'analyse théorique de la réponse instruatemnte ces installations.

71
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Pour les comportements thermo-élastiques linéaires,pracédure de calcul du second moment
intra-phase des contraintes et des déformations a is& en place pour le schéma auto-cohérent. Les
prédictions théoriques ont été confrontées, pour aiareDual-Phase, a des mesures de diffraction en
traction in-situ dans le domaine élastique. Ici, I'hétiEnéité de déformation provient de I'anisotropie
élastique du fer. Un bon accord a été obtenu concernanthamps moyens par phase mécanique et
I'hétérogénéité intra-phase. L'application de larm de Voigt a ce probleme illustre la nécessité de
réaliser les confrontations expérience-théorieealglle de la phase mécanique pour valider ou invalider
la modélisation. Une application plus récente a des fitmeces nanostructurés a permis de montrer que
la prise en compte d’une microstructure adaptée dans éslhuto-cohérent permet de s’approcher des
conditions mécaniques réelles dans le film, qui sont floeta influencés par la proximité des surfaces

libres.

L'effet du traitement de I'étape de linéarisation damxiension du schéma auto-cohérent aux com-
portement non-linéaires, comme la viscoplasticitéga@alysé du point de vue des hétérogénéités intra—
et inter—phase. La forte dépendance des hétérogenéitec la méthode de linéarisation choisie a été
montrée. Pour ces comportements, le choix d’une extenmaiiculiere doit donc étre mené avec pru-
dence. On montre en particulier que difféerentes méthdttesnogénéisation peuvent donner des estima-
tions inverses concernant la distribution de I'énergaelste dans des aciers laminés, ce qui complique

l'interprétation des mécanismes de recristallisation.

En grande déformation, nous avons montré que I'appraahgente, malgré certaines incohérences
dans sa formulation, permet de reproduire fidelemengttefé la texture cristallographique du Zr702 sur
son anisotropie effective. Sur le cuivre ETP, plusieursmsibns permettent de rendre compte fidelement
de I'écrouissage macroscopique du matériau et de I'tmigie résultant de déformations en traction
et en cisaillement. Mais une analyse a I'échelle de la @maécanique, a partir de la prédiction des
densités de dislocations, ne permet pas de reproduiredsaras de diffraction. Cet écart pourrait &tre
attribué a la restauration dynamique. Cependant, naussanontré en parallele que la prise en compte de
I'écrouissage intragranulaire dans les méthodes en ghmaayen requiert certaines précautions, et nous
avons proposeé, pour les comportements visqueux lir&gairee formulation améliorée tenant compte des

hétérogénéités intraphases du cisaillement surlées e glissement de dislocations.

Pour I'etude des déformations en fluage, I'héréditecdmportement mécanique doit étre pris en
compte. Cette difficulté peut étre traitée en appliquanprincipe de correspondance. Dans ce cadre,
nous avons proposé une procédure simplifiee d'inverdgmriransformée de Laplace-Carson. L'approche
auto-cohérente ainsi obtenue, dite “quasi-élastiqet’masée sur I'extension affine du schéma auto-

cohérent, a permis d'obtenir une reproduction fidele daifotropie effective de plusieurs alliages de
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zirconium déformé en fluage a chaud. A I'échelle irdare, I'estimation de la distribution interphase
des contraintes résiduelles est en parfait accord avemdssires de diffusion de neutrons. La méme
approche appliqué a la glace polaire a permis de montedajtedistribution des contraintes dans les
grains d’orientations cristallographiques differerasssuffisante pour expliquer la diminution de plus de
deux ordres de grandeurs de la vitesse de déformation asido@iuage transitoire. En fluage permanent,
I'effet de la texture cristallographique sur I'anisotrepiscoplastique est également parfaitement capturé
par le modele.

Enfin, mes travaux les plus récents s'orientent vers uneriggisn des hétérogénéités a I'echelle des
grains. Des calculs en champs complets ont été réalfsed appréhender l'influence de la morphologie
de la microstructure sur la distribution inter— et intraaph des champs dans les polycristaux. Dans le
méme contexte, le développement récent des optiqueasragons X permet une caractérisation intra-
granulaire des contraintes. J'ai contribué au dévelomre d'une ligne de microdiffraction a 'ESRF,
et travaille actuellement sur la réalisation de cartoliegp de contrainte avec une résolution spatiale
micrométrique par une technique de microdiffraction eéscieau blanc.

La diffraction “classique” peut étre apparentée a urethmde de mesure de champ dans I'espace
des orientations. La microdiffraction, quant a elle, perles cartographies dans I'espace physique. Ce
travail contribue a faire de la diffraction une méthodécate pour I'identification du comportement
local des polycristaux, au méme titre que les méthodegiugs de mesures de champ, trés en vogue

depuis quelques années.
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Perspectives

Le travail que j'envisage de réaliser dans les annéesqa ge situe dans la continuation de mes
recherches actuelles et passées.

Dans un premier temps, il s’agira d’appliquer les dévedopents récents en homogénéisation non-
linéaire aux matériaux de la Géophysique, et notamradflivine qui est le matériau constitutif du
manteau terrestrg L'olivine est en effet un matériau d’étude intéressatiaint donné sa faible symétrie
cristalline qui lui procure une trés forte anisotropiespigue. Cette caractéristique met facilement en
défaut les modeles de changement d’échelle. Le projetiste a intégrer dans le modeéle I'ensemble des
mécanismes physiques et mécaniques connus a ce joureafarifler si I'état actuel des connaissances
du matériau est suffisant pour une prédiction fiable desasiitictures susceptible d'exister en profon-
deur. Le modele en champ moyen sera dans un premier tenigs sal des calculs en champ complet
(FFT), puis couplé a un modele de convection du manteaestee. La confrontation avec les données de
terrain sera basée sur des mesures sismiques. Un poit@rdtimajeur sera I'eétude de l'influence de la
teneur en phase liquide sur les propriétés effectivestiglues et viscoplastiques. Outre ce projet particu-
lier, le séjour long dans un laboratoire de Géophysiqueenmettra d’identifier de nouveaux domaines
d’'application des technigues développées. Un thememoa I'avenir pourrait bien étre la propagation
des ondes sismiques.

Dans les trois ans a venir, I'etude du comportementiglastet plastique des couches minces nano-
structurées sera menée dans le cadre d’un projet ANR t#Ecéis’agira d’'une part de mettre au point
une machine d’essai mécanique dédiée a des mesurits susla ligne DIFABS de SOLEIL, d'autre
part de modéliser le comportement de ces multicouches. &thade de simulation retenue sera proba-
blement basée sur les Eléments Finis. La confrontationdamnées expérimentales devrait permettre
d’estimer l'intensité des contraintes résiduellesdi@ la croissance de ces films.

Parallelement, jaimerai finaliser certains développata engagés en homogénéisation. Il s'agira

d’étendre a la viscoplasticité la méthode proposéer pe traitement de I'eécrouissage (section 1.3.3)

#Ce projet est envisagé en 2006-2007 dans le cadre d’une MBisposition aux Etats-Unis (UCSD), la condition de
réalisation effective étant I'obtention des financersefgmandés.
PEn collaboration avec 'equipe de E. Le Bourhis (LMP, Rai), D. Thiaudiére (SOLEIL), et R. Chiron (LPMTM).
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afin de la rendre applicable au cas d’'un matériel réel. @etaande une étude assez exhaustive de la
distribution des champs dans les polycristaux viscopjass, qui pourrait &tre menée par une approche
en champ complet (FFT). De la méme maniére, la prise en ®oags hétérogénéités intraphases de
champ devrait aussi étre prise en compte dans le calcudvdgstions de textures cristallographiques,

gui n'est pour l'instant réaliste que pour des déformatiplastiques modérées (quelques dizaines de
pourcent). Mais il s’agit la d'un probléme plus délicBtune maniere plus générale, I'application de la

méthode du second ordre [86] a des matériaux réels @xeaéalisées. Cette approche donne en effet

des résultats plus pertinents que I'extension affineséglijusqu’a ce jour.

Un effort important devra étre réalisé dans le domaingraitement des mesures de diffraction. La
démarche poursuivie consiste a obtenir une mesure figblendertitude des résultats de mesure. Dans
ce but, la maitrise de la réponse instrumentale des diffraétres est incontournable. Le premier travail
consistera donc a appliquer le modeéle de suivi de rayensldppé dans la these de Nils Letouzé aux
differents diffractométres disponibles, et a confesries prédictions avec des mesures expérimentales
sur des poudres ou des monocristaux standard. Dans unedgIxemps, il s’agira de proposer une
méthode de traitement des données plus satisfaisangesetjas utilisées a ce jour. A titre d’exemple,
la correction du bruit de fond des pics de diffraction se &aituellement par simple soustraction d'un
certain niveau d’intensité sur toute la largeur de la ragemesure étant bruitée (statistique de Poisson),
le pic “corrigé” présente par endroit des valeurs d'ist@nnégatives, ce qui est physiquement irréaliste.
J'essaierai de proposer une méthode de traitement parhdé minimiser les hypotheses faites a priori,

et tenant compte du bruit de mesure.

Concernant l'interprétation des mesures de diffractieriadboratoire, un point délicat est I'effet de
la relaxation des contraintes au voisinage de la surface. Ilbn effet, les rayons X de laboratoire ne
pénétrant que de quelques microns dans la matiére, flsuneissent en général ni une vraie mesure de
surface, ni une réelle mesure en volume. Or de forts greglgant attendus au voisinage de la surface
libre. Il sera particulierement intéressant de meneraiande approfondie de cette difficulté, par exemple

a l'aide d’'un modele en champ complet couplé a des mesxgérimentales.

Enfin, un theme dans lequel jaimerai m'investir est celaild microdiffraction. Les expériences
récentes que nous avons réalisées a I'ALS (Berkeléy¥ection 2.6.2, montrent les fortes potentialités
de la méthode, mais aussi les difficultés. Une procédpieifique devra étre développée pour permettre
une confrontation précise avec les analyses en MEB, etrmtant la microextensométrie. La mesure
conjointe du champ des déformations totales et du champteainte ouvre en effet des perspectives
trés larges pour I'etude du comportement des matériaterbgenes. Outre les aspects instrumentaux, un

point délicat dans la technique de microdiffraction esdaau blanc est le traitement d'image nécessaire
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a une exploitation quantitative des mesures, qu'il faymbablement améliorer. La réalisation de me-
sures en chargement in-situ devrait permettre des dgvefoents significatifs par exemple pour I'étude
de la plasticité cristalline, du maclage, des transfoilonatde phase, etc... Je suis par ailleurs impliqué
dans le projet de création d'une ligne de microdiffractom le synchrotron SOLEIL qui, j'espere, pourra

bientdt étre concreétise.
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