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Introduction générale

De nombreuses applications nécessitent l'utilisation des microsystémes adap-
tatifs capables de se substituer & 'homme dans certaines taches, dangereuses ou
fastidieuses, en milieu technologique ou biologique. L’ingénierie des microsystémes
a connu des avancées considérables ces derniéres années, elle constitue un enjeu
scientifique, technologique et industriel. Les approches classiques de conception qui
consistent en un passage aux échelles inférieures ont montré leurs limites pour cer-
taines applications au niveau des technologies conventionnelles ot le degré de mi-
niaturisation est insuffisant. La réduction de la taille est devenue de facon courante
un critére de performance des microsystémes. Il est indispensable de développer
des microsystémes de faibles dimensions, capables de générer des mouvements et
d’exécuter des taches de manipulation compatibles avec des échelles trés petites.
Dans ce domaine, les alliages & mémoire de forme (AMF) semblent prometteurs en
raison de leurs propriétés thermomécaniques inhabituelles. Aujourd’hui, ces proprié-
tés les ont amenés a étre classés parmi les matériaux intelligents. Ces alliages sont
de plus en plus répandus car il existe un vaste domaine d’applications technolo-
giques potentielles. Les propriétés des alliages & mémoire de forme ont pour origine
la transformation martensitique. Cette transformation présente des caractéristiques
particuliéres, notamment dans le domaine de la cristallographie, de la thermodyna-
mique et des propriétés mécaniques induites. Ainsi, dans le but de dimensionner au
mieux les performances des microsystémes, il est nécessaire de disposer d'un certain
nombre de connaissances microscopiques afin d’aboutir & une description et a une

modélisation fiable du comportement mécanique de ces matériaux.

La caractérisation précise du comportement mécanique nécessite souvent une
étude, a 1’échelle microscopique, des phénomeénes mécaniques et de leur répartition
spatiale. Il s’agit donc de tenir compte des hétérogénéités matérielles dont la taille

caractéristique est du méme ordre de grandeur que celle du microcomposant en
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AMF. La démarche s’appuie, la plupart du temps, sur des observations expérimen-
tales. Cette caractérisation passe en général par deux étapes: la premiére consiste a
choisir un modeéle reliant les causes et les effets des phénoménes mécaniques étudiés,
tandis que la deuxiéme consiste a identifier les paramétres régissant ce modéle. En
effet, le comportement global d’'un matériau peut étre prédit a partir de parameétres
microscopiques pertinents par l'intermédiaire de techniques de transition d’échelles.
Néanmoins, la difficulté d’une telle approche est la connaissance des propriétés a
I’échelle locale du matériau. Pour des applications miniaturisées en AMF, il est dif-
ficile d’évoquer ou d’admettre un effet homogeéne équivalent de certains phénoménes
locaux. [’arrivée de la micromécanique des matériaux a permis de mettre en place
certains outils fondamentaux pour éprouver, d’une part, les modéles mécaniques de
prévision, et d’autre part, les outils expérimentaux de caractérisation des matériaux
a différentes échelles. Les moyens d’observation in situ, les modéles de changement
d’échelles, qui prennent mieux en compte la microstructure et les phénomeénes phy-
siques locaux, ont connu des avancées importantes permettant ainsi d’améliorer les
prévisions du comportement mécanique. Cependant, pour certains comportements
trés complexes, les avancées restent insuffisantes face aux ambitions affichées. Elles
restent partielles souvent par manque d’informations expérimentales quantitatives a
I’échelle microscopique ; les confrontations sur le comportement global sont aussi in-
suffisantes. L’évaluation d’un modéle nécessite une confrontation modéle/expérience
plus pertinente a 1’échelle locale. Les mesures du champ cinématique, a 1’échelle
locale, constitue un outil trés riche qui permet d’apporter une contribution a 1’amé-
lioration de la connaissance du comportement micromécanique. Des techniques de
mesure de champs doivent donc étre employées. Cependant, peu de ces techniques
sont opérationnelles et applicables a 1’échelle microscopique. Le développement de
ces méthodes de mesure reste encore de nos jours un défi ouvert et un courant scien-

tifique qui mobilise de nombreux chercheurs en France et dans le monde.

[’exploitation de la richesse des mesures de champs hétérogénes est particuliére-
ment bien adaptée a l'identification des parameétres caractérisant le comportement
de matériaux hétérogénes tels que les alliages & mémoire de forme. L’identification
de paramétres pilotant une loi de comportement a partir d’'une réponse mécanique
mesurée constitue un probléme inverse. Pour traiter ce probléme, il est nécessaire de
mettre en ceuvre des techniques de mesure et de résolution adaptées. La démarche

de l'identification consiste & minimiser un écart entre grandeurs mesurées et valeurs
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correspondantes déterminées par le calcul éléments finis, non seulement & 1’échelle

macroscopique mais également a 1’échelle de la microstructure.

[.’objectif de ce travail est d’apporter une contribution a la meilleure compréhen-
sion du comportement local des alliages & mémoire de forme de type Cu-Al-Be. Ceci
a requis la mise en ceuvre d’une méthode d’identification basée sur la minimisation
de I'erreur en relation du comportement a partir du champ cinématique mesuré par
une technique de corrélation d’images a 1’échelle du grain et la détermination des pa-
rameétres importants capables d’influencer le processus d’identification. L’approche
développée a pour but d’identifier & terme les parameétres intervenant dans la loi
de comportement du matériau a 1’échelle du grain, c’est a dire les paramétres du
monocristal. Les travaux présentés ici constituent une approche préliminaire en vue
d’étendre cette méthode aux comportements complexes des alliages & mémoire de

forme.

Ce mémoire s’articule autour de cinq chapitres:

e Le premier chapitre est consacré a une revue bibliographique qui se décompose

en quatre parties:

— La premiére partie est consacrée aux caractéristiques générales des alliages a

mémoire de forme de type Cu-Al-Be.

— La deuxiéme partie présente deux techniques de transition d’échelles qui sont
applicables aux calculs des structures polycristallines: le modéle autocohérent

et la méthode des éléments finis.

- La troisiéme partie se focalise sur une revue bibliographique des différentes
techniques de mesure de champ cinématique, mettant en exergue ’applicabi-

lité de chacune.

Enfin, ce chapitre se termine par une présentation d’un certain nombre de mé-

thodes d’identification permettant I’exploitation de données expérimentales.
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e Le deuxiéme chapitre présente toutes les procédures expérimentales adoptées
pour les essais de traction sur un matériau en AMF, de type Cu-Al-Be, depuis 1'usi-
nage de I'éprouvette et la préparation de surface jusqu’a la création du contraste
local pour mesurer le champ des déplacements par corrélation d’images. Les calculs
de déformations a partir du champ cinématique mesuré ont permis d’observer les

hétérogénéités dans le multicristal.

e Le troisiéme chapitre traite de la simulation numérique du comportement du
multicristal en AMF. Le couplage entre mesures de champs et calculs par éléments
finis est ensuite présenté. Deux types de conditions aux limites sont introduits. Les
observations de localisation des variantes permet de départager les deux types de
conditions aux limites. Une confrontation plus fine de la nature des variantes appa-

rues expérimentalement et dans le calcul est ensuite réalisée.

e Le quatriéme chapitre expose en détails I'identification par la méthode de l'er-

I’identification des paramétres du comportement élastique d’un matériau orthotrope
en 2D, la sensibilité vis-a-vis des paramétres initiaux et la stabilité au bruit de me-

sure sont étudiés.

e Le cinquiéme chapitre présente une extension au cas 3D d’un multicristal en
AMEF de I'algorithme d’identification développé au chapitre précedent. Cette exten-
sion met en jeu les 6 composantes du tenseur des déformations. Trois composantes
situées dans le plan de mesure sont mesurées expérimentalement. Afin d’évaluer les

composantes hors plan, I’hypothése de contrainte plane est adoptée.
e [.e manuscrit se termine par une conclusion générale présentant une synthése

de cette étude. Des voies d’investigation sont présentées comme perspectives a ce

travail.
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1.1 Introduction

Les alliages & mémoire de forme (AMF) présentent un comportement thermo-
mécanique particulier et caractérisé par une transformation de phase. Ce sont des
alliages métalliques qui possédent la propriété remarquable de pouvoir récupérer leur
forme initiale par simple chauffage ou par application d'une contrainte aprés avoir
été déformés. Les principales propriétés des AMFE sont : 'effet superélastique, 'effet
de mémoire simple ou double sens, 'effet caoutchoutique et une capacité d’amor-
tissement importante. Pour ces raisons, cette classe d’alliage est dite intelligente ou

adaptative.

Les AMF présentent des caractéristiques spécifiques. Afin de décrire leur com-
portement thermomécanique, il convient de recourir a des méthodes de transition
d’échelle pour obtenir une description et une modélisation assez représentatives du
comportement thermomécanique des AMF a 1’échelle du grain (monocristal) ou du
polycristal. Pour cela, nous nous appuyons sur les informations microscopiques four-
nies par les techniques expérimentales, tout en couplant mesures a ’échelle de la
microstructure et calculs numériques de maniére a identifier les coefficients des lois

de comportement intégrées dans le modéle adapté.

L’éprouvette étudiée présente un faible nombre de grains de longueur caractéris-
tique importante. La notion de matériau homogéne équivalent n’est pas adaptée a
cette structure et il est nécessaire de modéliser I’hétérogénéité en prenant en compte
la forme et I'orientation cristallographique de chaque grain. La méthode des éléments

finis est la plus adaptée pour cette modélisation. Elle permet d’étudier plus finement,
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le comportement d’un multicristal en AMF. Au regard de la nécessité du couplage
entre le calcul numérique et I'expérience, une revue bibliographique des différentes
techniques de mesures de champ local applicables & la mécanique expérimentale est
présentée au cours de ce chapitre, mettant en exergue ’applicabilité de chacune.
Il convient, afin d’étudier le comportement de ’AMF & I’échelle microscopique ou
macroscopique, d’identifier les paramétres du modeéle utilisé dans le calcul par la mé-
thode des éléments finis. La détermination de ces paramétres constitue un probléme
inverse, qui nécessite une stratégie d’identification. Cette derniére consiste & minimi-
ser un écart entre grandeurs mesurées et valeurs correspondantes déterminées par le
calcul éléments finis, les variables étant les parameétres recherchés. Dans ce contexte,

une revue bibliographique de certaines méthodes d’identification est présentée.

Le premier chapitre de cette thése présente quatre parties principales:

— Dans un premier temps, on présentera un état de I'art sur les caractéristiques
générales des alliages & mémoire de forme (transformation de phase, cristal-
lographie ...) ainsi que leurs propriétés thermomécaniques les plus connues:

pseudo-élasticité, effet de mémoire simple, double sens et effet caoutchoutique.

— Par la suite, nous aborderons dans la deuxiéme partie deux techniques de
transition d’échelles, permettant de déterminer le comportement effectif de
I’agrégat polycristallin: le modeéle autocohérent et la méthode des éléments

finis.

— La troisiéme partie sera consacrée a la présentation de quelques techniques
de mesures de champs applicables a la mécanique expérimentale des solides.
On se focalisera sur celles permettant d’étudier le matériau a ’échelle de la

microstructure afin de résoudre les problémes d’identification.

— La quatriéme partie présente les différentes méthodes, adoptées dans la litté-
rature, exploitables pour la résolution du probléme d’identification & partir de

mesures de champs cinématiques.
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1.2 Propriétés thermomécaniques des alliages a mé-

moire de forme

1.2.1 Transformation martensitique

La transformation martensitique correspond a un changement de phase a 1’état
solide. Elle est introduite par une distorsion du réseau cristallin induisant dans cer-
tains cas une déformation inélastique macroscopique [29]. C’est une transition struc-
turale displacive du premier ordre, présentant une déformation homogéne du réseau
cristallographique, constituée essentiellement par un cisaillement [25|. Le change-
ment de structure cristalline, entre la phase mére (Austénite) et la phase produite
(Martensite), engendre une déformation homogéne de la maille cristalline (cisaille-
ment). Elle se produit sans diffusion par un mouvement coopératif des atomes sur
des distances relativement faibles par rapport aux paramétres de maille du réseau
cristallin. La transformation s’accompagne d’un léger changement de volume, elle
se propage de facon indépendante du temps et se produit de facon telle que l'inter-
face entre la martensite formée et la phase mére, en 'occurrence 1’austénite, devient
un plan invariant (plan d’habitat) afin de minimiser I’énergie d’interaction entre
les deux phases. La transformation martensitique a lieu par germination et crois-
sance, dans un intervalle de température ou coexistent les phases austénitique et
martensitique. Les deux phases sont nettement différenciées au cours de la transfor-
mation par la présence des interfaces (austénite/martensite), avec une hystérésis et
une enthalpie de transformation. Tout ceci montre le caractére du premier ordre de
la transformation (austénite/martensite).

D’un point de vue phénoménologique et cristallographique, la déformation de
transformation est le résultat de la composition d’une déformation inélastique du
réseau cristallin appelée déformation de BAIN, d’une transformation a réseau in-
variant (caractérisée par un glissement dans le cas des ferreux, et par un maclage
pour les alliages Nickel-Titane, et les cuivreux), et d’une rotation pour accoler la
partie transformée (la martensite) a la partie non transformée (l'austénite). Cette
transformation donne naissance au plan d’habitat qui désigne le plan séparant la
phase mére et la phase martensitique (Figure 1.1). La transformation martensitique

est donc décomposée en trois opérations:

une transformation du réseau cristallin (déformation de Bain),

— une transformation a réseau invariant (glissement, maclage),
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glissement = maclage

Rotation

A M A M

Figure 1.1 — Schéma de la décomposition d’une transformation martensitique, défor-

mation de Bain, déformation a réseau invariant et rotation [32]

— une rotation.

Dans un monocristal d’austénite de structure cubique, il existe 24 possibilités
d’orientation de la martensite, appelées variantes. Les variantes sont caractérisées par
des plans d’habitat et des cisaillements d’orientations différentes, mais équivalentes
du point de vue cristallographique. En I'absence de contrainte, ces variantes sont
a priori équiprobables; elles se forment de facon a accommoder leurs déformations
respectives. La déformation macroscopique du cristal est nulle, au changement de
volume prés, car les cisaillements des variantes se compensent. On parle alors d’un

groupe de variantes "auto-accommodantes" (Figure 1.2).

Variante 1

Refroidissement

Variante 2

Austénite Martensite
Figure 1.2 — Transformation en variantes auto-accommodantes de martensite

La transformation d’un volume élémentaire d’austénite en martensite est pré-

sentée dans la Figure 1.3. On note n la normale au plan d’habitat, m la direction
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de transformation et g 'amplitude du glissement dans la direction m. Les vecteurs
n et m sont non orthogonaux a cause de l'existence d’une trés faible variation de
volume. Chaque variante est caractérisée par le couple (n,m). Le Tableau 1.1 donne
les coordonnées des vecteurs n et m des 24 variantes susceptibles d’étre activées au

cours du chargement d'un AMF de type Cu-Al-Be.

X2

> >
n

Pl

Austénite

X

Figure 1.3 — Transformation d’un élément de volume d’austénite en martensite

La transformation martensitique peut étre d’origine thermique ou induite par
I’application d'une contrainte ou les deux a la fois. Si la contrainte est absente ou
trés faible pendant le refroidissement, on obtient des ensembles de plaquettes de
martensite auto-accommodées et la transformation s’effectue sans déformation ma-
croscopique. En revanche, si on applique une contrainte sur la martensite, il y aura
croissance des variantes favorisées dans le sens de la contrainte. Le matériau pré-
sente alors une déformation macroscopique importante. On observe, également que
la transformation martensitique d’un échantillon contraint se produit a des tempéra-
tures supérieures a celles d'un échantillon libre de contraintes. Autrement dit, plus
la contrainte appliquée a l'alliage est importante, plus les températures de trans-
formation sont élevées. La Figure 1.4 présente les températures de transformation

caractérisant le matériau.

Ms : Température de début de la transformation directe (austénite - martensite).
Mf : Température de fin de la transformation directe.
As: Température de début de la transformation inverse (martensite - austénite).

Af: Température de fin de la transformation inverse.

[’hystérésis de transformation est caractérisée par les différences de températures
entre début et fin de transformations directe et inverse (As—Mf et Af — Ms), et

due a lexistence d’une certaine énergie dissipée |84|.
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Variante ny No n3 my Mo ms

1 0,1786 0,6628 0,7271 0,1606 -0,7448 10,6476
2 0,1786 0,7271 0,6628 0,1606 0,6476 -0,7448
3 -0,1786 0,6628  0,7271 -0,1606 -0,7448 0,6476
4 -0,1786  0,7271  0,6628 -0,1606 0,6476 -0,7448
D -0,6628 0,1786 0,7271 00,7448 0,1606 0,6476
6
7
8
9

10,7271 0,1786 0,6628 -0,6476 0,1606 -0,7448
10,6628 -0,1786 0,7271 0,7448 -0,1606 0,6476
10,7271 -0,1786  0,6628 -0,6476 -0,1606 -0,7448
0,1786 -0,6628 0,7271 0,1606 0,7448 0,6476

10 0,1786 -0,7271 0,6628 0,1606 -0,6476 -0,7448
11 -0,1786 -0,6628 0,7271 -0,1606 0,7448 0,6476
12 10,1786 -0,7271 0,6628 -0,1606 -0,6476 -0,7448
13 0,7271 0,1786 0,6628 0,6476 0,1606 -0,7448
14 0,6628 0,1786 0,7271 -0,7448 0,1606 0,6476
15 0,7271 -0,1786 0,6628 0,6476 -0,1606 -0,7448
16 0,6628 -0,1786 0,7271 -0,7448 -0,1606 0,6476
17 0,6628 -0,7271 -0,1786 -0,7448 -0,6476 -0,1606
18 0,7271 -0,6628 -0,1786 0,6476 0,7448 -0,1606
19 10,6628 0,7271 -0,1786 0,7448 0,6476 -0,1606
20 10,7271 0,6628 -0,1786 -0,6476 -0,7448 -0,1606
21 10,7271 -0,6628 -0,1786 -0,6476 0,7448 -0,1606
22 10,6628 -0,7271 -0,1786 0,7448 -0,6476 -0,1606
23 0,7271  0,6628 -0,1786 0,6476 -0,7448 -0,1606
24 0,6628 0,7271 -0,1786 -0,7448 0,6476 -0,1606

Tableau 1.1  Normales auz plans d’habitat et directions de glissement de la trans-

formation martensitique pour un AMF Cu-Al-Be [32, /1]
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Contrainte
rF 3
Martensite Martensite
Orientée + Austénite
Austénite
Martensite
Autoaccommodée
Mf  Ms As Af Température

Figure 1.4 — Diagramme de transformation type d’un alliage & mémoire de forme

Le mécanisme de transformation de phase confére une ou plusieurs des propriétés

intéressantes aux alliages & meémoire de forme. Elles sont détaillées ci-apres.

1.2.2 Effet superélastique

L’application d’'une contrainte isotherme a l'alliage initialement austénitique in-
duit dans un premier temps une déformation élastique (stade 1 — 2), figure 1.5.
[’augmentation de la contrainte (supérieure a la contrainte critique o) entraine et
favorise la germination et la croissance de certaines variantes de martensite. La
transformation sous contrainte s’accompagne d’une importante déformation ma-
croscopique qui s’accompagne du déplacement des interfaces austénite/martensite
(stade 2 — 3). Dans le cas des monocristaux, une seule variante est généralement
induite par la contrainte. Dans le cas des polycristaux, I'incompatibilité de défor-
mation entre les grains induit des contraintes internes qui favorisent 'activation
de plusieurs variantes. La contrainte augmente au cours de la transformation avec
une faible déformation. Le relachement de la contrainte conduit a une transfor-
mation inverse. La martensite se retransforme en austénite avec une hystérésis en
contrainte (car la phase martensitique ne sera pas la plus stable sans contrainte)
(stade 3 —4 — 5). L’échantillon reprend sa forme initiale lorsque toute la martensite
s’est retransformée en austénite sans aucune déformation résiduelle (stade 5—1). La
Figure 1.5 schématise les différents stades de ce comportement pour un monocristal

et un polycristal.
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Contrainte Contrainte
T (3
( ) T>= Af
y(4)
(3)
Polycristal

)
H 2y 5 ,
: ) oe ( ) I\'Iunocrlstal: 3)
i .......... s 4)
F(s) (5 (
1 ; 3] . .

M Ac M:  Af To Af Température Déformation
Figure 1.5 — Comportement superélastique, définition dans les diagrammes

(contrainte-température et contrainte-déformation)

1.2.3 Effet caoutchoutique

Cette propriété est obtenue par I'application d’une contrainte isotherme en phase
martensitique. La martensite d’autoaccommodation est déformée par déplacement
des interfaces entre les variantes, (stade 1—2), figure 1.6. Au retrait de la contrainte,
la déformation se divise en une partie réversible par retour en arriére partiel des
interfaces (la décharge mécanique), et une partie résiduelle due a la stabilisation de
la martensite orientée (stade 2—3). L’application d’un cycle de contraintes (stade 3—
2—3) induit un comportement réversible (ou caoutchoutique). L’effet caoutchoutique
est associé au mouvement réversible des interfaces entre variantes de martensite. La

Figure 1.6 schématise les différents stades de ce comportement.

1.2.4 Effet mémoire simple sens

Cet effet se réalise en quatre étapes (Figure 1.7):

1. Refroidissement de I’échantillon sans contrainte, a partir d’'une température
T > Af jusqu’a une température 7' < M f. La transformation martensitique

est réalisée par autoaccommodation des variantes.

2. Application d’une contrainte & température constante (7' < M f) permet de

créer une déformation macroscopique par la réorientation des variantes.
3. Retrait de la contrainte laisse une déformation permanente.

4. Réchauffage de I’échantillon jusqu’a une température 7" > Af, la martensite

orientée se retransforme en austénite, le matériau retrouve sa forme initiale.
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Contrainte
F 3

T < Af
2)

Décharge

/ élastique

3
L) ©) + » Déformation

Effet caoutchoutique

Figure 1.6 — Effet caoutchoutique

Contrainte
r

MTf

/ » Déformation

Température

Figure 1.7 — Effet mémoire de forme simple sens
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1.2.5 Effet mémoire double sens ou réversible

L’effet mémoire de forme double sens est le passage réversible d’une forme haute
température a une forme basse température sous contraintes (Figure 1.8). Pour obte-
nir cet effet, il faut effectuer un traitement thermique cyclique appelé "éducation".
L’éducation entraine l'introduction de défauts au sein de l'alliage produisant un
champ de contraintes internes. Ces contraintes orientent les variantes qui se forment
lors du refroidissement, sans ’aide d’une sollicitation extérieure. Il existe plusieurs

facons de réaliser un traitement d’éducation, par exemple:
1. Application d’une contrainte a haute température.

2. Refroidissement sous contrainte a 7' < M f, le matériau prend une forme a

basse température.

3. Réchauffement sous contrainte & " > Af, le matériau reprend sa forme & haute

température.

Déformation
F 3

Déformation de
transformation

Application de
la contrainte

» Temperature

Figure 1.8 — Effet mémoire de forme double sens

1.2.6 Caractéristiques des alliages & mémoire de forme & base
de cuivre
Dans ce travail 'AMF étudié appartient a la famille Cu — Al avec un faible

pourcentage de Be, sa composition chimique est: 12 %Al et 0,5 %Be (pourcentages

massiques).
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Il y a essentiellement trois familles d’alliages & mémoire de forme a base de
cuivre: Cu — Sn, Cu — Zn, Cu — Al. Les alliages Cu — Zn et Cu — Al présentent
des températures de transformation martensitique trop élevées. C’est pourquoi on
ajoute un troisiéme élément qui permet d’avoir la température souhaitée. L’addition
de béryllium dans le Cu — Al a pour conséquence de faire diminuer la valeur de la
température M s. Belkahla [8] a donné I'évolution de la température M s en fonction

de la composition de 'alliage :
Ms (°C) = 1245 - 71 (% Al) - 893 (% Be) (%pourcentage massique)

Ms dépend linéairement des taux d’aluminium et de béryllium. Cependant,
comme il s’agit d’approximations, il existe une marge d’erreur pour chaque me-
sure de Ms (4 10 °C) [8] et pour chaque mesure de concentration. Pour la méme
raison que précédemment, 0,1 % en masse de béryllium correspond a une variation
de Ms de 90°C.

Les phases d’équilibre Cu — Al

L’alliage C'u — Al dans la partie riche en cuivre montre quatre phases d’équilibre :

— «: solution solide de substitution d’atomes d’aluminium dans une matrice
cubique & faces centrées de cuivre. Le paramétre de maille est fonction du

pourcentage d’aluminium. Il est proche de 3,6 A°.
— 72: structure cubique complexe a 52 atomes par maille.
— [: phase haute température, de structure cubique centrée désordonnée.

a2 : structure proche de la structure cubique a faces centrées. C’est une struc-

ture ordonnée avec des parois d’antiphase périodiques.

Les phases métastables Cu — Al
La phase métastable est obtenue généralement par trempe. Lorsqu’'un matériau
présente une trempabilité élevée, un refroidissement & 'air suffit pour obtenir les
phases métastables. L’alliage C'u — Al présente les phases métastables suivantes :
— [1: structure cubique centrée ordonnée, forme ordonnée de la phase (.
— ": martensite désordonnée MIR obtenue par trempe de la phase 3. Elle est
constituée d’un empilement de 9 plans compacts.

— A1': martensite désordonnée M18R obtenue par trempe de la phase §1. Sa
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A . / . ,
structure est la méme que celle de la martensite § mais elle est ordonnée;

c’est un empilement de 18 plans compacts.

Phase austénitique de Cu-Al-Be

La structure de ’austénite a la température ambiante est ordonnée, et appelée 31
(cubique centrées). Sa maille cubique a une structure de paramétre double de celui de
la maille cubique centrée désordonnée. L’ordre est de type DO3, elle est constituée de
8 mailles élémentaires cubiques centrées. Le béryllium est présent en faible quantité

(5 %) et il est difficile de savoir sa position sur la maille (Figure 1.9) [95].

e ' : Structure DO3 Structure désordonnée
8o | A2
o it |t - T
e e i Site | @ Cu ou Be Site | » Cu ou Al ou Be
v //O! ‘| a7 0 P O
; rous =) 7 ik Site 2 © Al ou Be Site 2 © Cu ou Al ou Be
‘. |2f- Site 3@ Cu ou Be Site 3@ Cu ou Al ou Be
- i
; A
[ 3
a;= 29125A

Figure 1.9 — Phase austénite du Cu-Al-Be [95]

Phase martensitique de Cu-Al-Be

La martensite hérite de la composition et de 'ordre de la phase austénitique |95].
Elle posséde une structure compacte en défauts d’empilement de structure ortho-
rhombique appelée 18R, (Figure 1.10.a). Sa maille est faite d’'un empilement de 18
plans compacts. Le réseau cristallin de la martensite peut également étre décrit par
une maille monoclinique (Figure 1.10.b). Sa structure est trois fois plus petite que

la maille orthorhombique.

Constantes d’élasticité de ’austénite et de la martensite

Trois constantes caractérisent le comportement élastique de la phase austéni-
tique de 'AMF Cu-Al-Be. L’AMF Cu-Al-Be présente des constantes d’élasticité de la
phase austénitique trés proches de celles de ’AMF Cu-Al-Ni. Les constantes d’élasti-
cité de ce dernier ont été déterminées par la technique ultrasonique d’impulsion-écho

en utilisant de multiples éprouvettes issues d’'un méme monocristal [115].
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(b) Maille monoclinique de la martensite

(a) Maille orthorhombique de la
18R

martensite 18R,

Figure 1.10  Martensite du Cu-Al-Be [95]

Pour décrire le comportement de la phase martensitique, la structure cristallo-
graphique de la martensite de TAMF Cu-Zn-Al (18R) est la méme que celle de la
martensite Cu-Al-Be. Nous considérons donc que leurs constantes d’élasticité sont

trés proches. Rodriguez [112] a déterminé onze constantes élastiques de la phase

martensitique de I’AMF Cu-Zn-Al (18R) (Tableau 1.2).
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Ci;(GPa) Austénite Cu-Al-Be Austénite Cu-Al-Ni Martensite 18R Cu-Zn-Al

Ch 141,6 142.4 175
Coo 156
Cs3 235
Cu 94,2 95,2 54
Css 28
Cée 48
Cio 127.4 124,1 118
Cis 40
Cos 150
Cis 10
Cie -10

Tableau 1.2 Constantes élastiques de lausténite Cu-Al-Be [8], Uausténite Cu-Al-
Ni [115] et de la martensite (18R) Cu-Zn-Al [112]

Dans cette partie, nous avons vu que les AMF présentent des caractéristiques spé-
cifiques, telles que la transformation martensitique et la réorientation des variantes.
Il convient, afin de décrire le comportement de ce matériau, en tenant compte de
I’effet du mécanisme de transformation au niveau de la microstructure sur le compor-
tement thermomécanique global, de recourir & des méthodes de transition d’échelle

que nous présentons dans le paragraphe suivant.

1.3 Approches de description du comportement ther-

momeécanique

Le choix de 1’échelle de description des mécanismes de déformation et les va-
riables internes joue un role trés important pour la construction des modéles de
comportement, des alliages & mémoire de forme. L’élaboration de ces modéles est
difficile en raison du caractére complexe de la transformation martensitique et de
la morphologie de la microstructure. Dans la littérature, on trouve deux grandes

familles d’approches permettant de décrire le comportement thermomécanique des
AMEF.
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1.3.1 Approches phénoménologiques

Les approches phénoménologiques décrivent le comportement a I’échelle macro-
scopique. Elles consistent a postuler a priori sur la base du formalisme de la thermo-
dynamique des processus irréversibles, la loi de comportement et a identifier les pa-
rameétres par divers essais expérimentaux macroscopiques caractérisant le matériau.
Ces paramétres sont ensuite introduits dans le modéle afin de prédire le compor-
tement macroscopique du matériau. L.’approche ne tient pas compte explicitement
de la microstructure et ne permet pas de prévoir l'effet de I’évolution microstructu-
rale sur les propriétés mécaniques. L’approche phénoménologique s’avére suffisante
dans beaucoup de cas usuels (comportement unidimensionnel identifiable par une
série d’expériences [121]). L’approche phénoménologique est insuffisante dans le cas
des lois de comportement de matériaux un peu plus complexes et / ou de forme
inconnue.

Dans ces approches, la fraction volumique de martensite est souvent décomposée
en fraction volumique de martensite orientée et de martensite auto-accommodante,
en fonction respectivement des effets de contrainte et de température |79,82|. Peul-
tier et al. [104] ont proposé une approche phénoménologique avec deux variables
internes, une variable scalaire qui est la fraction volumique de la martensite induite
pendant le chargement thermomécanique et une variable tensorielle correspondant a
la déformation moyenne de transformation. Ce tenseur décrit ’orientation moyenne
des variantes de martensite, on le lie non seulement & la transformation de phase
induite sous un chargement mécanique et thermique, mais également a la réorienta-

tion des variantes due a un chargement mécanique dans I’état martensitique.

Plusieurs autres modéles phénoménologiques ont été développés afin de décrire
le comportement macroscopique des alliages & mémoire de forme. Nous en présente-
rons briévement ici quelques-uns, qui ont été proposés pour décrire le comportement
phénoménologique des AMF. Ces modéles sont basés sur I’hypothése que I'état du
matériau ne dépend que de I'état initial et de 1’état final et que les paramétres du

modeéle sont expérimentalement accessibles.

Le modéle de Tanaka [121] a été établi sur la base du formalisme de la ther-
modynamique des processus irréversibles. Tanaka a proposé des relations explicites
donnant la fraction de transformation de phase directe (Austénite-Martensite) et in-

verse (Martensite-Austénite). Ces relations sont en fonction des quatre températures
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de transformation sous contrainte nulle Ms, Mf, As, et Af; les pentes des droites qui
séparent les domaines d’existence des phases sont déterminées expérimentalement,
et dépendent de la contrainte appliquée. Ce modéle a été congu dés I'origine pour

décrire le comportement superélastique en 1D.

Le modéle de Liang et Rogers [85] différe de celui de Tanaka [121]| uniquement
par les relations choisies pour décrire I’évolution de la fraction volumique de mar-
tensite en fonction: des températures caractéristiques du matériau, les pentes des
droites qui séparent les domaines, et en fonction de la contrainte pour la transfor-

mation de phase directe (Austénite - Martensite) et inverse (Martensite-Austénite).

Le modéle de Brinson [13] propose sur les mémes hypothéses que le modéle
de Tanaka, deux composantes de la martensite, une martensite autoaccommodée
induite par une action purement thermique, dont les variantes sont réparties entre
les orientations cristallographiquement possibles pour minimiser 1’énergie élastique
de déformation, et une martensite orientée induite par I’application de la contrainte.
Cette partie de martensite, orientée par la déformation a froid, est a l'origine de
I’effet mémoire. Des relations donnant la fraction de transformation martensitique

de chaque composante ont été proposées.

Le modéle de Lagoudas [12, 77| permet de prédire le comportement thermo-
mécanique des alliages & mémoire de forme dans un large domaine de températures
et de contraintes. L’auteur a considéré la déformation de transformation de phase
comme proportionnelle a la fraction de martensite. Cette derniére est calculée par
une relation explicite. Il utilise une distribution statistique de Weibull pour décrire
I’évolution de la fraction de transformation, de telle sorte que la variation dans le

temps ressemble aux courbes données par une mesure par Differential Scanning Ca-
lorimetry (DSC).

L’approche phénoménologique est par nature incapable de fournir des infor-
mations microstructurales permettant d’étudier le comportement local. En effet,
il n’existe pas de relations explicites entre les parameétres microstructuraux et les
propriétés macroscopiques. Pour cela, une confrontation entre les observations mi-
crostructurales et les résultats expérimentaux macroscopiques est possible, mais les

parameétres microstructuraux retenus restent impertinents ou ne sont pas garantis.
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Ces constatations ont conduit au développement de modéles micromécaniques, basés

sur des observations a 1’échelle microscopique des mécanismes physiques.

1.3.2 Approches micromécaniques

Qo

Les approches micromécaniques considérent le comportement du matériau

oV %

I’échelle microscopique (’échelle du grain), les variables internes sont spécifiques
chaque grain. Cette approche vise a déduire la loi de comportement macroscopique a
partir du comportement local, des mécanismes microscopiques, et de leur répartition
spatiale, par une méthode de transition d’échelles. L.a premiére étape de 'approche
micromécanique consiste a identifier les mécanismes locaux et les décrire par des lois
adaptées. Ensuite on acquiert les informations utiles a la répartition spatiale de ces
mécanismes. Ces informations sont issues de I’'observation in situ des mécanismes mi-
crostructuraux au cours de la déformation. En tenant compte des interactions entre
les phénoménes microscopiques, les relations entre les grandeurs macroscopiques et
microstructurales sont établies a la base des lois physiques qui régit le matériau. Des
hypothéses peuvent étre considérées afin de simplifier la modélisation dans des situa-
tions particuliéres correspondant a lI'étude réalisée. En intégrant le mieux possible
les informations issues de ’observation des mécanismes locaux et de leur répartition
spatiale dans la modélisation, la forme et les paramétres constituants la loi macro-
scopique globale sont alors déduites par transition d’échelles. C’est une difficulté
majeure de toute approche micromécanique, puisque il n’y a pas de relation expli-
cite pour la transition d’échelle. Plusieurs approches existent, chacune est adaptée
pour une microstructure donnée. Dans le paragraphe suivant nous présenterons deux
modéles de transition d’échelles le modéle autocohérent [101,102], et la méthode des

¢léments finis pour étudier les films minces multicristallins [96, 130].

1.3.2.1 Modéle autocohérent

L’utilisation de ce modéle se fait en trois étapes. La premiére étape il s’agit
de proposer une description du Volume Elémentaire Représentatif (VER) dont la
structure hétérogéne est constituée d’'un nombre important de grains. Ces grains ont
un comportement spécifique. Ensuite, la localisation qui permettre de determiner
les grandeurs locaux, dans le cas d’une déformation imposée, (concentration dans
le cas d’une contrainte imposée). En se basant sur les relations de localisation, on

calcule les champs locaux associés aux grandeurs macroscopiques imposées. (Toute
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information complémentaire concernant les relations de localisation pour différents
comportements peut étre obtenue dans les articles suivants (Kr6 ner [72|, Hill [61],
Berveiller et Zaoui [9])). Enfin, c¢’est 'étape d’homogénéisation qui consiste a dé-
duire les grandeurs macroscopiques de celle imposée a 1’étape précédente par une
approche de moyenne des grandeurs microscopiques. Dans le cas d’une structure po-
lycristalline, I'idée générale consiste a isoler un grain caractérisé par une géométrie
sensiblement ellipsoidale et & remplacer le milieu hétérogéne qui ’entoure ce grain
par un milieu homogéne de comportement inconnu mais équivalent a celui du milieu
réel. Le probléme devient donc un probléme dérivé de celui de I'inclusion équivalente
d’Eshelby [73] : la déformation moyenne dans ce grain est supposée égale a la défor-
mation homogéne dans U'inclusion (le grain isolé) noyé dans un milieu infini ayant

les propriétés du milieu homogéne et soumis a un chargement homogéne.

Considérant un AMF, soumis a une déformation macroscopique, la grandeur de
déformation pertinente locale associée, est calculée par les relations de localisation.
L’application de la loi de comportement locale donne ensuite la contrainte locale.
Les variantes de martensite qui peuvent apparaitre dans le grain sont détectées, la
fraction volumique de chaque variante ainsi que la déformation de transformation
induite sont évaluées. Cette opération est effectuée pour chaque grain. Aprés homo-
généisation, la contrainte macroscopique de la structure polycristalline est calculée
(classiquement en intégrant sur le volume du VER, par une opération de moyenne).
Dans la démarche inverse ot la contrainte est imposée, on préfére parler de concen-
tration pour désigner l'opération permettant de déterminer les contrainte locales

associées.

Le modéle autocohérent existe sous différentes formes selon le schéma de linéa-
risation utilisé pour le comportement local. La plupart des modéles autocohérents
pour une structure polycristalline en AMF sont (Patoor et al. [101,102]; Falk et
al. [35]; Lu et al. |88]; Gao et al. |42]).

Entemeyer et al. [33] ont modélisé le comportement thermomeécanique lors d’un
essai superélastique et de fluage anisotherme d’AMF a base de cuivre en particulier
les Cu-Al-Be et Cu-Zn-Al. Arbab Chirani et al. [21] ont utilisé le modéle de Pa-
toor [102] pour déterminer la surface de charge de début de transformation dans un
AMF Cu-Zn-Al Lexcellent et al. [83] ont déterminé la surface de charge de début de
transformation de ’AMF Cu-Al-Be sous chargement biaxial par un modéle micro-

macro, et par un modéle phénoménologique. Les résultats numériques obtenus sont
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en bon accord avec les résultats expérimentaux. Niclaeys et al. [96,97| proposent,
dans le modéle de Entemeyer et al. [33], une nouvelle matrice d’interaction de 132
x 132 prend en compte les compatibilités ou les incompatibilités entre groupes de
variantes. Les résultats obtenus avec la nouvelle matrice lors de la modélisation du
fluage anisotrope d’un polycristal Cu-Al-Be et Cu-Zn-Al sont cohérents et quasi-
identiques a ceux obtenus par Entemeyer et al. [33]. Bouvet et al. [11] ont étudié le
comportement pseudoélastique macroscopique d’'un polycristal en AMF Cu-Al-Be
sous chargement multiaxial proportionnel et non proportionnel. Les résultats expé-
rimentaux obtenus montrent que le comportement est influencé par I’état multiaxial
de la contrainte. Lagoudas et al [78] ont comparé le comportement pseudoélastique
d’un polycristal en AMF Cu-Zn-Al par les modéles de Patoor [102] et de Gao [42].
L’essai utilisé est un essai de traction-compression, les résultats obtenus sont en bon

accord avec les résultats expérimentaux [124].

Le modéle autocohérent fournit une estimation précise du comportement du ma-
tériau homogeéne équivalent car il prend en compte, dans une certaine mesure, la
morphologie polycristalline désordonnée. Toutefois, I'usage de ce modéle reste en-
core trop lourd pour une application directe aux calculs de structures mais plus
fiable que celui des approches phénoménologiques. Il peut servir de base pour déve-
lopper un modéle phénoménologique destiné a étre introduit dans un code de calcul
de structures [48|. Le modéle autocohérent se caractérise par son adaptabilité & une
grande variété de problémes de mécanique des matériaux hétérogénes. Sa principale
limite est liée & 'abandon de toute description de la répartition spatiale des grains.
Ceci est du au fait que I'on assimile ’environnement de chaque inclusion & un milieu

homogéne infini.

Nous présentons dans le paragraphe suivant une méthode de transition d’échelle
permettant d’étudier le comportement local et global d’une structure multicristalline
a faible nombre de grains. Dans certains cas, cette méthode permet d’intégrer la

microstructure réelle de la structure.

1.3.2.2 Meéthode des éléments finis

Les matériaux polycristallins sont par nature localement trés hétérogénes. La
bonne prévision des phénomeénes locaux par la méthode des éléments finis nécessite

une description réaliste de la microstructure. L’'utilisation de la méthode des élé-
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ments finis permet une estimation rapide mais honorable des évolutions de texture
par exemple. Une description précise des états de déformations et de contraintes
intragranulaires est subordonnée & un raffinement suffisant des maillages. L’aug-
mentation des capacités de résolution numérique permet de tenir compte, dans les
simulations, de mécanismes physiques de plus en plus fidéles a la réalité et d’aug-
menter conjointement la taille physique des problémes traités. LLa méthode de modé-
lisation par éléments finis s’est avérée valable pour des configurations et des échelles
largement explorées expérimentalement. A partir d'une description bien adaptée
des grains d’un polycristal, une analyse a toutes les échelles de la modélisation est
possible afin de caractériser le comportement d’un multicristal 3D et déduire des
informations afin d’améliorer par exemple le modeéle adopté et la description des
grains. Une description précise des états de déformations et de contraintes intra-
granulaires est subordonnée a un raffinement suffisant des maillages, si ’'on ajoute
les conditions de représentativité des volumes polycristallins considérés, les calculs
d’agrégats polycristallins réalistes sont de taille considérable, de I'ordre du million

de degrés de liberté.

Nous présentons dans le paragraphe suivant deux descriptions différentes relati-

vement a 1’échelle de la taille des hétérogénéités.

Description réguliére des grains

C’est une description simplifiée de la microstructure d’'un polycristal. Chaque
élément du maillage est de forme carrée, cubique ou hexagonale et correspond a une
orientation cristallographique [7,68|. Ces travaux permettent de prédire le compor-
tement global de I'agrégat et I’évolution de la texture. Une telle méthode ne permet
pas d’obtenir des données sur le comportement local si la microstructure réelle n’est
pas prise en compte. Une modélisation plus réaliste de la forme des grains est de
considérer des cylindres des sections hexagonales pour des calculs 3D [114], ou avec
des cristaux sous forme de dodécaédres rhombiques (arrangement de polyédres a 12
faces en cube a faces centrées) discrétisés en éléments tétraédriques [92,93]. Cette
derniére description a fourni des résultats sensiblement meilleurs que la forme car-
rée ou cubique. Mika et Dawson [92] ont effectué une comparaison entre les effets
d’interaction de grains avec des formes cubiques et ceux avec des formes dodéca-
édriques. Il en ressort que: si le grain dodécaédrique est discrétisé, le comportement

est dépendant de 'orientation au détriment du voisinage. L’effet de voisinage est
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altéré par l'utilisation des éléments cubiques, di au faible nombre d’interfaces entre

les grains. La Figure 1.11 représente la forme des dodécaédres rhombiques.

Figure 1.11 — Dodécaédres rhombiques [92]

Description détaillée des grains

Cette description permet d’intégrer la taille et la morphologie de chaque grain de
la microstructure réelle d'un polycristal, cette description est généralement limitée
aux multicristaux [30,55,130]. Des éléments finis 2D en forme de cellules de Voronoi
ont été développé par Ghosh et Moorthy [46,47|. Chaque élément fini d'un grain est
une cellule de Voronoi. Cette forme de cellule permet de s’approcher au mieux de
la microstructure réelle. La forme et la taille sont données pour chaque élément fini

du grain d’un polycristal.

Niclaeys [96] a implanté une loi de comportement d’un monocristal dans le code
éléments finis Aaqus® via une sub-routine UMAT. La loi constitutive remplace la
matrice d’interaction classique 24 X 24 par une matrice 132 x 132 (la matrice d’in-
teraction de 24 x 24 est présentée en annexe). Dans le méme travail un film mince
multicristallin, avec une orientation cristallographique différente d’un grain a 'autre,
a été modélisé. La transformation est observée sur les zones qui regroupent les grains
les mieux orientés. Harder [55] a modélisé un multicristal métallique composé de 12
grains avec des orientations cristallographiques différentes. Une loi de comporte-
ment viscoplastique est implantée dans le code éléments finis Aaqus® via la routine
UMAT. L’originalité de ce modéle réside dans les lois de comportement prenant en
compte les interactions entre dislocations. Héripré et al [64] ont implanté une loi de

comportement élasto (visco) plastique avec écrouissage linéaire dans un code élé-
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ments finis, la simulation numérique a été faite sur un agrégat polycristallin. Cette
loi tient compte de 'orientation cristalline de chaque grain ainsi que des différents
mécanismes de déformation présents: maclage et glissement plastique. Une simili-
tude entre le champ de déformation mesuré et celui simulé est observée. Le calcul
numérique permet d’étudier la localisation de la déformation. Les travaux de Hoc
et al [63] portent sur Iidentification du comportement du monocristal a partir d'un
comportement élastoplastique macroscopique d’un multicristal de fer-silicium. Le
comportement des monocristaux est considéré identique avec des orientations cris-
tallographiques différentes. Ces orientations provoquent une réponse hétérogéne de
I’échantillon. Le modéle constitutif a été implanté dans le code Aaqus®. Le compor-
tement macroscopique, ’évolution de l'orientation cristallographique au cours du
chargement et 1’hétérogénéité du champ de déformation calculé numériquement a
partir des paramétres identifiés, ont été comparés avec les mesures expérimentales.

Les résultats obtenus sont cohérents.

Dans le présent travail, on adopte la méthode des éléments finis qui permet
d’étudier plus finement le comportement d’un multicristal en AMF. Des informa-
tions locales telles que les déformations a I’échelle des grains permettent d’identifier
les paramétres du modeéle local utilisé. Au regard de ces exigences, une revue biblio-
graphique des différentes techniques de mesures de champs cinématiques a 1’échelle

de la microstructure est présentée dans le paragraphe suivant.

1.4 Revue des techniques de mesure de champs ci-

nématiques

La connaissance du champ local de déformation dans les matériaux hétérogénes
tels que les polycristaux est une information utile. Elle contribue a l'investigation
des mécanismes microscopiques de déformation gouvernant le comportement méca-
nique macroscopique. Les moyens d’observation développés actuellement, couplés a
des essais mécaniques In-situ (caméra, microscope optique ou électronique, source
d’éclairage, moyens d’acquisitions), se sont révélés des outils puissants pour I'investi-
gation qualitative. La mesure et I’analyse des déformations et leur évolution au cours

du chargement donne accés a une évaluation quantitative des mécanismes locaux.

Depuis plusieurs années, les techniques de mesure de champ de déplacements se
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sont développées pour mesurer les hétérogénéités de déformation dans les structures.
La représentation des champs locaux de déformation sous forme de cartes permet
une analyse spatiale des phénoménes étudiés.

Dans la littérature, il existe de nombreuses techniques de mesure de champ ci-
nématique dont certaines concues pour des applications spécifiques. Leur principe
de mesure est basé sur des concepts physiques variés (interférométrie, imagerie op-
tique...). On peut classer I'ensemble de ces techniques en cinq grandes classes par
type de codage, domaines d’application, nature de la mesure, ou encore en fonc-
tion des principes physiques utilisés. Il s’agit des méthodes de moiré, speckle inter-
féerométrique, photoélasticimétrie, d’interférométrie holographique et des méthodes

d’analyse d’images.

1.4.1 Méthodes de moiré

Les méthodes de moiré consistent a analyser les interférences spatiales entre deux
réseaux. Le premier réseau sert de référence et le second est déposé a la surface de
I’échantillon a étudier. Un dispositif optique permet de visualiser simultanément les
deux réseaux et les franges. En fonction de la technique utilisée pour créer le réseau

de référence, on distingue le moiré interférométrique et géométrique.

1.4.1.1 Moiré interférométrique (interférométrie sur reseau)

Les méthodes interférométriques utilisent les propriétés d’interférence et de ré-
flexion de la lumiére. Le réseau de référence est créé par deux faisceaux laser cohé-
rents d’angles incidents opposés par rapport a la normale & la surface de 1’échan-
tillon. Lorsque la structure se déforme, les deux faisceaux constituent I'interférence,
ils créent une grille virtuelle sur la surface de ’échantillon. Lors du chargement, la
grille déformée liée a I'éprouvette et la grille virtuelle de référence interagissent pour
former un motif de franges d’interférence qui est observé par un dispositif optique
et numérisé par une caméra CCD (Charge-Coupled Device: détecteurs a couplage
de charge). L’écartement entre ces franges permet de calculer un déplacement. Le
moiré interférométrique a été développé par plusieurs auteurs [103,107].

Plusieurs travaux dédiés aux développements et aux applications de la technique
moiré interférométrique pour en extraire des mesures cinématiques ont été dévelop-
pés [81,129]. Le moiré interférométrique a été appliqué a I’échelle micrométrique

afin de détecter les hétérogénéités de déformation de polycristaux dans le domaine
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plastique [98,108]. Une évolution de cette méthode est représentée sur la Figure 1.12,
ot 'ajout d’un interférométre de Michelson réglé en "coin d’air" permet d’avoir une

dérivation optique [81].
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Figure 1.12 — Interférométrie de moiré, extrait de [81]

1.4.1.2 Moiré géométrique

Le principe du moiré géométrique est le méme que celui du moiré interféromé-
trique. Le réseau de référence est remplacé par un réseau d’échantillonnage d’'une
image obtenue avec une caméra CDD [111]. Des franges de moiré vont apparaitre si
I’échantillon se déforme. Ces franges représentent des lignes d’isovaleurs du déplace-
ment selon une direction donnée. Cette technique permet d’utiliser des grilles de pas
de 4 pym. Pour un pas plus faible, le moiré électronique est utilisé. Le réseau de réfé-
rence peut étre remplacé par un pilotage particulier pour lequel la grille de référence
est constituée des lignes de balayage du faisceau électronique d’'un MEB. Les pas
de grille peuvent alors descendre jusqu’a 100 nm [28|. Les pas sub-nanométriques
sont atteints par l'utilisation de la microscopie en champ proche (microscopes a
force atomique ou a effet tunnel) [126,128]. Les réseaux atomiques de certains sub-

strats peuvent servir de grille d’échantillon. La grille de référence peut également
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étre générée numériquement : ¢’est la méthode de moiré assistée par ordinateur [4].

1.4.2 Speckle interférométrique

Les propriétés particuliéres de cohérence spatiale et temporelle de la lumiére laser
sont a I'origine du phénoméne de speckle que 1’on peut observer par réflexion en éclai-
rant une surface rugueuse claire ou par transmission a travers un verre dépoli [16].
Ce phénomeéne est en général indésirable, surtout en holographie, mais il présente
quelques propriétés physiques remarquables qu’il est facile d’observer et de mettre a
profit dans des expériences d’interférométrie. Lorsqu’on éclaire une surface rugueuse
ou un objet transparent diffusant par une source monochromatique cohérente (laser,
diode laser), I'eeil qui observe cette surface d’un endroit quelconque de Iespace voit
une figure granulaire ou figure de speckle [49]. Cette figure résulte de I'interférence
des vibrations cohérentes diffusées par les différents points de 'objet éclairé. La fi-
gure n’est pas localisée sur la surface qui I'a créée et apparaitra contrastée quelle
que soit la position de 1'observateur. Cette granularité est constituée par de petites
taches lumineuses, ou grains de speckle, d’intensités lumineuses différentes et répar-
ties aléatoirement dans I'espace. La taille apparente des grains de speckle dépendra
de la distance de I'observateur a la surface ou au dépoli mais aussi de l'inclinaison
des rayons sur I’axe optique de I'ceil. Cette technique permet d’accéder & une mesure
globale, et sans contact, de micro-déplacements a la surface d’une piéce de maniére
trés précise (résolution 0,1 pm). L’enregistrement étant fait directement sur caméra
CCD, les visualisations en temps réel, pendant I'application d’un effort, sont pos-
sibles sur un moniteur vidéo. Lorsque I'objet diffusant est soumis & une contrainte,

la figure d’interférence observée permet alors de déterminer la déformation subie.

L’interférométrie de speckle présente I'avantage d’étre plus robuste que 1’hologra-
phie et plus flexible que 'interférométrie de réseau. Par contre, les signaux sont gran-
dement bruités, le montage de la technique est complexe et cotiteux. De plus, 1'in-
convénient majeur de cette technique est la faible résolution spatiale, un lissage est
nécessairement effectué sur plusieurs pixels. Ce phénomeéne est utilisé comme tech-
nique de mesure des déplacements dans le plan et hors plan de structures [109,118].
Il existe une multitude de montages permettant de nombreuses applications. On
peut notamment citer le montage dans le plan (en double éclairage ou en double
observation) Figure 1.13 [127].
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Figure 1.13 — Interferométrie de speckle, extrait de [127]

1.4.3 Photoélasticimétrie

La photoélasticimétrie est basée sur le phénoméne de biréfringence provoqué
par certains matériaux transparents, comme la résine époxyde. Quand un matériau
isotrope est soumis a des contraintes mécaniques il peut devenir optiquement ani-
sotrope. Dans le cas d’'un matériau isotrope transparent, la vitesse de la lumiére
pour les ondes polarisées parallélement ou perpendiculairement a la contrainte ne
sont plus les mémes, le matériau est devenu biréfringent, on parle de biréfringence
accidentelle [15,106]. La photoélasticimétrie recouvre I'ensemble des techniques de
caractérisation et de mesure de la photoélasticité ; c’est principalement une méthode
d’analyse optique des contraintes subies par les solides. Lorsqu’un échantillon consti-
tué de matériau transparent est soumis a un chargement, les franges apparaissent,
ils témoignent de la répartition de la déformation dans la structure. Grace a ’ana-
lyse de ces franges par un polariscope dans un domaine élastique, le champ local de
contrainte donne une vision de I'hétérogénéité du matériau. La photoélasticimétrie
permet de déterminer en tout point de la surface d’'une piéce soumise a des efforts:
les directions principales des contraintes, et la différence des contraintes principales.

Tous les matériaux photoélastiques sont a priori susceptibles de présenter ce
phénoméne, mais certains ont une sensibilité supérieure aux autres ; ils sont alors dits
photoélastiques. Différents traitements sont utilisés afin d’améliorer les performances
de cette technique, comme 'analyse spectrale, la méthode de décalage de phase ou

le recours aux transformées de Fourier. La précision de mesures est de 'ordre de
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+0,005 frange pour des hautes résolutions de caméra. La définition des franges et
donc la résolution de la mesure dépend en partie de la résolution des caméras. La
photoélasticimétrie a été appliquée plus particuliérement sur les capteurs a fibres

optiques |14]. Le principe est représenté dans la Figure 1.14.
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Figure 1.14 — Principe d’un polariscope linéaire, extrait de [105]

1.4.4 Meéthodes d’interférométrie holographique

Les méthodes d’interférométrie holographique [6] sont basées sur le méme prin-
cipe que les méthodes de moiré. Elle se distinguent dans la création des franges.
Pour les méthodes d’interférométrie holographique [40], les franges sont apparues
sur la surface rugueuse d’un échantillon éclairé par les deux faisceaux de lumiére co-
hérente d’orientations différentes. Les faisceaux sont issus de la méme source laser,
ils sont séparés par une lentille semi-réfléchissante. La mesure de la composante hors
plan du déplacement est possible avec I'ajout d’un troisiéme faisceau. Les franges
d’interférométrie sont enregistrées sur une plaque holographique [123].

L’holographie interférométrique associe les performances de I'holographie a la
possibilité d’effectuer en temps réel des mesures de déformations ou de vibrations
en comparant le front d’onde d'un faisceau lumineux aprés réflexion sur un échan-

tillon a tester avec le front d’onde de ce méme faisceau enregistré préalablement sur
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un hologramme, dans une configuration de référence. Le montage expérimental est

représenté dans la Figure 1.15.
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Figure 1.15 — Montage technique de linterférométrie holographique, extrait de [110]

Les freins au développement de cette technique résident d’une part dans I'utili-
sation de sources lasers parfois délicates a mettre en ceuvre, et d’autre part dans la
procédure d’exploitation des résultats qui nécessite une phase d’enregistrement de
I’hologramme et une phase de restitution. Les plaques holographiques sont considé-
rées comme supports présentant les caractéristiques adaptées a ce type d’applica-
tions. Chaque mesure nécessitait alors I’enregistrement d’un hologramme puis une
phase de développement du support holographique. I.’holographie est en train de
connaitre un renouveau en raison des avancées technologiques dans le domaine des
sources et des récepteurs, notamment de la révolution numérique et de "acquisition
des données sur des caméras CCD.

La principale limite au développement de I’holographie numérique réside dans la
résolution spatiale des caméras CCD (nombres de pixels par ligne et par colonne),
dont les pixels ont des tailles bien supérieures a celles des émulsions photographiques

classiques.

1.4.5 Meéthodes d’analyse d’images

Les méthodes d’analyse d’images sont basées sur I’analyse de deux configurations

représentant les états initial et déformé. Elles nécessitent 'existence d’un contraste
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permettant d’avoir un grand nombre de détails locaux a la surface de I'éprouvette
pour reconnaitre clairement deux points homologues. L.e champ de déplacement entre
ces deux configurations est déterminé discrétement en évaluant le mouvement d’un
certain nombre de points répartis sur la surface observée. Ces méthodes permettent
d’avoir seulement les composantes du champ de déplacement dans le plan de la
surface de I'éprouvette. Divers types de repéres sont utilisés: des grilles réguliéres
déposées, ou des motifs aléatoires. L’enregistrement de I'image s’effectue par une
caméra CDD, ou a une échelle réduite, on utilise un microscope (optique, électronique
a balayage).

Ces méthodes permettent des applications multiples, en particulier a tous types
d’échelle en adaptant le systéme d’observation utilisé et le marquage de la surface
en fonction du niveau d’observation souhaité. Ces méthodes ont connu une évolu-
tion importante grace au développement des moyens de traitements informatiques
et des capacités de numeérisation et d’acquisition des images. La détermination du
déplacement consiste donc a trouver la position d’un méme point par l'utilisation
des niveaux de gris de la configuration initiale et de la configuration déformée. Le
traitement consiste a lier les niveaux de gris des deux configurations par des tech-
niques de corrélation. Plusieurs techniques existent, parmi elles, on présentera deux

familles: les méthodes de grille et les méthodes de corrélation.

1.4.5.1 Méthode de grille

Le principe consiste a suivre le déplacement entre les configurations initiale et
déformée par analyse d’images numérisées en niveaux de gris puis traitées numéri-
quement. La méthode de grille utilise un motif réparti réguliérement (grille). La grille
est déposée a la surface de I’échantillon afin de créer le contraste suffisant détectable
par le systéme d’observation, ceci permet de suivre le déplacement de I’ensemble des
repéres formés par la grille. Il existe plusieurs types de grille, des grilles de lignes,
de points ou lignes cerclées [2,17,56,57,99, 119]. On rencontre plusieurs types de
marquages en fonction du mode d’obtention (peinture, dépots métalliques, gravage
mécanique ou chimique).

Les Figures 1.16 et 1.17 présentent quelques types de grilles. Le type de marquage
et le moyen d’observation sont & mettre en relation avec les performances souhaitées.
La procédure nécessite souvent une supervision humaine afin d’identifier les pixels
parasites erronées. La mesure locale est limitée par le pas des grilles qui ne permet pas

une évaluation des déformations sur une dimension plus faible. Cette technique n’est
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Figure 1.17 — Différents types de grille [31]
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pas bien adaptée dans un matériau multiphasé qui présente un contraste différent,
ou l'utilisation d’un double seuillage est nécessaire. Ce dernier multiple les erreurs.
Ces techniques restent peu fiables et imprécises par rapport aux nouvelles techniques

ou la mesure locale est trés fiable, telle que la corrélation d’images.

1.4.5.2 Meéthode de corrélation d’images

Le principe de cette technique consiste a déterminer le déplacement par cor-
rélation d’images entre deux configurations prises a deux instants différents d’une
méme zone, une configuration initiale et 'autre déformée. Elle nécessite I'existence
d’un grand nombre de détails locaux a la surface de I’éprouvette afin de reconnaitre
clairement les points homologues les uns par rapport aux autres. Pour cela, on uti-
lise un motif aléatoire que I'on appelle mouchetis. Le motif aléatoire peut étre de
nature variée: peinture, poudre de carbone, paillettes, speckle di a un laser, ou
la surface elle-méme. Le choix dépend des performances attendues. En particulier,
pour des applications a 1’échelle microscopique, ou pour des matériaux qui ne pré-
sentent pas de contraste suffisant, on utilise un contraste artificiel, créé par le dépot
par vaporisation de peinture noire ou blanche. La détermination du déplacement
s'effectue en appariant des points homologues par maximisation d'une fonction de
corrélation [58,59|. La recherche du maximum de la corrélation s’effectue incrémen-
talement sur une zone d’étude (imagette) & Iintérieur d’une image. Une approche
multi-échelles a été mise au point afin d’améliorer la précision du calcul, elle consiste

a appliquer la méthode en utilisant plusieurs échelles de 1'image.

Les méthodes de corrélation présentent des performances intéressantes :

La précision de la mesure est sub-pixel grace a 1'utilisation des fonctions d’in-
terpolation ;

— La résolution spatiale de la méthode de corrélation est donnée dans le cas de la
méthode de la grille par le pas de la grille alors que dans le cas d’'un mouchetis
aléatoire déposé, elle est limitée par la taille et I'espacement des taches ;

La procédure est totalement automatique, le temps de dépouillement est court ;

— Parfois la surface ne demande pas la création d’un motif, son marquage naturel

est suffisant pour la corrélation.

La technique de corrélation est limitée par le nombre de points et la taille du

capteur de la caméra CCD utilisée.
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Figure 1.18 — Montage de corrélation d’image bi-dimensionel [80]

1.4.6 Choix de la technique de mesure du champ cinématique

Ce qui devrait en toute rigueur guider le choix de la technique de mesure de
champ, c’est un ensemble de trois critéres: la résolution spatiale et la résolution en
déplacement souhaitées, et également la taille de la zone sur laquelle le champ est
recherché. La résolution spatiale doit étre suffisamment bonne pour décrire les gra-
dients de déformations a 'intérieur des grains. Une mesure a I'échelle des variantes
n’est pas forcément recherchée dans cette étude. Les grains sont ici millimétriques, la
résolution spatiale de chacune des méthodes répertoriées ci-dessus est suffisante pour
notre application. La résolution en déplacement, quant a elle, doit étre la meilleure
possible, puisqu’une partie de I’étude concerne le comportement élastique de ’aus-
ténite pour lequel les constantes élastiques (bien que connues) seront identifiées par
méthode inverse. Pour atteindre les meilleures résolutions en déplacement, il est pré-
férable d’opter pour les mesures de type interférométrique. Cependant, la zone, sur
laquelle les mesures de champs sont effectuées, représente ’ensemble de la partie
calibrée de I’éprouvette c¢’est-a-dire une surface de 9 x 3 mm. Il est difficile de conju-
guer une résolution en déplacement tres bonne et une zone de mesure aussi grande.
Aux trois critéres, qui viennent d’étre énumeérés, s’ajoutent d’autres considérations
non chiffrables mais tout aussi importantes, la facilité de mise en place de la tech-

nique de mesure ainsi que la nécessité de toujours pouvoir observer 1’évolution de la
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microstructure au cours de la transformation martensitique. Il faut également tenir
compte de la présence des variantes dans les grains qui peut venir perturber trés

localement la mesure de champ en venant créer des marches a la surface.

Parmi les techniques citées, la photoélasticimétrie est éliminée parce qu’elle né-
cessite de déposer a la surface de I’échantillon un film photoélastique qui perturbe
la vision de la microstructure et qui localement subira la présence des variantes. Les
déformations du film seront perturbées par le déplacement hors plan local généré

par 'apparition d’une variante.

La résolution spatiale des méthodes utilisant des grilles sont limitées par le pas de
la grille déposée. Les développements récents permettent d’avoir des pas de I'ordre
de 5 pm [119], mais la taille de la grille est dans ce cas largement inférieure a la
taille de notre zone d’étude. Les grilles micrométriques sont bien adaptées a une
mesure microscopique, mais tres délicate et trés longue a réaliser, en particulier sur

une grande surface. Elles ne seront pas utilisées dans cette étude.

La méthode de moiré est aussi limitée par le nombre de lignes par millimétre
1000 & 1200 lignes. Des systémes particuliers développés récemment peuvent étre
utilisés afin de dépasser les limitations antérieures de cette technique. La résolution
en déplacement peut étre de 'ordre de quelques nanométres avec un équipement
adéquat [94]. Le reste des méthodes semblent donc étre adaptées a condition d’utili-
ser un grossissement adapté. A type de capteur CCD donné, plus la zone de mesure
est grande, c’est-a-dire le grossissement élevé, plus la résolution spatiale et la résolu-
tion en déplacement sont dégradées. Des limitations dans 'utilisation des différentes

méthodes peuvent venir des valeurs de déformations locales qui seront atteintes.

Les méthodes de corrélation d’images, bien que moins performantes en terme de
résolution en déplacement, sont pour nous les plus simples & mettre en ceuvre, car
déja utilisées couramment dans le laboratoire. Les hétérogénéités de déformations
élastiques seront peut-étre difficiles & mesurer, car proches des limites de résolution
de la méthode de corrélation. La révélation de la microstructure nécessite un polis-
sage trés fin de la surface, qui gomme toutes les aspérités de surface. Le contraste
naturel de la surface n’est donc plus utilisable. Un mouchetis, adapté a I’échelle

d’observation et a la résolution spatiale attendue, doit donc étre déposé.
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Les techniques de corrélation d’images se déroulent en quatre étapes successives :

— la préparation de la surface,

— l’acquisition des images de I’état non déformé et déformé par un systéme de
numérisation,

— la détermination du champ de déplacement par une méthode de corrélation en
fonction du motif déposé sur la surface (grille ou motif aléatoire),

— le calcul du champ de déformation, par une dérivation numérique, optique ou

par des techniques spécifiques [34,116,117|.

Dans la section suivante, nous présenterons le détail du principe de la technique
de corrélation d’images retenue comme technique de mesure de champ cinématique,

et ses applications a I’échelle microscopique.

1.4.7 Principe détaillé de la méthode de corrélation d’images

La technique de corrélation d’images consiste a faire coincider deux configura-
tions initiale et déformée de la surface plane observée. L’idée consiste a rechercher
pour chaque imagette de I'image de la configuration non déformée, I'imagette la plus

semblable dans I'image déformée en terme de niveaux de gris (Figure 1.19).
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Figure 1.19 — Principe de la méthode de corrélation [31]

Les images sont discrétisées spatialement par un capteur CCD et on obtient
pour chaque pixel, une valeur de niveau de gris. C’est le coefficient de corrélation qui
permet de quantifier le niveau de ressemblance entre les deux imagettes dans les deux

configurations. L’intercorrélation consiste donc a rechercher des ressemblances entre
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les deux signaux. Le décalage entre ces deux signaux correspond au déplacement que
I’'on cherche a déterminer. Le déplacement d’une zone d’étude par rapport a celle
de I'image de référence correspond & un décalage de l'intensité du signal numérisé
par la caméra. Dans le cas unidimensionnel, pour identifier ce décalage, le signal de
I'image déformée g(z) peut étre écrit comme une perturbation d’'un signal décalé

f(z —u(zx)) par rapport a un signal de référence f(x)

9(x) = f(z — u(x)) + b(x) (1.1)
ou b(x) est le bruit aléatoire de I'image déformée, u est 'opposé du déplacement
réciproque (de I'image déformée vers I'image initiale). Le champ de déplacement
peut étre déterminé en utilisant des techniques d’intercorrélation qui consistent a
maximiser la fonction h(7) [113]
) = g+ 1)) = [ ala)fle =)o (12)
ou ~ est 'opérateur d’intercorrélation.

Le calcul du produit de corrélation peut étre effectué soit dans I’espace réel, soit
dans l'espace de Fourier en utilisant la transformée de Fourier rapide (Fast Fourier
Transform : FET), d’apreés la procédure décrite dans [59]. Le déplacement recherché
u est le déplacement moyen de I'image déformée par rapport a I'image initiale dans

une imagette.

Deux conditions doivent étre respectées pour appliquer au mieux la corrélation

d’images numériques bidimensionnelles :

1. La surface sur laquelle on souhaite mesurer les déplacements doit présenter

un motif aléatoire avec une dynamique de niveaux de gris maximale.

2. L’alignement entre le plan focal de I'objectif et la surface sur laquelle on sou-
haite mesurer les déplacements doit étre ajusté au mieux, et la distance entre les

deux plans doit étre constante.

[’appariement des points homologues passe par une procédure de maximisa-
tion d’une fonction d’intercorrélation calculée sur un voisinage autour des points de
I'imagette. Le motif aléatoire permet de reconnaitre les points homologues les uns

par rapport aux autres. La recherche de ce maximum se fait donc par une procédure
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d’optimisation accompagnée d’une interpolation de la fonction d’intercorrélation per-
mettant d’améliorer la précision de mesure au niveau subpixel. Des améliorations
ont été apportées par la suite et une approche multi-échelle a été développée en vue

d’augmenter les performances de la méthode [20,60|.

Dans certains cas, il est nécessaire d’effectuer une opération de filtrage sur les
données mesurées, lorsque le bruit de mesure qui entache le champ mesuré rend leur
interprétation physique difficile. L’amplitude du bruit peut étre de loin supérieure a
I’amplitude du signal. C’est le cas lorsque 'on s’intéresse a de faibles sollicitations
pour lesquelles le dispositif de mesure n’est pas suffisamment sensible aux faibles
mesures. D’autres erreurs sont liées au calcul de la déformation par dérivation nu-
mérique du champ de déplacements mesuré. Une telle opération de filtrage doit étre
réalisée avec précaution car un filtrage mal adapté ou trop accentué peut altérer I’in-
formation mesurée, notamment lorsque le champ mesuré est hétérogéne. Le filtrage
peut étre amélioré grace a la connaissance a priori de certaines informations sur le
chargement, sur I’essai, sur le matériau, ou sur la maniére de prendre en compte la
physique des phénoménes mécaniques observés, etc. Comme dans le cas d’identifica-
tion par analyse inverse, le probléme est reconnu a priori mal posé, il est donc tres

sensible aux perturbations de mesure, et un filtrage peut s’avérer intéressant.

1.4.8 Applications a I’échelle locale

La corrélation d’images numériques a été utilisée avec plusieurs types de contraste.
Les images peuvent étre acquises par une caméra CCD via un microscope (optique
a grande distance focale; électronique).

On peut utiliser la granularité laser comme motif aléatoire [3].

Un bon contraste aléatoire est obtenu par projection sur la surface d’une poudre
de titane de 5 pm de taille, mélangée avec un liquide plastique (Collodion, 2 % amyl
acetate). Ce liquide se déforme avec la surface de I’échantillon testé [120]. Les images
sont acquises par une caméra CCD, & travers un microscope optique (la résolution
spatiale est limitée par la résolution optique).

Un grand nombre d’applications submicrométriques utilisent la surface rugueuse
de I’échantillon comme motif aléatoire. Les images sont acquises par I'utilisation du
microscope électronique a balayage [71], ou par microscopie a force atomique pour

une résolution plus fine (la résolution en déplacement est de l'ordre de quelques
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nanométres) [19,22].

Liu et al. [86], ont mesuré les déformations locales dans un composite multiphasé
a matrice métallique. La technique a été utilisée pour étudier le champ des défor-
mations dans une microstructure hétérogéne notamment dans les joints des grains.
Liu et al. [86] ont étudié aussi la fissure dans un essai de type flexion trois points.

Les travaux de Soppa et al. [119], portent sur la caractérisation expérimentale
et numérique de déformations dans le plan en matériaux biphasés Ag/Ni. Ils ont
utilisé la méthode de corrélation d’image sur une grille de pas 5 um (pas de suivi
de marqueur) pour mesurer le champ de déplacement dans le plan afin de calculer
le champ de déformation dans une microstructure. L’essai réalisé est un essai de
compression macroscopique. La taille des images est 4096 x 3328 pizels, ce qui cor-
respond a une surface de 1 x 1 mm?2. Une comparaison est faite entre le champ de
déformation équivalent obtenu expérimentalement et celui calculé par la méthode
des éléments finis Figure 1.20. Les résultats montrent une bonne concordance quali-
tative. On note, cependant, quelques différences, particuliérement dans les zones de

forte hétérogénéité dans le matériau.

Aprés avoir présenté diverses techniques de mesures de champs dans la section
précédente, des méthodes de caractérisation en rapport avec ces données expérimen-
tales mesurées permettent I'identification du comportement local ou global du ma-
tériau. Pour cela, dans le paragraphe suivant, nous présenterons certaines méthodes
d’identification. Une catégorie de méthodes s’applique a des problémes d’identifica-
tion qui font intervenir des mesures sur le domaine étudié. Une autre catégorie de
méthodes concerne les problémes inverses principalement liés aux mesures cinéma-

tiques a la frontiére. Quelques méthodes regroupent les deux types de mesures.

1.5 Identification par analyse inverse

La richesse des mesures de champs (déplacements, déformations, températures...)
est particuliérement bien adaptée a l'identification de grandeurs et de paramétres
caractérisant des structures ou des matériaux tels que les paramétres de lois de com-
portement complexes en thermo-mécanique. Cette thématique de recherche consti-
tue non seulement une préoccupation académique mais également un enjeu essentiel
dans I’évolution des techniques originales de mesures de champs et leur exploitation

pour l'identification de lois de comportement des matériaux multiphasés. Une étape
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Figure 1.20  Comparaison entre les distributions du champ de déformation équiva-

lente simulée et expérimentale [119]
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importante avant toute procédure d’identification concerne la position du probléme

mnverse.

1.5.1 Position du probléme inverse

Cette partie a pour objectif de présenter certaines méthodes d’identification ba-
sées sur la minimisation d’une fonction objectif définie par la somme des écarts
quadratiques entre grandeurs calculées et mesurées. Dans la littérature, plusieurs
méthodes ont été proposées pour l'identification des paramétres de lois de compor-
tement a partir de champs cinématiques hétérogénes, des méthodes itératives et les
méthodes non itératives. Le calcul par éléments finis a longtemps été la méthode la
plus utilisée pour résoudre a la fois les problémes direct et inverse par I'utilisation du
recalage a 1’équilibre. Mais des nouvelles méthodes ont été proposées ces derniéres
années comme celle de Perreur en relation de comportement (Error in Constitutive
Relation ECR [10,27]), le recalage par éléments finis et la méthode des champs vir-
tuels. Nous présenterons briévement dans ce chapitre le principe de chacune de ces
méthodes. LLa méthode de I'erreur en relation de comportement, adoptée dans cette

étude, est détaillée au chapitre 4.

1.5.1.1 Meéthode de recalage par éléments finis

La méthode du recalage consiste & minimiser une fonction objectif construite
au sens des moindres carrées et traduisant la somme des écarts quadratiques entre

grandeurs calculées par la méthode des éléments finis et grandeurs mesurées:

Npts

J(P) == > (M(P); — M)’ (1.3)

i=1
Ou:
Npts: est le nombre de points de mesure.
P: vecteur paramétres a identifier.
M(P);: grandeur calculée en fonction des paramétres a identifier P, au point i.
M, : grandeur mesurée au point .
Lorsque le probléme est mal posé, cette fonction objectif J(P) peut étre régula-
risée de la facon suivante:
| Nats

J(P) =5 > ((M(P); = M)TV(M(P); = M) + (P = PY'W(Py = P) - (1.4)

i=1
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ou V et W sont deux matrices de pondération définies positives. On utilise ces
deux matrices pour rendre le probléme adimensionnel, le terme (Py— P)TW (P — P)
régularise I'ajustement des paramétres P a partir du jeu de paramétres initial F.
La fonction objectif est alors la somme de deux fonctions quadratiques [91].

Meuwissen et al. |91] ont utilisé cette méthode pour 'identification d’un compor-
tement élastoplastique & partir d’'un essai de traction sur des éprouvettes d’alumi-
nium. La fonction objectif utilisée est de type (équation 1.4). La grandeur mesurée
est le champ de déplacement dans le plan de la surface de ’éprouvette.

Les travaux de Lecompte et al. [80] ont conduit a Iidentification du comporte-
ment ¢lastique d’'un matériau composite orthotrope. Les grandeurs calculées sont les
déformations, celles connues sont les déformations calculées & partir d’'un champ de
déplacement mesuré sur la surface d’une éprouvette cruciforme.

Kajberg et Lindkvist [67] ont identifié les paramétres d’'un comportement élas-
toplastique avec écrouissage isotrope multilinéaire ou parabolique en grandes défor-
mations. La grandeur mesurée est le champ de déplacement obtenu par corrélation
d’images numériques.

Hoc et al. [63] ont identifié le comportement élastoplastique d'un monocristal de
fer. Les monocristaux ont des orientations cristallographiques différentes, ces orien-
tations provoquent une réponse hétérogeéne de I’échantillon. Dans le méme travail,
Hoc et al. [63] ont vérifié le comportement macroscopique par la comparaison entre
la courbe force-allongement expérimentale et celle calculée a partir des parameétres
identifiés, Figure (1.21). Enfin les évolutions expérimentale et simulée de 'orienta-
tion cristallographique au cours du chargement sont comparées par l'intermédiaire
des figures de poles simulées par les paramétres identifiés, ou obtenues expérimenta-
lement par EBSD (Electron Back-Scattered Diffraction). La Figure (1.22) présente
une comparaison qualitative entre les champs de déformation obtenus expérimen-
talement et par simulation, a partir des parameétres du modéle identifié. La zone

d’étude fait 100 x100 pm et comporte 87 grains.

1.5.1.2 Meéthode de ’erreur en relation de comportement

La méthode de lerreur en relation de comportement (ERC) a été introduite par
Ladevéze |75] pour le controle des calculs par la méthode des éléments finis. L’ap-
proche inverse fondée sur la minimisation d'une norme énergétique formulée par I’er-
reur en relation de comportement a été proposée par plusieurs auteurs pour l’identi-

fication des propriétés élastiques a partir d’un seul essai [10,44|. En régime élastique,
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Figure 1.21 — Courbes contrainte-déformation macroscopique expérimentale et simu-

lée a partir des paramétres identifiés pour une méme déformation azriale macrosco-

pique de 2,5 % [63]

I'erreur en relation de comportement est formulée par une fonction F(u,0,C') définie

comme la somme des énergies potentielle et complémentaire :

B(u.0,0) = 3 /Q (cu) : C c(w))d + /Q (0:C: 0)d0 / (won)ds (1.5)

[2}9]

En I’absence des forces de volume, et en tenant compte des conditions aux limites,
la fonction E(u,0,C') peut étre réécrite pour des champs de contraintes o statique-
ment admissibles et des champs de déplacements u cinématiquement admissibles de

facon a faire apparaitre I’écart en relation de comportement comme suit :

E(u,0,C) = %/Q(O’ —C:e(u):C (o —C:e(u)d (1.6)

Les diverses grandeurs introduites dans la fonction sont définies comme suit. Le
champ de déformation e(u) est mesuré par une technique de mesure de champ ci-
nématique, ou calculé a partir d'un champ de déplacement mesuré u. L.e champ de
contrainte o est calculé a partir d'un code éléments finis pour un tenseur d’élasticité

C donné. Le terme a identifier est le tenseur d’élasticité C.

Une conséquence bien connue des principes variationnels de 1’élasticité montre

que 'on a pour un tenseur d’élasticité C' donné:

min  F(u,0,C') =0 (1.7)

UCAOS5A
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(¢) Zone d’étude

Figure 1.22 — Comparaison entre la déformation obtenue expérimentalement par la
technique microextensométrique et par simulation a partir des paramétres identifiés
pour une méme déformation axiale macroscopique de 2,5 % pour un multicristal

fer-silicium (faible nombre de grain) de fer [63]
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Les paramétres définissant le tenseur C peuvent alors étre identifiés via la mini-
misation de I’équation (1.6).

Une méthode similaire a été appliquée pour l'identification de paramétres élas-
tiques par Constantinescu [27|. Elle consiste a faire intervenir des problémes d’équi-
libres élastiques de deux types classiques, a déplacements imposés et a forces im-
posées. Pour simplifier la minimisation selon les directions des modules élastiques,
une des méthodes consiste & décomposer le tenseur des modules élastiques dans ses
vecteurs et valeurs propres.

D’autres méthodes basées sur erreur en relation de comportement consistent
a rajouter une fonction d’écart a la mesure sur les frontiéres avec des facteurs de
pondération [37,44,45].

1.5.1.3 Meéthode de I’écart a 1’équilibre

La méthode de I'écart a I’équilibre a été utilisée par Claire et al. [23] pour I'identi-
fication des paramétres d’'un endommagement anisotrope ou isotrope, pour des essais
de traction bi-axiale. L'endommagement est considéré discontinu sur la structure, la
formulation du probléme d’identification est alors associée a une représentation de
type éléments finis ou 'endommagement est considéré constant par élément (sous-
domaines de la structure étudiée). L’identification de la distribution des paramétres
se fait par la minimisation d’un écart a I’équilibre sur tous les sous-domaines a
I'intérieur desquels ces parameétres sont constants. Aprés développement, un sys-
téme surdimensionné est construit ot les parameétres par élément sont les inconnues.
Un systéme linéaire final est résolu par une méthode du gradient conjugué. Cette
méthode a été appliquée pour l'identification des conductivités thermiques et des
propriétés élastiques locales par analyse de champs [24]. Cette procédure a été éga-
lement utilisée pour la détermination de champs d’endommagement a partir des

champs de déplacement mesurés par la technique de corrélation d’images |58|.

1.5.1.4 Méthode des champs virtuels

La méthode des champs virtuels permet d’identifier, directement et simultané-
ment, des paramétres pilotant la loi de comportement. Cette méthode a été intro-
duite par Grédiac [50,54] et appliquée au comportement élastique endommageable
des composites [18].

Elle est basée sur I'utilisation du principe des travaux virtuels. En 'absence de
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force volumique extérieures, I’équilibre statique global du solide s’écrit :

_/Qag(u*)dg_/dg Tu*dS (1.8)

avec o est le champ de contraintes, u* champ de déplacement virtuel cinématique-
ment admissible, €(u*) le champ de déformation associé a celui des déplacements
virtuels, 7" le chargement surfacique sur la surface exterieure d€2;.

Le principe de la méthode repose sur I'écriture du tenseur de contrainte o en
fonction du tenseur de déformation e, connaissant la loi de comportement. Les dé-
formations sont calculées & partir d’un champ de déplacement obtenu par une tech-
nique de mesure de champ cinématique telle que la corrélation d’images, ensuite il
s’agit de choisir les bons champs de déplacement virtuel u*, c’est a dire des champs
faisant travailler les paramétres de la relation de comportement que I'on souhaite
identifier. Le probléme de l'identification est résolu en écrivant I’équation du prin-
cipe des travaux virtuels (equation 1.8) avec les champs virtuels choisis, ce qui méne
a un systéme d’équations linéaires dépendant des paramétres de comportement a
identifier pouvant étre résolus [54].

Une méthode est proposée pour construire des champs virtuels par morceaux,
elle consiste a faire appel & des champs indépendants, judicieusement choisis afin de
faire apparaitre les paramétres a identifier dans le systéme d’équations découlant de
’équation (1.8) [52 54|. Une autre méthode permet de construire le champ virtuel a
partir d'une famille de polynomes. Grédiac et al. [53] ont développé une précaution
supplémentaire concernant le choix de ce champ virtuel. Avril et al. [5] ont ajouté
d’une facon approfondie la sensibilité de la méthode.

Grédiac et al. [52], Avril et al. [5] ont appliqué la méthode des champs virtuels
avec des champs virtuels spéciaux pour l'identification d’une loi de comportement
élastique orthotrope. Quatre parameétres sont identifiés & partir d’'un essai de flexion
de type losipescu.

Les travaux de Chalal et al. [17,18| présentent I’extension de la méthode des
champs virtuels a un comportement élastique endommagable, ou seul le module de
cisaillement s’endommage. Ce module s’écrit en fonction du module de cisaillement
non endommagé et d'une variable d’endommagement locale. L’identification a été
réalisée sur un essai hétérogéne de type losipescu. La mesure de champ sur ce type
d’essai permet d’identifier, dans un premier temps les quatre modules du comporte-
ment élastique, et & chaque pas de chargement la variable d’endommagement locale

qui affecte le module de cisaillement.
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La méthode des champs virtuels non linéaire a été appliquée par Grédiac et
al. [51]. Le comportement retenu est élastoplastique avec écrouissage isotrope li-
néaire de type Prandtl-Reuss. L’identification se fait a partir des données simulées
numériquement sur une géométrie complexe utilisée dans les travaux de Meuwis-
sen [91]. Dans ce travail les modules élastiques sont considérés connus. Seuls les
paramétres plastiques sont a identifier. Dans la méme problématique, Pannier [100]
a appliqué cette méthode avec des données expérimentales. Le modéle d’écrouis-
sage retenu dans ce travail est I’écrouissage isotrope non linéaire (modéle de Voce

possédant un terme saturant exponentiel).

1.5.2 Résolution du probléme

L’identification par analyse inverse revient donc, en quelque sorte, a déterminer
I’ensemble des parameétres d’une loi de comportement pour lesquels on obtient la
meilleure superposition entre les mesures expérimentales et les valeurs calculées par
le modéle direct. Mis & part pour la méthode des champs virtuels qui est une mé-
thode non itérative, cette superposition est quantifiée a ’aide de la minimisation
d’une fonction objectif construite par une des méthodes décrites au paragraphe pré-
cédent. Plusieurs méthodes de résolution du probléme inverse peuvent étre utilisées
pour résoudre ce probléme de minimisation, on peut les classer dans les catégories

suivantes:

— Méthode de régression linéaire, méthode utilisée si les grandeurs calculées sont
linéaires par rapport aux parameétres recherchés, ou si une linéarisation est
possible.

— Méthodes d’évaluations successives avec des critéres de recherche linéaire (algo-
rithme de type simplex), génétique ou statistique (méthode de Monte-Carlo).

— Méthode de type gradient, qui permet la détermination des parameétres a iden-
tifier par une méthode d’approximation itérative, a partir de la direction de
recherche et d’'une amplitude qui sont fonctions de la valeur du gradient et
de la matrice hessienne de la fonction objectif. Cette méthode impose d’éva-
luer pour chaque itération de recherche, la fonction objectif et son gradient
(méthode de la plus grande pente, méthode du gradient conjugué, méthode de
Newton, méthode de Gauss-Newton, BFGS...).

La méthode de recherche est choisie en fonction du type de modéle a identifier, du

degré de complexité de la résolution du probléme d’identification, et des propriétés
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de la fonction objectif: convexité, existence de plusieurs minima ou présence de
paliers. Pour les modéles non-linéaires, il est généralement préférable d'utiliser des
méthodes itératives de type gradient.

Dans cette étude la méthode de type gradient. Gauss Newton est appliquée pour
la résolution du probléme inverse. L’utilisation de cette méthode est limitée par le fait
qu’elle peut causer des instabilités pour des problémes mal conditionnés. Plusieurs
méthodes de stabilisation sont proposées dans la littérature. Toutes ces méthodes
ont pour but de borner la zone admissible de recherche des jeux optimaux de pa-
rameétres. Les méthodes a région de confiance généralisent la notion de méthodes
a direction de descente. Dans ces méthodes on va interdire de chercher le jeu de
paramétres optimal au deld d’une hypersphére pour laquelle la non-linéarité de la
fonction objectif devient trop importante. La méthode de Levenberg-Marquardt peut
étre vue comme un cas particulier de méthode a région de confiance. Une autre ap-
proche est celle des statisticiens, qui stabilisent souvent le probléme d’identification
de paramétres en ajoutant de I'information a priori sur ces derniéres. Augmenter la
quantité d’informations a pour conséquence d’améliorer le conditionnement du pro-
bléme d’identification de paramétres et donc de limiter les problémes d’instabilité.
Notre choix est basé sur la méthode de Levenberg-Marquardt. C’est une méthode
facile a appliquer et souvent employée en identification par un algorithme itératif.

La résolution du probléme inverse par la méthode Gauss-Newton nécessite le
calcul d’une matrice notée d.X;/dP; traduisant la sensibilité des variables mesurées
(X;) aux paramétres de la loi de comportement (P;). Dans la littérature, il existe
plusieurs méthodes de construction de cet opérateur de sensibilité. On peut citer les
méthodes analytiques directes [43] ou la méthode de Iétat adjoint [122|. Certains
auteurs [39] proposent une technique mixte basée sur des méthodes semi-analytiques
utilisant conjointement la méthode des différences finies pour la différentiation nu-
mérique et un calcul analytique. Dans le présent travail, le choix s’est porté sur une
méthode semi-analytique combinant la méthode analytique directe et la méthode
des différences finies pour le calcul du gradient et la construction de la matrice de
sensibilité. La dérivation numérique est faite par la méthode des différences finies.
Cette méthode, relativement stable, permet au modéle inverse d’étre couplé a un
code de calcul par éléments finis. Le code de calcul Aaqus® [62] est utilisé pour

résoudre le probléme direct.
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1.6 Conclusion

Le matériau choisi dans ce travail est un alliage & mémoire de forme de type
Cu-Al-Be. Nous avons présenté dans ce chapitre, les principales caractéristiques des
AMF, en particulier la transformation martensitique. Les différents types de com-

portement dans ces alliages ont également été évoqués.

Le comportement d’un multicristal AMF de type Cu-Al-Be est étudié pour char-
gements superélastiques d’une part, par la simulation numérique grace a la méthode
des éléments finis et d’autre part par expérimentalement par la technique de corré-
lation d’images, Une méthodologie de couplage entre simulations numériques et les
informations expérimentales a I’échelle de la microstructure a été mise en place. Ce
couplage fait dialoguer les calculs par éléments finis avec les essais expérimentaux.
Il intégre la forme, la taille et la morphologie de chaque grain, et les informations
locales expérimentales. Il est donc nécessaire de disposer, au niveau du code éléments
finis, d'une loi constitutive permettant de décrire le comportement de chaque grain.
Nous présentons dans le chapitre 3, le dialogue calcul numérique / expérience, et

dans le méme chapitre, nous décrivons le comportement d’un monocristal |26].

La technique de corrélation d’'images sera appliquée pour la mesure des champs
de déplacement. Elle est rapide, précise, sensible, dotée d'une grande résolution spa-
tiale, et permet l'utilisation de moyens de mesure non intrusifs et sans contact.
Elle permet de se placer a différentes échelles d’observation en changeant d’optique.
L’application de cette technique nécessite une préparation spécifique de la surface
de I'éprouvette. Pour cela, nous présentons dans le chapitre 2, toutes les procédures
expérimentales préliminaires a 'essai de traction sur un AMF, de type Cu-Al-Be,

afin de caractériser le champ local de déformation dans cet alliage.

Plusieurs méthodes d’identification ont été présentées pour divers comporte-
ments. Le choix de la méthode est basé sur les grandeurs a identifier ou les pa-
rameétres caractérisant les structures ou les matériaux : champs de modules ou d’en-
dommagement, présence de fissures et autres défauts, paramétres de comportement
non linéaire, etc. Les méthodes de type recalage sont flexibles et peuvent s’adap-
ter a un trés grand nombre de problémes. D’autres méthodes sont plus spécifiques.

Dans ce travail, la méthode d’identification retenue est la méthode de 'erreur en
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relation de comportement. [’avantage de cette méthode est que la fonction objectif
construite est fondée sur une approche variationnelle. Elle est constituée de deux
termes, ’énergie potentielle et I’énergie complémentaire. La fonction objectif est sé-
parément convexe. La méthode de Gauss-Newton régularisée par la technique de
Levenberg-Marquardt est choisie pour la résolution du probléme inverse. Le calcul

de la sensibilité est traité par la méthode des différences finies.

Dans le chapitre 4 on proposera le détail de la méthode de I'erreur en relation
de comportement qui aboutit & la construction du probléme inverse. Cette méthode
est appliquée a titre d’exemple a l'identification du comportement élastique d’un
matériau orthotrope. Une extension au cas 3D d’un multicristal en AMF de I’al-
gorithme développé sera détaillée dans le chapitre 5. Dans le méme chapitre, une
application a l'identification des paramétres élastiques de la phase austénitique du

matériau Cu-Al-Be sera présentée.
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2.1 Introduction

Dans ce chapitre nous présentons la procédure expérimentale adoptée pour la
réalisation des essais de traction uniaxiale sur le multicristal en AMF. Ces essais ont
pour but d’observer I’évolution du champ de déformation local au cours du char-
gement sur la quasi totalité des grains du multicristal. Cette procédure comprend
I'obtention de I’éprouvette, son traitement thermique, la préparation de sa surface,
I’analyse par EBSD, la création du mouchetis, I'obtention des images et leur traite-
ment, par corrélation d’images. Les deux étapes essentielles sont I'analyse EBSD et

la corrélation d’images.

[’analyse de la surface de I’éprouvette par EBSD a pour objectif principal de dé-
terminer 1'orientation cristallographique de chacun des grains de surface de 1’éprou-
vette. Ces orientations serviront & alimenter la loi de comportement du multicristal

utilisée dans les simulations numériques par éléments finis.

Quant a la corrélation d’images, elle permet d’obtenir les champs de déplace-
ment, dans le plan de surface de I’éprouvette a partir de deux images de I’éprou-
vette prises respectivement avant et aprés déformation. Pour chaque couple d’images
enregistrées, les champs de déplacement puis de déformation sont extraits par un
traitement numérique grace au logiciel de corrélation d’images CORRELI-Q4. Les
résultats expérimentaux ainsi accessibles par corrélation d’images sont les champs
de déplacement et de déformation en surface sur I’ensemble des grains constituant
la zone d’étude. Un post-traitement permet de calculer les valeurs des déplacements
aux extrémités de la zone observée constituée de plusieurs images. Les déplacements
aux extrémités de la zone observée serviront eux-aussi a alimenter la simulation nu-

mérique.

Seule la procédure expérimentale est présentée dans ce chapitre; les résultats

auxquels elle a conduit figureront dans le chapitre 3.
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2.2 Elaboration de I’éprouvette

Le matériau étudié a été fourni sous forme de billette (cylindre) de diamétre
70 mm. Cette billette a été découpée en rondelles de 4 mm d’épaisseur. Dans une
rondelle ont été découpées des bandes de 15 mm de largeur qui ont été laminées
a chaud pour ramener I'épaisseur entre 1 et 2 mm. Plusieurs éprouvettes ont été
usinées dans les toles laminées selon la géométrie présentée dans la Figure 2.1. Pour
éliminer les précipités o et 72 ainsi que la martensite résiduelle qui peuvent étre
formés au cours du laminage ou de I'usinage des éprouvettes, il est indispensable de
réaliser un traitement thermique au dessus de 650 °C' une fois que les éprouvettes ont
été usinées. Cela permet de retrouver un matériau 100 % austénitique. Ce traitement
thermique permet également d’augmenter la taille des grains pour pouvoir effectuer
la mesure du champ cinématique par corrélation d’images dans les grains. Pour cela,
une éprouvette a été maintenue dans un four a 750 °C' pendant 1 h. Cette opération
est aussi réalisée afin d’obtenir des gros grains (Figure 2.3). La taille de grains
adoptée pour cette étude est entre 500 pm et 1 mm. L’épaisseur de I’éprouvette
a été réduite a une valeur voisine de 0,3 mm par polissage mécanique. La tranche
de I'éprouvette a également été légérement polie. La largeur de I'éprouvette a été

mesurée avant les essais mécaniques, la cote réelle est de 2,76 mm.

Figure 2.1 — Géométrie de l’éprouvette, dimensions en mm

2.3 Matériau étudié

Le matériau étudié est un alliage & mémoire de forme a base de cuivre, alliage
Cu-Al-Be fourni par la société " Tréfimétaux ". Ce type d’alliage posséde de bonnes
propriétés thermomécaniques. Belkahla [8] a montré que 'alliage Cu-Al-Be posséde

une bonne stabilité de la phase 3 au vieillissement et présente une bonne stabilité
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a haute température. La composition chimique du matériau, donnée par le fournis-

seur, est de 12 % Al et 0,5 %Be (pourcentages massiques).

La température de début de transformation Ms a été mesurée par DSC dans le
cadre de la thése de Kaouache [69], elle est comprise entre -70 °C' et -85 °C' (Fi-
gure 2.2). Le matériau est 100 % austénitique & la température ambiante. Les essais
de traction réalisés dans cette méme thése ont permis d’estimer la contrainte seuil de

transformation a température ambiante : elle se situe entre 160MPa et 190MPa [69].

D’aprés [69]: " Dans ce matériau, la contrainte de transformation est moyenne,
c’est a dire, ni trop €élevée ni trop faible, si la contrainte de transformation est trop
élevée, le matériau devient fragile et il est difficile de détecter le début de la transfor-
mation martensitique au cours du chargement. Si cette contrainte est trop faible, il
est tres difficile d’éviter apparition de la martensite lors d’une simple manipulation

de l’éprouvette ou lors de la préparation d’état de surface par le polissage mécanique".

4

Flux thermique (mW) \

Température (°C)

60 -50 4

Figure 2.2 — Mesure de la température de transformation par DSC [69]

2.4 Procédure expérimentale

2.4.1 Préparation de la surface de 1’échantillon

LLe mode de préparation d’'un échantillon dépend de I'information recherchée sur
la microstructure et bien sir de la nature de ’échantillon et de la forme dans laquelle

il se présente: échantillon dur et massif, échantillon biologique, poudre, etc...



59 Chapitre 2: Procédures et résultats expérimentauz

La clé d’'une bonne observation ou d’une analyse correcte réside dans une prépa-
ration adéquate de son échantillon. Avant tout, il faut se poser la question de savoir
quels sont les raisons ou les buts de cette observation (observation topographique,
micrographique, microanalyse, EBSD...). C’est ce qui déterminera I’ensemble des
opérations nécessaires. Selon la nature des observations ou des caractérisations a
effectuer, I’éprouvette exige une préparation spécifique de sa surface de telle sorte

qu’aucun artéfact de préparation ne vienne perturber ’observation.

Apreés la découpe et le traitement thermique de I’échantillon, les différentes étapes
de polissage sont : le polissage grossier avec des papiers abrasifs de granulométrie
décroissante de 200 ym a 8 pum, suivi d'un polissage a la pate diamantée de gra-
nulométries 6 pum, 3 um et 1 um. Toutes ces opérations ont en commun le fait de
mettre en contact des particules abrasives avec 1’échantillon en présence d'un lu-
brifiant qui assure simultanément le refroidissement de 1’échantillon et de 1’abrasif.
Ces différentes étapes sont destinées a obtenir un trés bon état de surface et a avoir
’épaisseur souhaitée. Le polissage électrolytique avec la solution de D31 (Solution
électrolytique) est nécessaire pour la suppression des rayures de polissage, qui in-
troduisent du relief, et pour la diminution des contraintes résiduelles, néfastes a
I’analyse par EBSD. L’attaque chimique par la solution Mil4 permet de révéler la
microstructure, ici les joints de grain pour 1’observation microscopique. L’échantillon
est attaqué seulement aprés I'analyse EBSD.

Le Tableau 2.1 donne les compositions chimiques des solutions D31 et Mil4 uti-

lisées pour la préparation de la surface de I’éprouvette.

D31 Mil4

250 ml d’acide orthophosphorique | 10 ml d’acide chlorydrique
5 g d’urée 5 g de chlorure de fer

250 ml d’éthanol 100 ml d’eau distillée

50 ml d’isopropanol
500 ml d’eau distillée

Tableau 2.1  Composition chimique des solutions D31 et Mil/

Dans cette étude, I’éprouvette a été polie mécaniquement sur les deux cotés

jusqu’a une épaisseur proche de 0,3 mm. Les deux faces sont présentées dans la Fi-
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gure 2.3. La taille millimétrique des grains, trés supérieure a 1’épaisseur de 1’éprou-
vette, donne des joints de grains dont la géométrie varie assez peu entre les deux
faces de I’éprouvette. Les grains sont traversants, les joints ne sont pas tout a fait
perpendiculaires a la surface de I'éprouvette, pas tout a fait "verticaux", ils sont
légérement inclinés. Cependant, 'hypothése qui sera faite de considérer des joints

de grains perpendiculaires aux faces de I'éprouvette parait raisonnable.

(b) La deuxiéme face

Facel Face2

—
(Avant)

(arriére)

(c¢) La superposition des faces

Figure 2.3 — Micrographie de ’éprouvette aprés attaque chimique par Milj
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2.4.2 Deétermination de l'orientation cristallographique par
EBSD

Le principe de 'EBSD (Electron Back Scatter Diffraction ou "diffraction des
électrons rétrodiffusés") est d’analyser dans un MEB, la surface d’un échantillon
en indexant, point par point, les lignes de diffraction des électrons rétrodiffusés ou
diagrammes de Kikuchi. Cette technique permet de remonter trés localement aux

orientations cristallographiques au sein du matériau.

Les diagrammes de Kikuchi sont obtenus en bombardant la surface du matériau
par un faisceau d’électrons incident. Cette surface est inclinée d’'un angle de 70°
(pour des conditions de rendement des électrons). Les électrons sont alors diffusés
dans toutes les directions au sein du matériau avec une certaine énergie. Pour chaque
famille de plans d’un systéme cristallin, il y aura des électrons qui satisferont a la loi
de Bragg et qui seront donc réfléchis avec une forte énergie. Ces faisceaux d’électrons
rétrodiffusés relatifs & un plan (hkl) de diffraction appartiennent & deux cones dont
les axes sont perpendiculaires au plan et séparés par un angle correspondant a deux

fois 'angle de Bragg.

Les clichés de diffraction sont alors obtenus en intercalant un écran (écran pho-
toluminescent et une camera CDD, comme dans notre cas) Figure 2.4. Les cones
peuvent étre approximés par des plans dont les intersections avec le plan donnent
deux lignes définissant une bande. Les intersections entre ces bandes sont appelées
axes de zones. Ces derniers correspondent aux directions cristallographiques parti-
culiéres du systéme cristallin. Il suffit alors d’indexer I’écran et les directions et de
déterminer les distances entre les axes de zones et le centre du cliché pour connaitre
exactement 'orientation cristallographique du cristal au point étudié (Figure 2.5).

La précision de la mesure est de 'ordre de 1°.

Avec la connaissance de la maille élémentaire du matériau, il est possible par
comparaison entre le cliché de diffraction expérimental obtenu et le cliché de si-
mulation théorique, d’obtenir des informations de nature cristallographique sur le

matériau analysé: orientations des grains, texture, etc...

Le principal intérét du systéeme EBSD est de pouvoir travailler en mode au-
tomatique. L’acquisition des diagrammes, leur indexation et la détermination de
I’orientation cristalline sont réalisées de maniére automatique. Le faisceau incident
piloté par le MEB balaye la zone a analyser afin d’obtenir une cartographie des

orientations pour ’ensemble des points balayés.
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Dans cette étude, le microscope utilisé est un microscope "Leica S440" équipé
d’un analyseur X numérique et d’une caméra CCD pour effectuer les analyses EBSD.
Aprés la mise en ceuvre, I'indexation des lignes de Kikuchi est effectuée par le systéme
Channel5 (technologie de HKL). Les zones analysées couvrent presque toute la partie
calibrée de I’échantillon : trois zones de 2.8 x 2,8 mm? ont été balayées avec un pas
de 1 pm. La tension du faisceau est de 30 £V, la distance de travail est de 15 mm,
le courant du faisceau est entre 20 et 30 nA. Les résultats de 'analyse par EBSD

sur notre éprouvette d’alliage Cu-Al-Be sont donnés dans le Tableau 2.2.

pliché de diffraction

Faisceau d'électrons

s
Echantillon

Electrons diffractés

Figure 2.4 — Diffraction des électrons et formation des clichés

2.4.3 Création d’un contraste local pour la corrélation d’images

Afin d’appliquer la méthode de corrélation d’images, les images doivent posséder
un contraste suffisant. Ceci signifie que les images doivent avoir des différences locales

de niveaux de gris telles que la nouvelle position d’un point donné puisse étre trouvée
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Figure 2.5 — Exemple d’indexation de clichés de diffraction

grace aux pixels voisins. Quelques matériaux sont naturellement texturés rendant la
corrélation possible sans préparation particuliére de la surface. Dans notre cas, le
contraste naturel de la surface est uniquement celui généré par les traces de polis-
sage. Ces derniéres ne sont pas suffisantes pour obtenir un bon contraste. D’autre
part, certaines stries de polissage pourraient étre confondues avec des variantes de
martensite. Il est nécessaire de rajouter de I'information en terme de niveaux de
gris: il est indispensable de déposer un mouchetis. Ce dernier peut étre de nature
variée : peinture, poudre de carbone, paillettes. Le choix et les dimensions caracté-
ristiques du mouchetis dépendent de la résolution spatiale souhaitée. L.a précision de
la méthode est étroitement liée a la qualité du motif déposé. Dans cette étude, nous
avons vaporisé de la peinture blanche sur I’échantillon afin d’avoir une répartition
relativement homogéne mais aléatoire de petites taches. Le mouchetis ne doit pas
trop masquer la microstucture, il est important de toujours savoir o sont les grains.

La taille des taches dépend de la technique de vaporisation, et parfois plusieurs
tentatives sont nécessaires pour obtenir un bon mouchetis (taille et espacement des
taches adaptés a 1'échelle d’observation).

La quantité et la taille optimales des taches, I'éclairage de la surface de 1’échan-
tillon ont été ajustés afin d’avoir une distribution large et plutét uniforme des niveaux
de gris comme illustré dans la Figure 2.6 et la Figure 2.7. La Figure 2.7 représente

I’histogramme des niveaux de gris qui correspond a la photo de la Figure 2.6.

2.4.4 Essais mécaniques

Apreés la préparation de la surface de I’éprouvette, les essais de traction ont été

réalisés a l'aide d’'une micro machine de traction (Figure 2.8). L’éprouvette est fixée
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Figure 2.6 — Mouchetis aléatoire obtenu par vaporisation de peinture blanche

Gray level histogram

Number of samples
L
=
=
=

| 2 3 4 5 6
Gray level <10°

Figure 2.7  Histogramme des niveaus de gris
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dans la machine comme est indiqué dans la Figure 2.9. La machine a été fixée sur un
trépied installé devant un microscope a grande distance frontale (QM100-Questar).
Cela permet d’accéder a plusieurs informations en temps réel: la caractérisation

mécanique et I'observation locale de la microstructure.

Eprouvette de traction

Capteur de
force

Capteur de
deplacement

Figure 2.8 — Machine de traction

Mors de la machine

O O

Figure 2.9 — Fization de l’éprouvette

La machine est équipée d’un capteur de force piézoélectrique et d’un capteur de
déplacement donnant le déplacement relatif des mors. Les essais ont été réalisés a
température ambiante, ou le matériau est austénitique a 1’état libre de contrainte.
La force appliquée par cette machine peut atteindre 5 kN, avec des vitesses de
déplacement de traverse comprises entre 0,2 um/s et 100 pum/s. Des incréments de

déplacement des mors de 'ordre 10 pm sont en général utilisés dans ces essais, mais
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des images ne sont pas enregistrées systématiquement.

La surface de I'éprouvette est perpendiculaire a I'axe optique du microscope. Ce
dernier est fixé sur une platine motorisée. Toute la partie centrale de 1’échantillon
est observée. La distance de travail, c’est-a-dire la distance entre 1’échantillon et
le microscope, doit rester constante pendant 1’essai. C’est un point important qui

affecte la qualité de mesure du déplacement dans le plan.

avec ou sans mouchetis. Les essais sans mouchetis permettent de bien observer 1’évo-
lution de la transformation martensitique dans le but de repérer les grains qui se
transforment et les variantes qui s’y développent. Les essais avec mouchetis sont ceux
qui donnent les mesures de champs de déplacement et de déformation. Le comporte-
ment pseudo élastique du matériau donne une souplesse au niveau de la réalisation
des essais que n’offre pas d’autres matériaux. La répétitivité des phénomeénes obser-
vés est un gage de la validité des essais et de la procédure expérimentale. Sur les
nombreux essais de traction réalisés, seuls trois essais, sur une méme éprouvette, sont
référencés dans cette thése. L’essai 1 est un essai de traction sur éprouvette polie et
attaquée (sans mouchetis). Cet essai a servi a observer précisément 1’évolution de la
transformation et a identifier les variantes (voir Chapitre suivant). L’essai 2 est un
essal de traction sur éprouvette polie, attaquée et mouchetée. Le déplacement final
imposé est d’environ 0,23 mm. Seules les photos de cet état final couvrent entiére-
ment la zone d’intérét de notre étude. Les états de chargement intermédiaires certes
nombreux ne sont connus que partiellement (4 photos sur les 12 nécessaires pour
couvrir I'éprouvette). L’essai 3 est un essai de traction avec un mouchetis différent
de 'essai 2 et un déplacement final légérement plus faible, environ 0.2 mm. Pour
cet essai, sensiblement plus récent que les deux autres, nous disposons de trois séries
complétes d’images pour trois états de chargement intermédiaires. Pour les trois es-
sais de traction, les forces mises en jeu étaient trop faibles pour que les indications
du capteur de force soient exploitables. Pour '’ensemble des essais nous sommes
restés a des niveaux de déformation pas trop élevées, dans le but de conserver une

transformation réversible.

Pour les différents essais, la prise dans les mors n’était sans doute pas identique.
Il est donc difficile de comparer directement les déplacements mesurés par le capteur
LVDT entre les mors. D’autre part, les images (et les champs de déplacement mesu-
rés) ont mis en évidence une légére rotation de I’échantillon en début de chargement.

Cependant, aux déplacements de corps rigide prés, les chargements imposés doivent
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étre trés voisins puisque les variantes qui sont apparues sont visiblement les mémes.

Elles sont apparues dans le méme ordre et dans les mémes grains.

2.4.5 Acquisition des images

La qualité des images est I'un des paramétres clés pour I'évaluation des perfor-
mances de la méthode de corrélation d’images. Un certain nombre de paramétres
expérimentaux influent sur la qualité des images: les performances de la caméra
CCD (qualité de numérisation, bruit de photon), la position et l'intensité de la
source lumineuse et de la caméra CCD par rapport a la surface de lI'éprouvette.
Les images numériques sont enregistrées a travers un microscope a grande distance
frontale (QM100 - Questar) et avec une caméra CCD (sensicam qe) numérisant sur
12 bits grace a un capteur 1376 x 1040 pizels (2/3"). Les images sont automati-
quement converties en images 16 bits, format tiff. La zone observée correspondant a

une seule image est d’environ 2,6 x 2 mm?

avec une résolution de 1,9 pum/pizel. Dix
images sont, nécessaires pour couvrir entiérement la partie centrale de I’éprouvette de
10 x 2,76 mm?2. Le microscope est fixé sur un pied, associé a une platine motorisée,
permettant un réglage en translation bi-directionnelle. La distance de travail entre
le microscope et la surface a été fixée a environ 350 mm, c’est cette distance qui fixe
le grossissement.

De légers mouvements hors plan ont été constatés lors des essais, surtout lors
des premiers stades de I’essai (mise en place de I’échantillon dans les mors en début
de sollicitation). Le microscope a grande distance frontale est trés sensible aux dé-
placements hors plan. La profondeur de champ est assez faible. Nous nous sommes
servis de cette sensibilité pour corriger les déplacements hors plan. La distance de
travail a été réajustée a I'aide de la platine motorisée en s’assurant que la focalisation
des images est conservée tout au long de l'essai. Le déplacement de I'ensemble mi-
croscope plus caméra par rapport a 1’échantillon assure un grossissement constant,
ce qui ne serait pas le cas si la focalisation était obtenue par la vis de réglage du
microscope.

Pour bien révéler correctement les points homologues (obtenir un appariement)
et afin d’optimiser le contraste, il est nécessaire au moment de la prise d’images
de s’assurer que ce contraste est bien représenté sur la totalité des niveaux de gris
disponibles pour le codage des images. Celui-ci ne doit étre ni concentré sur trés

peu de niveaux (trop serré), ni atteindre les limites extrémes: pas de saturation.
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Afin d’éviter la saturation dans le noir ou le blanc, il faut tracer 'histogramme des
niveaux de gris de chaque image et a s’assurer que celui-ci est réparti correctement.
S’il ne I'est pas, il faut ajuster 'intensité de 1’éclairage ou le temps d’ouverture. En
. . , . . . i - ,
général, si le réglage des paramétres est bien fait, cette procédure n’a lieu qu’'une
seule fois en début d’expérience. Pour les images suivantes, la procédure nécessite
une vérification. Dans notre cas il nous est arrivé a plusieurs reprises de devoir jouer
sur I’éclairage en passant d’une image a ’autre, en raison d’une forte variation de la

réflexion des grains avec leur orientation cristallographique.

2.5 Résultats expérimentaux

2.5.1 Orientation cristallographique

Les analyses EBSD ont été effectuées au LPMM. Nous présentons a titre d’exemple
(Figure 2.10) les figures de poles d’une des zones balayées correspondant a la partie
droite de 1’échantillon.

Le Tableau 2.2 contient les valeurs mesurées des trois angles d’Euler (¢5, ¢°,¢5)
et le facteur de Schmid (R;;) associé a la direction de chargement pour I’ensemble
des grains, calculé de la facon suivante: R;; = %Pik(nkml +nymy) Py, avec n et m qui
sont respectivement la normale au plan d’habitat et la direction de la transformation
martensitique. P est la matrice de passage de la base locale vers la base globale pour
chaque grain. Elle est donnée en fonction de 'orientation cristallographique (voir
annexe 1). Les grains sont numérotés sur la Figure 2.12.

La Figure 2.11 présente une cartographie des facteurs de Schmid dans la direction
de chargement. Cette figure permet de localiser les grains les mieux orientés; ceux

qui sont susceptibles de se transformer en premier lors des essais de traction.
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Figure 2.10  Figures de poles d’une des zones analysées
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Grain ¢ o @2 Ry Grain ¢ o w2 Ry

1 2423 223 54,9 0,36 34 0,1 49,9 50,4 0,39
2 341,1 37,1 17,2 0,50 35 257.4 30,3 46,6 0,25
3 355,7 31,1 84,2 0,50 36 1232 38,6 46,2 0,44
4 99.3 275 76,4 046 37 71,8 425 22 0,32
5 59.3 29,3 31,9 047 38 2722 14,8 82,5 0,49
6 294,9 41,1 52,2 041 39 34,8 42,3 44,0 041
7 775 382 19,8 041 40 190,3 39,2 61,2 0,48
8 3,7 221 792 050 41 1993 36,1 77,8 0,50
9 32,9 144 46,0 0,49 42 160,1 24,4 66,1 0,36
10 64,3 45,7 31,0 0,39 43 111,7 49,9 434 0,34
11 2287 30,8 50,1 048 44 354,8 30,3 66,2 0,46
12 307,9 27,3 46,1 0,49 45 231,2 84 78,7 0,37
13 344,7 21,0 17,0 0,49 46 476 43,8 482 0,45
14 270,3 46,4 28,8 0,31 47 344,8 37,9 353 0,46
15 156,6 34,0 7.2 047 48 11,7 45,7 72,8 0,48
16 250,1 32,4 6,1 0,40 49 6,3 452 69,5 0,49
17 336,4 18,9 49,3 0,46 50 266,7 34,9 20,2 0,38
18 29,8 31,7 80,9 043 51 349,9 42,3 38,6 0,44
19 12,6 38,1 223 043 52 295.6 47,3 27,0 0,27
20 1748 72 6,9 048 53 311,8 34,2 188 0,35
21 152,2 44,0 374 043 54 34,0 51,9 458 0,37
22 152,2 44,0 374 043 55 2055 16,1 62,5 0,50
23 343,9 422 614 0,36 56 1374 412 879 0,25
24 2674 328 64,3 0,29 57 443 149 16 0,33
25 20,9 44,1 88 043 58 52,0 15,0 75,7 0,37
26 351,3 17,7 24,3 0,49 59 67,3 424 133 0,36
27 256,1 40,9 19,7 0,39 60 170,9 46,6 55,5 0,38
28 71 38,7 246 045 61 160,9 35,9 57.6 0,35
29 208,2 45,7 55,8 045 62 1672 36,7 92 0,50
30 1176 22,6 73,6 045 63 184,1 36,1 14,8 0,49
31 1672 46,2 52,3 0,35 64 1855 33,5 86,1 0,49
32 26,7 334 27,1 035 65 19,4 43,9 50,3 0,43
33 62 329 512 043

Tableau 2.2 Orientation des grains de [’éprouvette et facteur de Schmid de la

direction de traction uniaziale
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Figure 2.11 — Facteur de Schmid suivant la direction de chargement

Figure 2.12 — Cartographie de ’éprouvette, numérotation des grains

2.5.2 Observation de la transformation martensitique

Les essais mécaniques ont été réalisés devant un microscope a grande distance
frontale, & température ambiante. Plusieurs séries d’images ont été enregistrées pen-
dant chaque essai afin de couvrir totalement ou partiellement la zone d’intérét a dif-
férents niveaux de chargement. La Figure 2.13.a présente 1’état de I’éprouvette pour
un déplacement imposé de 0,113 mm, lors de 'essai 3. A ce niveau de chargement,
I’éprouvette est entiérement austénitique. Les Figures 2.13.b et 2.13.c présentent
I’évolution de la transformation martensitique pour deux autres niveaux de charge-
ments. La transformation commence avec une seule variante de martensite dans un
puis plusieurs grains les mieux orientés par rapport a la direction du chargement (13,
28). Elle s’étend des grains aux coefficients de Schmid les plus élevés vers d’autres
grains assez bien orientés (17, 18, 19, 20, 25, 26) (Figures 2.13.b et 2.13.¢). Aux ni-
veaux de chargement les plus élevés (Figures 2.13 pour l'essai 3, Figures 2.14 et 2.15
pour les essais 1 et 2) atteints lors de nos essais, d’autres variantes de martensite
se sont activées afin de mieux accommoder les déformations au niveau des grains

déja partiellement transformés. Une localisation préférentielle de la transformation
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suivant une bande regroupant les grains les mieux orientés (Figure 2.14 ou 2.15) est
observée (11, 13, 17, 18, 20, 21, 22, 26, 28). Un grand nombre de grains demeurent
quasi-élastiques jusqu’a la fin des chargements observés. Il s’agit généralement des
grains les moins bien orientés par rapport a la direction du chargement.

La localisation de la transformation empéche d’exploiter de maniére optimale
toute la matiére formant le multicristal. D’oti la nécessité, en fonction de I'application

recherchée, d’optimiser ’orientation cristallographique des différents grains.

(a) Eprouvette pour un déplacement macroscopique imposé de 0,113 mm correspondant a une déformation

longitudinale moyenne mesurée de 0,35 %

(b) Eprouvette pour un déplacement macroscopique imposé de 0,152 mm correspondant a une déformation

longitudinale moyenne mesurée de 0,56 %
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(c) Eprouvette pour un déplacement macroscopique imposé de 0,205 mm correspondant & une déformation

longitudinale moyenne mesurée de 0,7 %

Figure 2.13 — Evolution de la transformation martensitique au cours du charge-

ment: essai 3

Figure 2.14 — Eprouvette pour un déplacement macroscopique imposé de

0,220 mm : essai 1 sans mouchetis

Figure 2.15 — Eprouvette pour un déplacement macroscopique imposé de 0,230 mm

correspondant a une déformation longitudinale moyenne mesurée de 0,8 % : essai 2
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2.5.3 Mesure des champs cinématiques par la méthode de

corrélation d’images

Afin de prendre les images nécessaires pour la corrélation sur toute la zone cen-
trale de la surface observée de ’échantillon, le systéme d’observation (le microscope
a grande distance frontale associé a la caméra) est déplacé dans deux directions. Le
déplacement horizontal est obtenu grace a la platine motorisée et le déplacement
vertical grace a un chariot mis en mouvement manuellement par une vis de réglage.
Ces déplacements sont nécessaires a chaque niveau de chargement pour lequel les
images sont enregistrées. Une fois le protocole expérimental établi et le montage
effectué, des images de la surface a I’état non déformé (référence) et des images cor-
respondant, aux différents niveaux de chargements sont enregistrées. Les champs de
déplacement sont extraits grace au logiciel de corrélation d’images CORRELI — ()4
développé par Hild et al. [58,59] implanté dans le logiciel Matlab.

Par la méthode de corrélation d’images, la mesure proprement dite est celle du
champ local de déplacement. Le déplacement est calculé indépendamment sur chacun
des patterns qui constituent I'image. Les quantités mesurées sont donc en nombre
fini. Les différences essentielles qui peuvent exister entre les logiciels de corrélation
d’images résident en particulier dans les hypotheéses faites sur la forme du champ
de déplacement sur le pattern (déplacements homogénes, linéaires ou bi-linéaires).
Cette forme a des conséquences directes sur les déformations mesurées qui sont sim-
plement calculées en général par dérivation des déplacements. Dans cette étude,
le logiciel CORRELI-Q4 utilise des fonctions bi-linéaires inspirées des fonctions de
forme utilisées dans la méthode des éléments finis pour des éléments a 4 nceuds.
Dans le formalisme adopté par CORRELI-Q4 les déformations sur le pattern sont

donc linéaires.

L’utilisateur impose la taille de I'imagette (zone d’étude) en choisissant une va-
leur de telle maniére que la taille de la zone vaut 27 x 2P pixels, afin de recouvrir
toute 'image enregistrée a travers la caméra. Un deuxiéme paramétre est le décalage
entre deux imagettes consécutives 0 = ||0x| = ||0y|| : en général, 1 < § < 2P pizels,
ce parameétre définit le maillage formé par les centres de chaque imagette utilisée
pour déterminer le champ de déplacement. La technique de corrélation d’images

numeériques permet de mesurer des petites déformations de l'ordre de 10~* ainsi
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que des trés grandes déformations (de l'ordre de 0,1 et plus [20]) entre deux images

consécutives.

Une fois que I'essai est mené et que les images représentatives des différents états
de chargement sont enregistrées, les champs de déplacement sont extraits grace a un
logiciel de corrélation d’images CORRELI — Q4 développé par Hild et al. [58,59].
Les déplacements sont décrits par des fonctions de forme de type bilinéaire a quatre

neeuds, i.e. Q4, utilisées en déscritisation par éléments finis.

La taille du motif de corrélation (ou imagette) choisie est de 32 x 32 pizxels. 1l est
important de noter que, plus la taille de I'imagette est grande, plus I'incertitude sur
le déplacement mesuré est petite. Néanmoins, en augmentant la taille de I'imagette,
la résolution spatiale est dégradée. Dans cette étude, la taille de 32 pizels corres-
pond a 61,2 um. En conséquence, la résolution spatiale de la technique de corrélation

d’images est ici égale a 61,2 um.

CORRFELI — Q4 utilise une procédure d’analyse de texture du mouchetis qui
permet d’estimer la résolution en déplacement de la procédure de corrélation. Cette
résolution est estimée numeériquement par ’application d’un déplacement artificiel
constant sur I'image, prenant des valeurs entre 0 et 1 pizel, par incrément de
0,1 pixel. La valeur maximale du déplacement moyen est une évaluation de l'er-
reur maximale. Cette valeur est égale 3,107% pizel. L’écart type entre les valeurs
calculées et imposées correspond a la résolution en déplacement de la méthode: elle

est égale a 6,107 pizel.

Une attention toute particuliére doit étre portée au montage et a la mise en place
de la méthode de corrélation d’images. En effet, les mesures peuvent étre affectées
par:

— les erreurs de positionnement,

les erreurs initiées par la procédure d’enregistrement,
— les erreurs dues aux vibrations extérieures,

— les erreurs dues aux variations de I’éclairage,

les erreurs dues au mouvement de corps rigide et au déplacement hors plan,

— les erreurs dans les traitements des données.
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Ces erreurs peuvent étre quantifiées en faisant une corrélation de deux images
d’une méme zone prises a deux instants différents et correspondant au méme état
mécanique. Les légéres modifications dans les conditions de prise d’image générent
des déformations apparentes qui permettent de quantifier le bruit de mesure, soit la
précision sur la base de mesure considérée, (de préférence dans des conditions ou il

n’y a aucun déplacement de platine ni aucune variation de grandissement).

2.5.4 Etude qualitative des déformations mesurées

Comme l'alliage & mémoire de forme est un matériau hétérogéne, les champs de
déplacements et de déformations a I’échelle de la microstructure dépendent forte-
ment des hétérogénéités et des caractéristiques cristallographiques locales (taille de
grain, orientation). L’hétérogénéité des champs de déplacements et de déformations
doit étre mises en évidence par les mesures de corrélation d’images sur les différentes
zones de I’éprouvette. Nous nous sommes intéressés a I’évolution des hétérogénéi-
tés au cours du chargement, avant et au cours du développement des variantes de
martensite.

Les champs de déformation présentés dans les Figures (2.16, 2.17, 2.18) concernent
'essai 3, alors que la Figure 2.19 est obtenue a partir de 1'essai 2. Les Figures (2.16,
2.17, 2.18) concernent une zone de quatre images, qui couvrent entre autre la bande
ou la transformation s’est le plus développée. Il y a trois niveaux de chargement
pour l'essai 3, respectivement pour des déplacements macroscopiques imposés de
0,113 mm, 0,152 mm, 0,205 mm. Pour la Figure 2.19 un seul niveau de charge-
ment est présenté, mais les champs sont présentés sur l’ensemble de I'éprouvette
(essai 2 et déplacement imposé de 0,230 mm). Dans le cas du déplacement imposé
de 0,113 mm, I'éprouvette est encore entiérement austénitique. Les hétérogénéités
sont donc uniquement liées a I'anisotropie élastique de I'austénite. A chaque orien-
tation d'un grain d’austénite est associée un module dans la direction de traction
(et dans les autres directions de l'espace) caractéristique de cette orientation. Les
hétérogénéités de déformations élastiques existent, mais sont bien entendu moins
importantes que les hétérogénéités atteintes dans la phase de transformation du ma-
tériau. Comme attendu, les déformations sont particuliérement importantes dans les

zones transformeées.

Les Figures (2.16, 2.17, 2.18) et 2.19 présentent les cartographies de chacune
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Figure 2.16 ~ Champs de déformations a 0,113 mm de déplacement imposé cor-
respondant & une déformation longitudinale moyenne mesurée de 0,35 % (essai 3),
suivant la direction de chargement (a), suivant la direction transversale (b), et en

cisaillement (c)
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Figure 2.17  Champs de déformations a 0,152 mm de déplacement imposé cor-

respondant & une déformation longitudinale moyenne mesurée de 0,56 % (essai 3),

suivant la direction de chargement (a), suivant la direction transversale (b), et en

cisaillement (c)
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Figure 2.18  Champs de déformations a 0,205 mm de déplacement imposé cor-
respondant a une déformation longitudinale moyenne mesurée de 0,7 % (essai 3),

suivant la direction de chargement (a), suivant la direction transversale (b), et en

cisaillement (c)
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Figure 2.19 — Champs de déformations a 0,230 mm de déplacement imposé cor-
respondant a une déformation longitudinale moyenne mesurée de 0,8 % (essai 2),
sutvant la direction de chargement (a), suivant la direction transversale (b), et en

cisaillement (c)
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des trois composantes de déformation plane calculées a partir des déplacements me-
surés par corrélation d’images. Les champs montrent bien des hétérogénéités a la
fois dans les phases de comportement ou le matériau est austénitique (Figures 2.16)
(déplacement imposé de 0,113mm) et dans celles ot il y a transformation martensi-
tique (Figures 2.17, 2.18 et 2.19). Ces hétérogénéités touchent des zones beaucoup
plus grandes quand le niveau de chargement augmente, elles peuvent couvrir tout le
volume d’un grain, comme elle peut étre localisée au voisinage des joints de grains.

Une localisation des déformations sous forme de bandes est observée sur les
différentes cartographies, la bande la plus importante englobe deux grains en largeur
et traverse toute la largeur de I'éprouvette. Elle est légérement inclinée et comprend
un ensemble de grains pratiquement tous bien orientés. La zone de localisation des
déformations est aussi celle ou les fractions de variantes les plus élevées ont été
observées expérimentalement.

La Figures 2.19, montre I’hétérogénéité des déformations sur toute ’éprouvette,
cette hétérogénéité touche des zones beaucoup plus grandes quand la transforma-

tions est importante.

Cette étude, a permis de valider au moins qualitativement la méthode de mesure
de champ par corrélation d’images. Ces mesures pourront donc étre exploitées dans
une procédure d’identification des paramétres régissant le comportement élastique

de l'alliage & mémoire de forme.
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2.6 Conclusion

Dans ce chapitre, toute la procédure expérimentale nécessaire pour réaliser les
essais de traction sur notre éprouvette d’AMF Cu-Al-Be a été détaillée. Les essais
ont été réalisés a température ambiante ou I'alliage est initialement a I’état austéni-

tique. Une préparation spécifique de la surface de I’éprouvette a été effectuée.

L’analyse de la surface par EBSD a donné les orientations cristallographiques de
chaque grain. Aprés I'analyse par EBSD, un mouchetis de peinture blanche a été
déposé sur la surface, ce mouchetis a permis d’avoir le contraste nécessaire pour la
corrélation d’images. La corrélation d’images est 'outil qui donne accés aux dépla-
cements aux bords de la zone d’étude ainsi qu’aux champs de déplacement et de

déformation sur I'ensemble de cette zone d’étude.

Un essai de traction avant déposition du mouchetis a permis d’observer le déve-

loppement, de la transformation martensitique dans le multicristal.

Les résultats expérimentaux vont alimenter le chapitre suivant dans lequel sont
présentés simultanément les champs obtenus par simulation numérique et ceux résul-
tant des essais et calculés par corrélation d’images. L’étude expérimentale a fourni:
la géométrie des grains, leur orientation ainsi que certaines conditions aux limites

en déplacement.
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3.1 Introduction

L’objectif de ce chapitre est de faire dialoguer le calcul numérique et I'expérience
afin de comparer au moins qualitativement les résultats obtenus par les deux voies.

Aprés la présentation de la procédure expérimentale dans le chapitre précédent, ce
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chapitre aborde donc la modélisation du comportement thermomécanique de notre
multicristal ’AMF. Dans une premiére partie, nous parlons du modéle monocris-
tallin adopté. La loi de comportement du monocristal est choisie pour décrire le
comportement local de chaque grain du multicristal. L’implantation de cette loi de
comportement dans le code de calcul par éléments finis Abaqus® est abordée dans
une deuxiéme partie. L.e but des calculs par éléments finis étant ’analyse du compor-
tement du multicristal, la géométrie du maillage et un certain nombre de paramétres
matériau sont choisis pour étre en conformité avec nos mesures et observations expé-
rimentales ou avec les données de la littérature. Deux types de conditions aux limites
sont introduits et leur influence sur le résultat de la simulation est analysée. Les ré-
sultats de la simulation numérique permettent d’effectuer une comparaison entre
certains phénomeénes observés expérimentalement et leur reproduction ou non a tra-
vers la simulation : localisation des zones de transformation martensitique, natures

des variantes de martensite activées, etc.

3.2 Loi de comportement d’un monocristal d’AMF

La loi décrivant le comportement thermomécanique du monocristal, est basée
sur la description de la transformation martensitique a 1’échelle du réseau cristallin.
Cette loi a été développée par Collard et al. [26] en s’appuyant sur les outils numé-
riques du code Simula+ [1]. La déformation totale est supposée s’écrire comme la
somme d’une contribution inélastique liée a la transformation martensitique, d’une
contribution thermique, correspondant a la dilatation thermique et d’une partie
élastique assurant la compatibilité. La déformation inélastique est supposée induite
seulement par la transformation de 'austénite en diverses variantes de martensite

et/ou par la réorientation des variantes de martensite :
e th tr
€ij =& T &5 T & (3.1)

La transformation martensitique a 1’échelle du grain est induite par un charge-
ment, thermomécanique et dépend de la structure et de ’orientation cristallogra-
phique du grain. Cette transformation est caractérisée par une distorsion suivant
des directions caractéristiques et dans des plans appelés plans d’habitat. Chaque
variante de martensite est définie par le couple de vecteurs (mi,7) correspondant
respectivement a la direction de transformation et a la normale au plan d’habitat, Fi-

gure 3.1. Ces vecteurs peuvent étre identifiés expérimentalement. Par exemple, dans
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le cas d’'un AMF de type Cu-Al-Be, il y a 24 variantes de martensite susceptibles

d’étre activées au cours d'un chargement thermomécanique.

—

am

—
n

Figure 3.1 — Mécanisme de transformation martensitique

A chaque variante (n) de martensite est associée une fraction volumique f".

L’orientation de la déformation de transformation de chaque variante est définie par

1

la partie symétrique du tenseur de Schmid R} = 5(nimf + nim}). La déformation

de transformation pour la variante n s’écrit: €/ = gRj;, g est I'intensité de cette
déformation qui est la méme pour toutes les variantes. La déformation € de trans-
formation au niveau du monocristal correspond a la résultante des déformations des
différentes variantes actives pondérées par leurs fractions volumiques f" = ‘é—’;, ol

V,, est le volume de la martensite pour la n®™ variante et V est le volume du grain :

=Y enf (3.2)

0<fr<let y fr<i (3.3)

La déformation thermique est liée au coefficient de dilatation thermique et a la

variation de température. La dilatation est supposée isotrope:

Sth = O[(Sij (AT) (34)

ij

Le comportement élastique du matériau est décrit par la loi de Hooke:

el = Sijklo-kl (35)

v
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ol S;ji est le tenseur de souplesse d’ordre 4, il est supposé uniforme dans les deux

phases et indépendant de la fraction martensitique.

La loi de comportement d'un monocristal dérive d’une formulation thermody-
namique. L’énergie libre de Gibbs est explicitée en intégrant les différentes énergies
(chimiques, potentielles, élastiques et d’interactions). Son expression est développée
dans [96] :

(o1, f") = %aijSijklakl—l—a(SijJijAT—i—Z oyen f"—B(T-T) Z f”—z %H”mfnfm
n n n,m
(3.6)
H est la matrice d’interaction consteruite a partir de deux coefficients: un coefficient
de compatibilité (H1) et un coefficient d’incompatibilité (H2), B est un paramétre

chimique, 7§ est la température d’équilibre thermodynamique entre ’austénite et la
. Ms+ A .. » ) . .
martensite T = — g est l'intensité de la déformation de transformation,
AT est Iécart entre la température du grain et la température ambiante. La force
motrice de transformation est obtenue & partir de I’énergie libre de Gibbs par la

relation suivante:
= oye = B(T = Ty)e" = > H™ f™ (3.7)

ot (e!,...,e") est une base de R". Une variante de martensite est activée quand sa
force motrice I atteint une force critique F'. Nous supposons qu’elle est constante
et égale & F,. pour toutes les variantes de martensite. Afin de tenir compte de ’hyste-
resis, la fraction volumique de martensite augmentera quand F™ = F, et diminuera

/

quand F" = —F.

c

Avec:
F.=—-B(Ms—1Tp) et F, = —B(Af —Tp)

En écrivant la condition de cohérence et en tenant compte de I'indépendance
par rapport au chargement de la force critique, on obtient I’expression incrémentale
de la force motrice de chaque variante. Elle permet de déterminer I’évolution de la

fraction volumique de chaque variante en fonction du chargement.

B = = =6y — BT =Y _H™fm=0 (3.8)

Nous introduisons les équations (3.1), (3.2) et (3.4) dans I’équation (3.5), sous
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leur forme incrémentale pour obtenir :
0ij = Cigniéia = Cijnt (€r — €k — €41) = Cigm (ékl —aduT—g) RZ;f’”) (3.9)
n
. 1
ot Cijpr = (Sijur) ™~

La combinaison des équations (3.8) et (3.9) aboutit & 'expression du taux de
fraction volumique de chaque variante active en fonction des taux de déformation et

de température:

fn = Z(ﬁ_l)nm <5§?C’ijklékl — (6;?01’]‘“045]{[ + B@m)T> (310)

m
Dans ’équation (3.10) H™™ = ™™ 4 gQR%CijklRZ} est une matrice 24 x 24. En
combinant les équations (3.9) et (3.10), on obtient 'expression de la loi de compor-
tement du monocristal sous la forme suivante :
Gij = lLiguén — miT (3.11)

Avec:

/

n (r—1\nm_m
lz’jkl = Cz'jkl - E Cijrsgm(H ) EpgLpakl
n,m

(3.12)
mi; = aClijrd — Z CijTS(g?s(H-il)nm (Be™ + 5%Cklpqa5kl)

\ n,m

Avant d’implantater la loi du comportement dans le code éléments finis Aaqus®,
des simulations ont été effectuées pour vérifier cette loi. Afin d’étudier I'influence de
Iorientation cristallographique sur le comportement du monocristal, la Figure 3.2
montre les résultats obtenus par le code Simula+ [1| pour un monocristal de Cu-
Al-Be avec I’hypothése de déformation homogéne dans le grain. Cette figure prouve
que le comportement du monocristal est bien décrit par le modéle présenté.

Cette loi de comportement est implantée dans le code de calcul par éléments finis
Aaqus®, afin de simuler le comportement des multicristaux en AMF. La procédure

d’implantation est détaillée dans le paragraphe suivant.

Notons que la loi de comportement adoptée ici ne permet pas de reproduire la vé-

ritable nature physique des variantes. Elles ne sont vues que d’'une maniére qui doit
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& 300f
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= 250
2
= 200
n |
150 b
100 Grain orientation (3.54, 21.96, 79.37, R11=0.5) h
50 Grain orientation (250.1, 32.4, 6.1, R11=0.4)
Grain orientation (257.4, 30.3, 46.6, R11=0.25)
0 Il Il Il Il Il Il
0 0.02 0.04 0.06 0.08 0.1 0.12

Strain11
Figure 3.2 — Comportement en traction oi1-€11 pour différentes orientations obtenu
par le code Simula+ [1] considérant un état de déformation homogéne dans le volume

du grain
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étre qualifiée de moyenne. Une variante est en fait une discontinuité de déplacement
de forme plane qui se propage. La forme et 'emplacement précis de ces disconti-
nuités ne sont pas reproduits. Il sera donc possible de reproduire les hétérogénéités
a I’échelle du multicristal, mais les hétérogénéités a une échelle inférieure, dans les

grains, pourront étre faussées.

3.3 Implantation de la loi de comportement locale
de PAMF dans Aaqus®

La loi de comportement du monocristal a été implantée dans le code de calcul
par éléments finis Aaqus® via la routine UMAT. Cette derniére peut se substituer
aux lois de comportement pré-intégrées. La routine utilisée pour simuler la réponse
du matériau permet de calculer aux points de Gauss de chaque élément fini, pour un
incrément de chargement imposé, les contraintes et les variables internes ainsi que les
opérateurs tangents cohérents. Ces derniers sont exploités afin d’actualiser la matrice
de rigidité de chaque élément fini. Le code détermine par la suite la matrice de
rigidité globale et vérifie la forme faible de I’équilibre de la structure. Les opérateurs
tangents sont déduits de la loi de comportement thermomécanique monocristalline
décrite dans la section précédente. Ces opérateurs prennent en compte I’histoire
du chargement par leur dépendance par rapport a la contrainte et aux variables
internes. Le passage d’une formulation en vitesse a une formulation incrémentale est
effectué en utilisant la technique d’intégration explicite d’Euler. Ces opérateurs sont

explicités par les deux modules locaux suivants:

DDSDDE;ju = 572

DDSDDT;; = 257

Ao;; est un tenseur d’ordre 2 traduisant I'incrément de contrainte calculé en fonc-
tion de I'accroissement de déformation Agy,; (estimé a chaque pas de calcul) et de
Iincrément de la température AT. L’état de contrainte est alors réactualisé & chaque
pas de calcul (k) en fonction des incréments de déformation et de température, en
actualisant également les variables internes (fractions volumiques de martensite).
Afin de vérifier la technique d’implantation, des simulations numériques ont été
effectuées dans le code éléments finis Aaqus® en utilisant un seul élément fini avec

un chargement homogeéne et avec le code Simula+ [1]| en utilisant I’hypothése de
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déformation homogéne dans le grain. I.’élément fini utilisé avec UMAT est solide,
tridimensionnel, isoparamétrique, a interpolation linéaire et a intégration sélective
(intégration compléte de la partie déviatorique et intégration réduite de la partie
hydrostatique). La Figure 3.3 présente les résultats obtenus pour un monocristal
Cu-Al-Be. Une légere différence est observée entre les résultats. Cette différence
peut étre die au choix des conditions du chargement qui sont 1égérement différentes
dans les deux cas. Cette figure prouve que le comportement du monocristal est bien

décrit.

400

350 l 1

300 b

250 b

2001 :_=——J 1

150 4

Contrainte11 (MPa)

100 i

50 Abaqus i

= Simula+

0 0.02 0.04 0.06 0.08 0.1 0.12 0.14
Déformation 1

1

Figure 3.3 — Comportement en traction o11-€11 obtenu par le code Simula+ [1] consi-
dérant un état de déformation homogéne dans le volume du grain (en rouge), et par

le code élément fini Aaqus® (en noire)

3.4 Modélisation par éléments finis du comporte-

ment d’un multicristal en AMF

La forme originale de ’échantillon est présentée dans la Figure 3.4.a. Seule la
partie centrale de 1’échantillon est modélisée, Figure 3.4.b. Le choix de ce maillage
"partiel" correspond a notre volonté d’éviter la zone proche des rayons de raccorde-

ment, lieu de potentielles concentrations de contraintes. Les conditions aux limites
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de la partie modélisée devront étre adaptées pour reproduire au mieux le charge-
ment réel de la zone modélisée. Ce point est développé dans le paragraphe suivant.
Le domaine étudié comporte 65 grains. Ces grains traversent 1’épaisseur avec des
frontiéres perpendiculaires aux deux surfaces. Les dimensions de la partie maillée

sont : 8,34 mm de longueur, 2,76 mm de largeur pour une épaisseur de 0,27 mm.

42

25

(c) Forme des grains et conditions aux limites

Figure 3.4  Eprouvette, microstructure et modéle élément fini du multicristal

Afin de simuler le comportement thermomécanique de ce multicristal a gros

grains, il n’est pas possible de considérer un milieu homogéne équivalent. L’éprou-



88 Chapitre 3 : Dialogue calcul numérique / expérience

vette ne constitue pas un volume élémentaire représentatif du comportement du
matériau. Il est donc nécessaire de prendre en compte la forme et I'orientation cris-
tallographique de chaque grain. Le modéle géométrique des grains est construit a
partir de la caractérisation expérimentale. L’orientation cristallographique de chaque
grain a été obtenue expérimentalement.

Le maillage de chaque grain est constitué d’éléments cubiques (C3D8) et tétra-
édriques (C3D6) isoparamétriques & interpolation linéaire: Figure 3.5. Ils utilisent
une méthode d’intégration sélective (Intégration compléte de la partie déviatorique
et réduite de la partie hydrostatique). Trois éléments sont introduits suivant ’épais-
seur. [’échantillon est maillé avec 12294 éléments. Le chargement est effectué a
température constante. Seul le comportement superélastique est exploité. Plusieurs
itérations ont été effectuées afin d’aboutir & ce modéle géométrique optimum en

terme de rapport précision-temps de calcul.

Figure 3.5 — Maillage adopté (éléments de type C3D8 et C3D6), 12294 éléments

3.4.1 Paramétres matériau de 1’alliage & base de cuivre

Le multicristal est fabriqué avec un alliage de Cu-Al-Be. Les caractéristiques
matériau issues de la littérature sont données dans le Tableau 3.1. Les paramétres
cristallographiques des variantes de martensite ainsi que leur matrice d’interaction

sont décrits dans la thése de Niclaeys [96].
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B (MPa/°C) Ms(°C) Af (°C) g
0.2 -85 - 70 0.23
Coefficient de compatibilité (H1) Coefficient d’incompatibilité (H2)
/350 p /70

Tableau 3.1 — Paramétres matériau [33, 69, 96/, p est le paramétre de cisaillement

Constantes élastiques
On considére que la structure cubique de ’AMF Cu-Al-Be est identique dans les
deux phases, I'austénite et la martensite. Trois constantes élastiques caractérisent

ce comportement élastique linéaire a symétrie cubique : Tableau 3.2.

C’H(GPa) Ou(GPa) O44(GP&)
142,38 124,1 95,24

Tableau 3.2 Constantes élastiques dans le repére local du réseau cristallin [70]

Orientations cristallographiques et facteurs de Schmid
Les orientations cristallographiques de tous les grains ont été déterminées par la

technique EBSD, les résultats ont été présentés dans le chapitre précédent.

3.4.2 Conditions aux limites (CL)

Seule la partie centrale de I'éprouvette est simulée. Ses extrémités sont assez éloi-
gnées de la zone maintenue dans les mors par I'intermédiaire desquels est imposé le
déplacement. Ceci nous a amené a envisager deux types de conditions aux limites.
Dans un premier temps, des conditions aux limites homogénes en déplacement sont
appliquées. Il s’agit d’un déplacement dans la direction longitudinale uniforme ap-
pliqué sur le bord droit de la région simulée ; I'autre bord est bloqué dans la méme
direction. Il est connu que ce type de conditions aux limites peut mener & des ré-
sultats numériques assez éloignés de ce qui est observé expérimentalement. C’est
pourquoi, dans un deuxiéme temps, afin d’approcher au mieux les conditions d’es-
sal, les conditions aux limites appliquées sont celles mesurées aux extrémités de la
zone simulée. Cela permet de prendre en compte d’une certaine maniére l'interaction
des grains voisins, proches de la zone simulée, mais en dehors de celle-ci. Les champs
de déplacements mesurés en surface par corrélation d’images sont appliqués sur les

deux bords de la partie simulée.
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3.4.2.1 Conditions aux limites homogénes

Dans la direction longitudinale, un déplacement uniforme est appliqué sur ’en-
semble des noeuds appartenant a la section droite située a un des bords de la partie
simulée de I’échantillon. L’évolution de ce déplacement en fonction du temps est
imposée comme linéaire. Dans ce cas, nous considérons en quelque sorte que le dé-
placement imposé correspond au déplacement des mors mesuré par le capteur de
déplacement lors de ’essai de traction. Les noeuds appartenant a la section située a
I'opposé sont bloqués dans la méme direction. Afin d’éviter le mouvement de corps
rigide, les déplacements dans la direction transverse et le long de 1’épaisseur sont blo-
qués pour un seul nceud, choisi sur I'une des sections. Si 'on utilise des conditions
aux limites homogénes, les grains situés a proximité de ces bords ne pourront pas
étre pris en considération lors de I'analyse des phénomeénes locaux, car leur réponse
mécanique est influencée par des conditions aux limites non réalistes [119]. Avec ce
type de conditions aux limites, les sections extérieures restent planes au cours du
chargement. En réalité, elles devraient gauchir si on tient compte de 'effet des grains

voisins en dehors de la zone modélisée.

3.4.2.2 Conditions aux limites expérimentales

Dans ce cas, deux déplacements non-uniformes sont appliqués sur chacune des
deux sections. Les déplacements imposés sont dans les directions 1 et 2 (direction
de chargement et direction transversale respectivement). Le déplacement imposé est
toujours supposé uniforme dans l'épaisseur. Les déplacements dans le plan (1,2)
des deux bords (gauche et droit) de la partie simulée ont été obtenus expérimen-
talement par corrélation d’images a partir de 1’état final de 'essai 2. Ceux-ci sont
alors appliqués comme conditions aux limites. Les positions des noeuds du maillage
ne correspondent pas nécessairement aux points de mesures. En conséquence, une
interpolation linéaire est effectuée entre les points de mesure afin d’obtenir les dépla-
cements a 'emplacement des nceuds des deux bords. Afin d’éviter le déplacement de
corps rigide, un seul nceud est fixé dans la direction de I’épaisseur (3). Par I'applica-
tion du déplacement expérimental en chaque nceud des deux bords (gauche et droit),
il est possible de tenir compte de I'effet des grains voisins sur le comportement de la
partie maillée. La variation dans le temps des conditions aux limites expérimentales

est une nouvelle fois supposée linéaire.
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Afin d’étudier I'intérét de 'application des conditions aux limites expérimentales,
nous analyserons dans le paragraphe suivant les résultats obtenus par 'application

des deux types de conditions aux limites, expérimentales et homogénes.

+1.800e+03
+1.65de+07
+1.5908e+07
+1.362e+07
+1.217e+07
+1.071e+07
+0.260e+02
+7.702e+02
+5.303e+02
+4.875e+02
+31.417e+02
+1.058e+02
+5.000e+01

(b) Conditions aux limites homogeénes

Figure 3.6  Comparaison de la contrainte de Von Mises (déformation globale Ey; =

0.8%)

Les Figures 3.6 et 3.7 présentent la comparaison de la contrainte de Von Mises
et de la répartition de la transformation martensitique calculées avec les deux types
de conditions aux limites pour un méme déplacement moyen imposé. La premiére
simulation utilise le gradient de déplacement expérimental mesuré par corrélation
d’images, alors que la deuxiéme, utilise les conditions aux limites homogeénes en dé-
placement. Ces résultats montrent 'importance de choisir des conditions aux limites
correctes, car il est évident que les conditions aux limites choisies ont une influence
significative sur la distribution des contraintes de von Mises et par conséquent sur
le développement de la transformation martensitique et cela pas seulement prés des

bords ou sont imposés les déplacements.

Les Figures 3.8 et 3.9 présentent la comparaison entre le comportement global et

la fraction martensitique globale obtenues par application des deux conditions aux
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(b) Conditions aux limites homogénes

Figure 3.7 — Comparaison de la transformation martensitique (déformation globale
E1 = 0,8%)
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Figure 3.8 — Influence des conditions aux limites sur le comportement global
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Figure 3.9 — Influence des conditions auz limites sur la fraction martensitique global
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Figure 3.10 — Influence des conditions aux limites sur la fraction martensitique dans

les grains 13 et 28



94 Chapitre 3 : Dialogue calcul numérique / expérience

limites. La Figure 3.10 concerne la comparaison de la fraction martensitique dans
les grains 13 et 28. Les figures montrent un écart entre les résultats au cours du

chargement, cette variation augmente quand le chargement progresse.

Les conditions aux limites (CL) homogénes et les conditions aux limites expéri-
mentales donnent des champs de contrainte d’autant plus différents que I’on regarde
ce qui se passe pres de la zone ol sont imposées les conditions aux limites. En outre,
les CL expérimentales donnent des résultats de transformation martensitique sem-
blables qualitativement aux résultats expérimentaux, ce qui n’est pas le cas avec
les conditions aux limites homogénes. Pour plus de détails, on pourra se référer au

paragraphe 3.6 "comparaison qualitative".

3.5 Analyse des résultats numériques

Cette section présente les résultats obtenus en appliquant les conditions aux li-
mites dites expérimentales. Le méme gradient de déplacement mesuré a été appliqué
tout au long du chargement, mais un "facteur d’amplification" a été appliqué aux
déplacements mesurés. Nous sommes intéressés par 1’évolution de la transformation

martensitique dans le multicristal.

La Figure 3.11 présente 1’évolution de la fraction volumique locale totale de mar-
tensite pour trois niveaux de chargement sur la face supérieure de I’éprouvette. Cette
fraction est obtenue comme la somme des fractions volumiques de toutes les variantes
activées au point d’intégration considéré. Le modéle permet une assez bonne des-
cription des phénomeénes expérimentalement observés. La transformation se propage
du grain ou le coefficient de Schmid est le plus élevé vers les autres grains moins
biens orientés (11, 12, 13, 20, 26, 28). La transformation se développe avec princi-
palement une bande de localisation regroupant des grains bien orientés par rapport
a la direction du chargement (Ry; > 0,4), Figure 3.11.a. Pour un chargement plus
élevé, Figure 3.11.c, plusieurs bandes de localisation sont apparues afin de mieux
accommoder les déformations au niveau de ces grains. On observe une saturation de
la transformation suivant une bande regroupant les grains biens orientés. D’autres
grains demeurent quasi-élastiques (grain 23, 24, 29 et 35). Il s’agit des grains les
moins bien orientés par rapport a la direction du chargement. Ils ont une fraction

volumique de martensite trés faible. Il s’agit d’une localisation de la transforma-
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tion empéchant d’exploiter de maniére optimale le multicristal. D’otu la nécessité, en
fonction de I'application recherchée, d’optimiser 'orientation cristallographique des

différents grains et la géométrie de la piéce.
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Figure 3.11 — Evolution de la transformation martensitique pour 3 niveaux de charge-
ments, (a): déformation globale Ey; = 0,8% , (b): déformation globale Eyy = 1,4%,
(c) : déformation globale Ey; = 2%

La Figure 3.12 montre I’hétérogénéité des déformations suivant I’épaisseur du
multicristal. La face supérieure du volume représenté, correspond a la surface libre
de I'éprouvette. L’hétérogénéité et I’anisotropie des déformations engendre ce qu’on

appelle "un effet peau d’orange": ondulation de la surface libre. Cet effet peau
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d’orange peut engendrer des erreurs supplémentaires sur les déformations mesurées

dans le plan.

Figure 3.12 — Déformée du multicristal pour une déformation globale Eyy = 2%

(facteur d’amplification 2,5) : Description des modulations de la surface libre

Intéressons nous parallélement au comportement global du multicristal et a ce
qui se passe dans ses différents grains.

Le comportement global du multicristal est représenté par sa courbe contrainte
globale - déformation globale Figure 3.8. La contrainte globale est calculée a partir
de la résultante des réactions aux nceuds d’une section, dans la direction de charge-
ment. La déformation globale est obtenue & partir de la moyenne sur la section des

allongements dans la direction de chargement.

La Figure 3.9 représente la fraction volumique totale de martensite dans le mul-
ticristal en fonction de la déformation globale: ’évolution est quasi linéaire. Afin de
mieux comprendre ’évolution de la transformation dans chaque grain, la fraction
volumique de martensite par grain est tracée en fonction de la déformation globale
du multicristal (Figure 3.13). Les observations évoquées précédemment sont confir-
meées par cette figure: la fraction volumique présente généralement une valeur plus
élevée dans les grains les mieux orientés par exemple dans les grains 13, 20, 21, 22,
28. La localisation de la transformation se situe dans les grains les mieux orientés. Il
est & noter que pour une déformation globale d’environ de 1 %, quelques grains ont
un taux de transformation martensitique proche de 20 % (par exemple les grains 8,
13, 20, 22, 26 et 28), tandis que d’autres restent dans un état austénitique (grain 23,
24, 29, 33, 35, 36, 43 et 56).

Enfin, si la fraction volumique de martensite dans le multicristal est d’environ
15 % pour une déformation globale Ey1=2 % (Figure 3.9), elle est proche de 50 %
dans les grains 8, 13, 20, 22 et 26. Le Tableau 3.3 donne la fraction de martensite pour

chaque grain du multicristal par ordre décroissant pour cette déformation globale
Ei=2%.
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Grain Fraction Grain Fraction Grain Fraction Grain Fraction Grain Fraction

20 052 11 0,31 52 0,16 2 0,08 31 0,02
26 0,51 25 0,27 63 0,15 15 0,08 60 0,02
13 0,50 4 0,25 17 0,15 21 0,08 34 0,02
29 048 3 0,24 49 0,14 30 0,07 37 0,01
8 048 57 0,21 1 0,13 32 0,06 44 0,01
28 0,45 51 0,20 39 0,12 38 0,05 43 0,01
18 0,43 47 0,20 48 0,12 58 0,05 36 0,01
9 0,39 41 0,20 16 0,12 42 0,05 56 0,01
19 038 55 020 59 0,12 61 0,04 33 0,01
12 0,35 64 0,19 54 0,11 27 0,04 23 0,00
5 033 65 0,19 14 0,11 45 0,04 24 0,00
40 032 7 0,17 6 0,00 50 0,03 29 0,00
62 0,31 53 0,16 10 0,08 46 0,03 35 0,00

Tableau 3.3 — Fraction volumique de martensite pour chaque grain pour une défor-

mation globale Ev1 = 2%, par ordre décroissant

Le comportement de chaque grain au cours de la transformation du multicristal
est observé par l'intermédiaire des variations de la contrainte équivalente de Von
Mises en fonction de la déformation équivalente de Von Mises. Ces contraintes et
déformations sont obtenues a partir de la moyenne sur tous les éléments appartenant
a un grain donné.

Pour les quelques grains d’orientations cristallographiques assez proches, la pente
de la partie pseudoélastique du comportement est quasi-identique, par exemple les
grains 9, 13, 15, 17. etc. On observe une déformation assez faible dans quelques
grains, (par exemple: les grains 29, 33, 36, 44 et 46) méme s'ils sont bien orientés
par rapport a la direction du chargement. Ceci est lié aux effets de I'orientation des

grains voisins.

3.6 Comparaison qualitative

La Figure 3.15 présente une comparaison entre les résultats expérimentaux et
le calcul numérique effectué en appliquant les conditions aux limites mesurées ex-
périmentalement par corrélation d’images. Cette fois se sont les valeurs réelles des

déplacements qui sont appliquées, sans facteur d’amplification.



100 Chapitre 3 : Dialogue calcul numérique / expérience

+5.000e-01
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+1.42%=2-01
+7.143e-02
+0, 000400

(b) Observation expérimentale

Figure 3.15 — Carte de transformation martensitique : confrontation qualitative entre
les résultats expérimentaux et les résultats de la simulation avec les déplacements

mesurés (déformation globale Ey; = 0,8%)

On constate que, la localisation des bandes de transformation obtenues avec le
calcul par EF est semblable a celle observée expérimentalement. Les conditions aux
limites expérimentales respectent davantage les interactions locales des grains situés
sur les bords de la partie maillée. Elles permettent également de simuler de fagon plus
réaliste le comportement global du multicristal par I'intermédiaire des interactions

entre les grains.

3.7 Comparaison entre variantes de martensite ac-
tivées lors d’un calcul numérique et observées

expérimentalement

Dans un monocristal cubique centré, 24 variantes sont susceptibles de s’activer.
Elles sont caractérisées par des plans d’habitat et le plan de cisaillement d’orienta-
tions différentes, mais équivalents du point de vue cristallographique. En ’absence

de contraintes, ’activation de ces variantes est a priori équiprobable. Les variantes se
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forment de facon & accommoder localement les déformations. ’objet du paragraphe
suivant est de comparer les variantes de martensite activées lors d’un calcul numé-
rique avec les variantes observées expérimentalement dans quelques grains pour un
niveau de déformation globale de 0,8 %. Pour cela, 4 grains sont choisis, ces grains
sont (13, 20, 26 et 28), ils sont situés dans la bande de transformation observée,
Figure 3.15.
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G13,V8ou V15

G13, Vi3 ou V6

G20, V8

G20, V15

G26, V13

G26, V8

G28,V8

G28,V13

Figure 3.17 — Identification des variantes observées lors d’un essai de traction pour

une déformation globale Ev1 = 0,8%




Facteur de Schmid
Angle mesuré (°)

Angle calculé (°)

Grain 20
variantes

Facteur de Schmid
Angle mesuré (°)

Angle calculé (°)

Grain 26
variantes

Facteur de Schmid
Angle mesuré (°)

Angle calculé (°)

Grain 28
variantes

Facteur de Schmid
Angle mesuré (°)

Angle calculé ()

0.46 047 048 046 0.46
60 86 60 86 /
62 83.5 29 83.5 45.9

6 8 13 15 18
0.47 048 048 047 047

/ 85 / 82 /
68.94 85.16 71.62 81.78 46.6

8 13 20 21 23
0.47 049 041 043 0.39

.19 / /
7017 75.63 63.76 30.46 30.87

8 13
045 0.44
46 74
45.68 72.85
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Grain 13
variantes 6 8 13 15 18 20 21 23

0.49 049 0.46

/ / /
52.3 43.87 47.6

20 21 23
0.48 048 0.48

/ / /
48.57 43.51 45.07

Tableau 3.4 — Angles mesurés et calculés, facteur de Schmid pour les variantes ac-

tivées lors du calcul numérique
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La Figure 3.16 représente la fraction volumique des variantes de martensite ac-
tivées numériquement dans les grains 13, 20, 26 et 28 pour une déformation globale
E11=0,8 %. La Figure 3.17 représente les variantes observées en microscopie sur la

zone contenant les grains 13, 20, 26 et 28 lors d’un essai de traction.

Le Tableau 3.4 donne le facteur de Schmid par rapport a la direction de charge-
ment pour les variantes activées numériquement et I’angle calculé entre la trace des
variantes dans le plan d’observation et la direction du chargement. Pour les variantes

observées lors de I’essai I’angle est mesuré par rapport a la méme référence.

Dans le grain 28, deux variantes principales sont activées. Le calcul numérique
donne des fractions de martensite particuliérement importantes pour les variantes
8 et 13. Sur le plan expérimental, I’observation montre I’existence de ces deux va-
riantes. La mesure des angles (Tableau 3.4) a permis de confirmer Iexistence des

variantes 8 et 13.

Nous nous concentrons maintenant sur le grain 13. Lors du calcul numérique,
8 variantes ont été activées: 6, 8, 13, 15, 18, 20, 21 et 23, (Figure 3.16). Le Ta-
bleau 3.4 montre que quelques variantes ayant des facteurs de Schmid du méme
ordre de grandeur, peuvent laisser des traces d’orientations voisines (mémes angles
formés entre les variantes et le bord horizontal de I’échantillon). Ceci peut se traduire
par une activation de plusieurs variantes dans le grain 13 sans qu'’il soit possible de
les distinguer entre elles. On propose de classifier ces variantes en quatre groupes.
Le premier groupe contient les variantes 6 et 13, le second contient les variantes 8 et
15, le troisiéme contient les variantes 18 et 21, et le dernier contient les variantes 20
et 23. Sur le plan expérimental, on observe deux "ensembles" de variantes activées
(Figure 3.17). Les angles mesurés expérimentalement montrent que ces variantes
peuvent appartenir aux deux premiers groupes précédemment définis. Les variantes
des troisiéme et quatriéme groupes (variantes 18, 20, 21 et 23) n’ont pas été identi-
fices expérimentalement, malgré leurs facteurs de Schmid importants. Pourtant les
fractions volumiques des variantes 20 et 21 sont du méme ordre de grandeur que
celle de la variante 8. La Figure 3.18 présente la localisation des variantes activées
lors du calcul numérique sur la face avant de 1'éprouvette (face observée). La Fi-
gure 3.19 présente la seconde face de I'éprouvette. Une comparaison des résultats
met rapidement en évidence que les fractions d’'une méme variante peuvent étre sen-

siblement différentes d’'une face a 'autre : variante 15 dans le grain 13, par exemple.
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Les variantes 15 et/ou 8 et 13 et/ou 6 ont été observées expérimentalement sur la
face avant. Malheureusement, nous n’avons pas vérifié si ces variantes étaient pré-
sentes sur I'autre face. L’épaisseur de I'éprouvette étant faible, nous pensons que les

variantes traversent de part en part I’éprouvette.

Dans le grain 20 deux variantes avec des angles quasiment opposés sont visibles.
Ces variantes peuvent correspondre aux 8 et 15. Aucune autre variante n’a pu étre
observée. Pour les variantes (6 et 20), les fractions calculées sont du méme ordre
de grandeur que celle de la variante 15. La variante 8 est observée sur une zone
trés petite, proche du joint avec le grain 13 et tres prés de l'extrémité des variantes
existantes dans le grain 13. Le plan de la variante n’est pas perpendiculaire aux
deux surfaces libres de I'éprouvette. Son orientation dépend de D'orientation cris-
tallographique du grain par rapport a la direction de chargement. L’intersection de
la variante avec chacune des deux surfaces libres n’est donc pas au méme endroit.
Les Figures 3.18 et 3.19 présentent la localisation des variantes activées lors du
calcul numeérique sur les deux faces de I'éprouvette.

Dans le grain 26, plusieurs variantes sont activées, deux variantes distinctes fai-
sant un angle voisin mais de signes opposés avec le bord de I'éprouvette ont été
observées. Les angles mesurés sont proches de ceux que doivent faire les variantes 8
et 13 ayant les coefficients de Schmid les plus élevés. Aucune autre variante n’a été
observée, bien que la fraction volumique de la variante 21 soit du méme ordre de
grandeur que celle de la variante 13. Les Figures 3.20 et 3.21 montrent la localisation

des différentes variantes activées dans le voisinage de ce grain.
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Figure 3.18 — Fraction volumique de martensite des variantes activées numérique-
ment dans les grains 18 et 20 pour une déformation globale E1; = 0,8% au niveau

de la face avant (observée erpérimentalement)
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Figure 3.19 — Fraction volumique de martensite des variantes activées numérique-
ment dans les grains 13 et 20 pour une déformation globale E1; = 0,.8% au niveau

de la face arriere
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Figure 3.20 — Fraction volumique de martensite des variantes activées numérique-
ment dans le grain 26 pour une déformation globale E1, = 0,8% au niveau de la face

avant (observée expérimentalement)
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Figure 3.21 — Fraction volumique de martensite des variantes activées numérique-
ment dans le grain 26 pour une déformation globale E1; = 0,8% au niveau de la face

arriere
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3.8 Conclusion

Dans ce chapitre nous avons détaillé le dialogue entre calculs et expériences. Nous
avons vu d’une part comment ’expérience nous a fournis certains renseignements
indispensables a la simulation du comportement du multicristal et d’autre part, dans
quelle mesure 'expérience a pu étre reproduite par simulation. Nous nous sommes
pour l'instant contentés de comparaisons plutdt qualitatives entre expérience et si-

mulation.

Les formes des grains observées en microscope optique ont été reproduites sur le
maillage éléments finis. Un seul grain a été considéré dans I’épaisseur : la géométrie
des grains est la méme dans toute I'épaisseur. L’orientation cristallographique de
chaque grain, mesurée par EBSD, a été introduite dans la loi de comportement lo-
cal. Les autres parameétres de la loi de comportement sont conformes a la littérature.
Une étude sur I'importance du choix des conditions aux limites a été présentée. Deux
types de conditions aux limites ont été appliquées : des conditions aux limites homo-
génes et des conditions aux limites dites expérimentales et résultant des mesures par
corrélation d’images. Les résultats montrent les avantages qu’il y a a appliquer les
conditions aux limites expérimentales. Les résultats de la simulation s’approchent
alors incontestablement davantage des observations expérimentales. Ceci s’explique
par la petite taille de I’échantillon : le volume simulé n’est pas représentatif du com-
portement moyen du matériau. Les hétérogénéités du comportement ne peuvent étre
négligées, méme au niveau de la prise en compte des conditions aux limites, surtout

si on veut regarder prés des zones ou sont appliquées ces conditions aux limites.

Il est & noter que les résultats numériques obtenus sont calculés sur la base de
paramétres issus de la littérature [69,96]. Afin d’affiner ces résultats numeériques, les
parameétres du matériau doivent étre identifiés & partir d’une base de données expéri-
mentales. Etant donné qu’expérimentalement, nous n’avons pas accés a la contrainte
locale, il est difficile de comparer les comportements expérimental et numérique local

d’un grain.

Cependant, pour une analyse plus fine des résultats obtenus par simulation et leur
comparaison avec les mesures de champs, il ne faut pas oublier un certain nombre

d’hypothéses. En particulier, n’oublions pas que nous avons utilisé une évolution
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des conditions aux limites linéaire en fonction du temps et uniforme suivant 1’épais-
seur. Ces hypothéses, fortement restrictives, ont montré leurs limites en générant un
comportement inapproprié avec ’apparition d’'un champ de contraintes transversales

non négligeables |65].

La Figure 3.22 présente les variations suivant la largeur des deux déplacements
mesurés aux limites de la zone maillée. Ces déplacements ont été calculés sur deux
essais différents et deux niveaux de chargement eux-aussi différents. Ces résultats
obtenus, ne permettent pas de séparer les effets éventuellement dus & une variation
avec le chargement global du gradient de déplacement et les effets dus a une diffé-

rence dans la mise en place de I’échantillon (mouvement de corps rigide).

U1 : deéplacement suivant la direction longitudinale (1)
T2 : déplacement suivant la direction transversale (2)
L - —u
—-——L2
—
———u2

_‘--n‘--——
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Déplacermnent

— & 0,113 mm de déplacement imposé, essais
——& 0,230 mm de déplacement impose, essai2

o
- T Y

b

Largeur de 'éprouvette

Figure 3.22 — Profil des conditions aux limites expérimentales dans la largeur pour

deuz niveaux de chargement sur deux essais différents

Malgré nos hypothéses, les résultats numériques obtenus par le modéle développé
dans ce chapitre sont qualitativement proches de ceux obtenus expérimentalement.
Dans le but de valider le modéle, une confrontation plus poussée entre les résultats
numériques et les résultats expérimentaux est nécessaire. Les paramétres régissant
la loi de comportement utilisée pourraient ainsi étre validés. Dans cette optique, une
technique d’identification basée sur ’erreur en relation de comportement est décrite

dans le chapitre suivant et est appliquée dans le cas 2D pour un matériau orthotrope.



111 Chapitre 4 : Identification par la méthode de l'erreur en relation de comportement

Chapitre 4

Identification par la méthode de

I’erreur en relation de comportement

Sommaire
4.1 Introduction . .. ... ... ... ... 0., 111
4.2 Principe de ’erreur en relation de comportement . . . . 113

4.3 Identification par minimisation de I’erreur en relation
de comportement en élasticité . . . . .. ... .00 ... 116

4.4 Application a I’identification d’un comportement ortho-

trope élastique . . . . .. .. ... Lo oo 119

4.4.1 Formulation du probléme d’identification . . . . . . . .. 119
4.4.2 Résolution du probléme inverse . . . . . . . ... ... .. 122
4.4.3 Analyse de sensibilité . . . ... ... 0L 124
4.4.4 Validation numérique de la procédure d’identification . . . 124
4.4.5 Convergence spatiale . . . . . .. ... 127
4.4.6 Sensibilité de la procédure aux valeurs initiales . . . . . . 130
4.4.7 Etude de sensibilité a un bruit de mesure simulé . . . . . 130

4.5 Conclusion. . . . . . . Lo e 142

4.1 Introduction

Les méthodes d’identification inverse exploitant la richesse des mesures de champs

cinématiques ameénent le mécanicien a concevoir de nouvelles configurations d’essais
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mécaniques. Celles-ci utilisent des éprouvettes de géométrie complexe sollicitées par
des chargements « simples ». [.’idée consiste a concevoir et a optimiser des mon-
tages, des géométries et des trajets de chargement afin de solliciter « I’éprouvette —
structure » en générant des champs de contraintes hétérogénes dans I’espace et dans
le temps. Les essais hétérogénes sont généralement non standards et sont optimisés
en vue d’améliorer I'identification des paramétres régissant la loi de comportement.
Il serait alors possible d’identifier des lois de comportement complexes en exploitant
un nombre réduit d’essais. Outre les difficultés inhérentes a la mise en ceuvre de me-
sures de champs, ’exploitation quantitative de ces mesures, a travers une approche
inverse, constitue un verrou scientifique important. Dans ce sens, le probléme d’iden-
tification consiste donc a définir une fonction objectif régularisée, souvent choisie de
type "moindres carrés" par commodité. Les techniques fondées sur la minimisation
de fonctions objectif de ce type présentent l'avantage de la flexibilité [10]. Elles
permettent en particulier de traiter des mesures d’origines physiques variées (défor-
mation, déplacement, force...). Elles sont en revanche assez "aveugles" au sens ot la
définition de la fonction objectif repose sur un choix arbitraire et parfois peu phy-
sique de distance (I'écart entre la grandeur mesurée et celle calculée). C’est pourquoi,
il peut étre intéressant de proposer d’autres fonctions objectifs & contenu physique
plus fort regroupant des grandeurs mesurées et des parameétres intrinséques du ma-

tériau a identifier telle que I’erreur en relation de comportement [10,27,37|.

Ce chapitre constitue une contribution au développement théorique de stratégies
d’extraction de paramétres inconnus caractérisant le comportement élastique d’un
matériau orthotrope. Ces stratégies sont basées sur des approches inverses du fait de
I’absence de formulations directes entre les champs cinématiques et les sollicitations
appliquées. Une technique inverse fondée sur une approche variationnelle est utili-
sée pour l'identification des paramétres du comportement élastique d’un matériau
orthotrope. Celle-ci est basée sur la minimisation d’'une norme énergétique formulée
par l'erreur en relation de comportement [10,27]. I’erreur en relation de compor-
tement est reformulée de fagon a introduire ’écart entre le champ de déformations
théoriques et les déformations expérimentales obtenues par une technique de mesure
de champs cinématiques [10]. L’identification des paramétres du comportement est
effectuée par une minimisation d’une fonction objectif. Le probléme d’identification
est défini comme un probléme mal posé. En effet, la loi de comportement ne tient pas

compte nécessairement des conditions aux limites. Afin de régulariser ce probléme,



113 Chapitre 4 : Identification par la méthode de l'erreur en relation de comportement

cet manque d’informations sur les bords est quantifié et ajouté a la fonction objectif.

La méthode de Levenberg-Marquardt [66,125] est utilisée pour la résolution du
probléme inverse. Cette derniére nécessite le calcul d'une matrice traduisant la sen-
sibilité des variables mesurées aux parameétres de la loi de comportement a identifier.
Plusieurs méthodes existent dans la littérature pour calculer cet opérateur de sen-
sibilité. Parmi ces méthodes on peut citer les méthodes analytiques directes [43| ou
la méthode de 1'état adjoint [122]|. Certains auteurs [38] proposent une technique
mixte basée sur les méthodes semi-analytiques utilisant conjointement la méthode
des différences finies pour la différentiation numérique et un calcul analytique. Dans
ce travail, le choix s’est porté sur la méthode des différences finies pour le calcul de
la sensibilité. Cette méthode permet au modéle inverse d’étre couplé a un code de

calcul par éléments finis. Le code Aaqus® est utilisé pour résoudre le probléme direct.

La procédure d’identification est illustrée pour un comportement élastique d’'un
matériau orthotrope. Dans ces conditions, nous avons testé la robustesse de la tech-
nique sur quatre configurations d’essais. Les essais hétérogénes sont concus afin de
comparer 'identification des parameétres régissant la loi de comportement et afin de
choisir les meilleurs résultats. [.’analyse de l'identifiabilité est menée sur la base de
la comparaison de la stabilité des valeurs identifiées par rapport au choix du jeu de
parameétres initiaux et sur la robustesse quant au traitement des données expérimen-
tales bruitées. Deux types de bruit simulant les erreurs de mesures ont été testées:

un bruit blanc aléatoire et un biais uniforme.

4.2 Principe de l'erreur en relation de comporte-

ment

Le probléme mécanique est discrétisé classiquement par la méthode des éléments

finis en déplacement. Pour évaluer la qualité d’un calcul éléments finis, il faut définir :
LLa notion d’erreur,
— La mesure de cette erreur.

La définition méme de 'erreur est intimement liée & la définition de la notion
de solution approchée. Dans le cadre des méthodes d’éléments finis en déplacement,

le champ de déplacement joue un role privilégié et 'erreur sur le déplacement est



114 Chapitre 4 : Identification par la méthode de l'erreur en relation de comportement

définie par la différence entre la solution exacte du probléme et la solution approchée
calculée par la méthode des éléments finis. Il est possible d’en déduire une erreur
sur les contraintes ou sur d’autres grandeurs. Le probléme de référence repose sur

un partitionnement des équations en deux groupes:

— Les conditions d’admissibilité : les équations de liaison, les équations d’équilibre

et les conditions aux limites,

— La relation de comportement :
o=0C:¢e(u) (4.1)

Avec :
o est le tenseur de contrainte,
¢ est le tenseur de déformation associé au vecteur de déplacement wu,

C est le tenseur d’élasticité de la structure.

La relation de comportement a en effet un statut particulier dans la pratique, elle
est souvent la moins fiable des équations du probléme. Aussi, il est naturel d’isoler
cette équation et de faire en sorte qu’une solution approchée déplacement-contrainte
vérifie exactement le groupe d’équations le plus fiable, c’est-a-dire celui des condi-
tions d’admissibilité [76].

D’un point de vue mécanique, ’inconvénient majeur de cette démarche est de
considérer comme approximation du couple exact un couple approché dont la partie
contrainte ne vérifie pas les équations d’équilibre, équations qui constituent pourtant
un des fondements de I’édifice. Cette remarque est a la base de I'introduction de la
notion d’erreur en relation de comportement présentée pour la premiére fois par
Ladevéze [74]. Ainsi, la qualité de 'approximation peut étre appréciée par la facon
dont cette relation de comportement est vérifiée. Pour quantifier cette erreur, des
normes de type énergétique, s’appuyant sur des bases physiques fortes, sont utilisées.
La difficulté, est d’élaborer des solutions approchées admissibles ¢’est-a-dire, vérifiant
exactement les conditions d’admissibilité. Les approximations usuelles, notamment
celles issues de la méthode des éléments finis, ne vérifient pas ces conditions puisque

la contrainte approchée n’est pas en équilibre avec les charges données.



115 Chapitre 4 : Identification par la méthode de l'erreur en relation de comportement

Définition

On définit le couple (uca, 0sa) représentant respectivement le champ de dépla-
cement cinématiquement admissible (CA) et le champ de contrainte statiquement
admissible (SA). Ce couple est la solution exacte du probléme mécanique si et seule-
ment si, il permet de satisfaire la relation de comportement (4.1): 054 = C : e(uca),
SOit UcA = Uey €6 094 = Tey.

Dans le cas ou cette égalité n’est pas satisfaite, ¢’est-a-dire og4 —C' : e(uca) # 0,
le couple (uca, 0s4) est une solution approximative du probléme mécanique. On
appelle alors erreur en relation de comportement ezpc, associée au couple admissible

(uca, osa) [76], la quantité définie en chaque point de la structure € par:

6RDC:O'SA—CZ€(UCA) (4.2)

La quantité g4 — C : £(uca) est donc une grandeur dont la dimension est
homogéne a une contrainte. Elle est choisie pour évaluer la pertinence du couple
(uca, 0sa) et permet de quantifier ’écart a la solution exacte en terme de relation de
comportement. L’erreur en relation de comportement (egpc) présente un avantage
principal : elle fait porter le doute sur la relation de comportement considérée comme
étant la moins fiable en résolvant le probléme mécanique (4.1). Classiquement, on
mesure 'erreur en relation de comportement dans un probléme linéaire, en utilisant
la norme en énergie sur la structure considérée. L’erreur absolue globale est définie
ainsi par:

erpc = [[0sa — C : e(uca)lla (4.3)
Avec:

(| o llo)? = /Q(. : O e)dQ (4.4)
A partir de cette erreur globale, I'erreur relative est définie par:

_ llosa = C:e(uca)llo
HUSA +C: €(UCA)HQ

(4.5)

¢ traduit ainsi une précision permettant d’estimer la pertinence de I’approxima-

tion (uca,0s54) sur la globalité de la structure €.

Il est également facile de définir la contribution a la précision globale d'une partie

E de la structure  (en pratique E sera un élément quelconque du maillage) par:

losa —C :e(uca)lle
= 4.6
5= osa ¥ 0 eluca)a (4.6)
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Remarque

[’erreur en relation de comportement et, plus précisément la norme en énergie de
cette erreur, est un outil trés commode pour introduire les théorémes classiques de
I’énergie potentielle et de 1’énergie complémentaire. Dans la section suivante, nous

détaillons la relation entre les différents termes.

4.3 Identification par minimisation de l’erreur en

relation de comportement en élasticité

Soit une structure €2, constituée d’'un matériau linéairement élastique, homogéne
ou non, et dont on cherche a identifier les caractéristiques élastiques. L’identification
se fait sur la minimisation d’une fonction objectif construite sur la base de 'erreur en
relation du comportement. Considérons la somme des énergies potentielle et com-
plémentaire, pour un couple de déplacement et de contrainte (¢(u),0), en régime
élastique :

(0:C:0)dQ — /m(u.a.n)ds (4.7)

Y(u,0,C) = %/Q(e(u) :Ce(u))d) + %/Q

Une conséquence bien connue des principes variationnels de 1’élasticité montre
que I'on a pour un tenseur d’élasticité C' donné [10]:

C,uréljgs,a; Y(u,0,C) =0 (4.8)

En P'absence des forces de volume, et en tenant compte des conditions aux li-

mites, la fonction ¥ (u,0,C) peut étre réécrite pour des champs de contraintes o

statiquement admissibles (SA) et des champs de déplacements u cinématiquement

admissibles (CA) de fagon a faire apparaitre I’écart en relation de comportement

comme suit :

1

Q/J(UCA,USA,C) = 5 /Q(USA —C: E(UCA)) : C_l : (USA —(C: E(UCA))dQ (49)

Remarque
A partir des équations (4.3), (4.4) et (4.7), la fonction v (u,0,C') peut étre expri-

3

mée par:
1
Y(uca,os4,C) = 56?{DC (4.10)

Cet aspect met en évidence la positivité de 1 (uca,054,C). Cela suggére pour le

probléme d’identification du tenseur de rigidité C' de définir la fonction d’erreur en
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relation de comportement ¥ (uca,054,C) associée aux données (uca, 0ga) du pro-

bléme de la structure ).

En dualisant les conditions d’admissibilité, il est aisé de démontrer que la forme
de la fonction de 'erreur en relation de comportement s’exprime de trois maniéres

différentes, équivalentes. En termes des champs uca, uga [10]:

P(C) = %/Q(U(USA) —o(uca)) : O (0(usa) — o(uca))ds (4.11)
1

P(C) = 3 /Q(e(uSA) —e(uca)) : C: (e(usa) — e(uca))dQ (4.12)

0(C) =5 [ (oluea)n= ) = usa)is (1.13)

ou & est le déplacement connu sur €2 résultant de D'application de 'effort sur-
facique ¢ également connu sur tout d2 (selon le point de vue considéré, le champ
mesuré est donc, soit £ soit ¢). Les différentes composantes de ces trois formes sont
définies comme suit :
uca = & sur €
[C: e(uga)] .n = @ sur 0N

€<USA) = C—l 0S4, O'(uCA> = C : g(uCA)

Les parameétres, définissant le comportement élastique du matériau, peuvent alors
étre identifiés via la minimisation de la fonction de ’erreur en relation de comporte-
ment (C'). Cette minimisation est particuliérement avantageuse dans la direction
des champs de déformations cinématiquement admissibles et celle des champs de
contraintes statiquement admissibles car la fonctionnelle est une somme des éner-
gies potentielle et complémentaire et conduit ainsi a faire intervenir des problémes
classiques d’équilibre élastique de deux types (& déplacements imposés et /ou a forces
imposées).

Ce probléme d’identification est en général mal posé pour les raisons suivantes :

[La redondance des conditions aux limites sur la frontiére de la structure est
responsable le plus souvent de la non existence de la solution, & moins que

les conditions aux limites redondantes soient compatibles avec la relation de
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comportement. Cette compatibilité signifie que les déplacements imposés cor-
respondent aux déplacements obtenus par la résolution du probléme ot ne sont

conservés que les efforts sur une partie de la frontiére [36].

— L’absence de conditions aux limites sur une partie de la frontiére peut amener a
la non-unicité de la solution. Puisque toute condition aux limites en effort ou en
déplacement imposé compléte le probléme en un probléme bien posé admettant
une solution unique, 'absence de conditions aux limites sur une partie de la
frontiére peut étre responsable de la non-unicité de la solution. La prise en
compte de cette partie de la frontiére est donc un probléme délicat [36]. Il
existe des méthodes afin de compléter les conditions aux limites manquantes,
de facon optimale vis-a-vis d’un certain critére. Une technique consiste, par
exemple, a rajouter les erreurs sur des mesures a la frontiére en effort et en
déplacement aboutissant alors a construire un probléme d’identification sous

contraintes.

Le probléme de base est donc défini comme un probléme mal posé: en régle
générale, il n’admet pas de solution. En fait, il en admet une lorsque la loi de com-
portement est compatible avec les conditions aux limites. Afin de bien formuler le
probléme, 'identification consiste en fait a se baser sur une quantification de cette
non-compatibilité des paramétres vis-a-vis des conditions aux limites pour les identi-
fier. Le probléme est donc composé de deux parties : une partie concernant la fonction
de l'erreur en relation de comportement, I'autre concerne les termes de 'erreur de
mesures a la frontiére qui jouent un role de régularisation. Ces termes sont trés im-
portants surtout dans le cas de mesures fortement perturbées. Dans le cadre général
de l'identification des paramétres matériau en élasticité, la formulation du probléme

est comme suit :

Trouver C minimisant la fonction :

2C) =9 +4 (/aszu du(%am)ds) P (/aw df(afm)ds) (4.14)

sous les conditions :

L NS UCA(Um)>U € USA(fm)

Les espaces introduits sont définis comme suit :

— Uca(Uy,): Champ de déplacement Cinématiquement Admissible (CA).
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~ 094(fm): Champ de contraintes Statiquement Admissible (SA).

1 (C) est la fonction erreur en relation de comportement.

ds représente 'erreur en effort entre f,,, mesurée et les conditions aux limites du

calcul. Typiquement :

df<07fm) = (a.n - J?m)2

d,, est I'erreur en déplacement, définie de fagon analogue:
dy (U U) = (U — Uy, )?

Les paramétres A et B, compris entre 0 & 1, jouent un réle de coefficients de
pondération entre les termes de la nouvelle fonction objectif. Pour de petites valeurs
de A et de B, l'erreur sur la mesure & la frontiére est relachée, c’est a-dire que la
confiance est portée sur le terme de I'erreur en relation de comportement du modéle.
A Tinverse, si A ou B est grand, nous faisons confiance a la mesure de la frontiere
en relachant I'erreur en relation de comportement du modéle. Aux limites, si A —
0,B=0o0uA =1, B=1, le probléme devient trivial, une infinité de solutions est
trouvée car toutes les entrées sont dans la fonction objectif. Il faut donc choisir un

poids raisonnable pour bien identifier les paramétres du modéle [37].

4.4 Application a I’identification d’un comportement

orthotrope élastique

4.4.1 Formulation du probléme d’identification

Dans cette section, la procédure d’identification basée sur I’erreur en relation de
comportement est appliquée pour identifier le comportement élastique d’un matériau
orthotrope en contraintes planes. Le probléme général 3D est déduit par I'extrapo-
lation de la formulation.

Utilisant la notation conventionnelle pour les indices contractés (zz — =z,
yy — y,xy — §), le comportement orthotrope en contraintes planes du matériau

est donné dans son repére d’orthotropie par la relation suivante:
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Oy Qmw Qxy 0 Ex
U?J = Qxy ny O 5y (415)
Og 0 O st Es

L’objectif est d’identifier les quatre paramétres d’élasticité du matériau: Q),,,
Qyy, Quy et Qs par analyse inverse a partir de mesures des champs de déforma-
tions P, Ces champs de déformations sont mesurés par une technique optique a
la surface de I’échantillon testée. L’approche inverse est souvent considérée comme
une procédure d’optimisation visant a réduire un écart quadratique entre les valeurs
expérimentales et les grandeurs calculées. Cette approche nécessite de connaitre en
chaque point de la zone étudiée et a chaque incrément de chargement les champs de
déformation mesurés (°°P) et les champs de déformation calculés par la méthode

des éléments finis (") par exemple.

Dans cette application le probléme de base est défini par un déplacement im-
posé, c’est donc 'effort qui est mesuré a la frontiére. Le terme multiplié par A dans
I'équation (4.14) est nul, puisque le méme déplacement est appliqué au calcul, la

fonction objectif s’écrit :

o(C) = % ( /Q ("™ (C) — )T O (emm(C) — 5“‘”)dQ) +B ( /a y df<a,fm)ds)

(4.16)

Cette fonction est séparément convexe et toujours définie positive.

Des tests sont réalisés afin d’étudier 'influence du choix du paramétre B sur la
qualité du résultat de minimisation de la fonction objectif. Dans cette application,
le fait de choisir B — 0,5 donne une moindre sensibilité de la fonction objectif aux

perturbations des parameétres a identifier.

erp

e®P = Ey représente le champ de déformations mesuré expérimentale-

Es
ment sur la surface de 1’éprouvette,

num

€ =1 g représente le champ de déformations calculé par la méthode
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des éléments finis pour un tenseur d’élasticité donné,

Qa:ac Q:vy 0
C=1 Q. Q, 0 représente le tenseur d’élasticité en contraintes planes.
0 0 Qs

Q) est le volume considéré lors de I’écriture de I'erreur en relation de comporte-

ment.
00 f est la frontiére on l'effort est mesuré.

Les paramétres définissant la loi de comportement peuvent alors étre identifiés
via la minimisation de la fonction de I'erreur en relation de comportement régularisée

®(0), équation (4.16).

Le probléme d’identification est défini comme suit :

il faut trouver le tenseur d’élasticité C' a partir des champs de déformation P

et de fm mesurés, tel que:

CP" = arg min®(C

(/ L™ (C) — se“’)HQdQ) 4B (/mf (o — fm)||2ds> (4.17)

C=IL"L

La décomposition de C' en un produit LT L (décomposition de Cholesky) dans
I'équation (4.17) permet d’améliorer le conditionnement du probléme notamment la

matrice Hessienne.

La matrice L s’écrit de la fagon suivante:

Ly O 0
L= Loy Ly 0O (4- 18)
L3 L3y Lss

Les différents termes sont donnés en fonction des paramétres a identifier :
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Lss = VQss (4.19)

L = 7555
L3 =0
L3y =0

\

4.4.2 Résolution du probléme inverse

Le choix de la méthode de résolution se fait en fonction du type de modéle du
calcul, du degré de complexité de la loi de comportement, du nombre de paramétres
a identifier et de ’existence de plusieurs minima locaux en présence de paliers. Pour
un comportement non-linéaire il est préférable d’utiliser les méthodes itératives de
type gradient [43].

Dans ce travail, la méthode de Gauss-Newton est utilisée pour résoudre le pro-
bléme de minimisation, équation (4.17). En fait, la matrice de Gauss-Newton est
une approximation de la matrice Hessienne de la fonction objectif dans un voisinage
de 'optimum si I'on considére que ’écart entre le modéle et les mesures est suffisam-
ment faible. Dans ce cas, la matrice de Gauss - Newton représente la courbure de la
fonction objectif. Lorsque la matrice de Gauss-Newton dégénére, la fonction objectif
présente localement une vallée. Il est donc possible d’associer la non-identifiabilité
d’un probléme inverse a la présence d’'une vallée dans un voisinage du jeu de para-
metres optimal. L'utilisation de la méthode de Gauss-Newton nécessite de calculer
la direction et 'amplitude de descente en utilisant la valeur du gradient (G) et la
matrice hessienne (H). L’évaluation de ces grandeurs est obtenue par un schéma
semi analytique. Il suffit alors de déterminer les dérivées premiéres qui définissent la

matrice de sensibilité M a chaque itération:

de(p)
dp

M=

(4.20)

ou (P) est un vecteur dont les composantes sont les paramétres inconnus du tenseur

.....

L’utilisation de 1'algorithme de Gauss-Newton est limitée par le fait que des
instabilités peuvent apparaitre pour les problémes mal conditionnés. Pour cela, la

méthode de régularisation a pour but de borner la zone admissible de recherche du
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jeu de paramétres optimal. Dans ce travail la méthode de Levenberg-Marquardt a
été utilisée afin de régulariser le probléme d’optimisation. Il s’agit de rajouter une
matrice diagonale dont les termes diagonaux sont égaux a une valeur A, cette der-
niére étant comprise entre 0 et 1. Toute la difficulté de la méthode réside dans la
détermination du paramétre \ optimal & chaque itération k. Si A* est trop important,
la méthode de Levenberg-Marquardt dégénére vers une méthode de plus forte pente.
Si A\¥ est trop faible, la méthode se rapproche de la méthode de Gauss- Newton et

peut étre instable.

Dans le cadre de ce travail, I’algorithme de minimisation du probléme inverse est

le suivant :
P? : donné (Jeu de paramétres initiaux)
Tant que (||AP|| < &)avec|| AP||? = AP.APT
g(O) =0o.n— fm
dL dg(C) de
_ 2 r.num _ _exp LM _ M= —
fo= g O e B = g dP
1 T num ex T (421)
G == [ (J; L(e™™(C) — &“P?))dQ2 + 2B Jy g(C)ds
2 Ja o0f
1
H:-/J{JldQJrQB/ J3 Jods
2 Jo oaf
AP=—(H+X)'G
Pt = PR AP
Ou:

Ji 2 les matrices jacobiennes pour chaque terme,

M la matrice de sensibilité,

G le gradient de la fonction (C),

H la matrice hessienne (la matrice de Gauss-Newton),
I la matrice identité,

¢ est un seuil fixé & une faible valeur (107°) |

A est le paramétre de régularisation de Levenberg-Marquardt.

Un test de convergence est mis en place afin d’arréter ’algorithme de recherche. 11
consiste a fixer une valeur seuil £ et a vérifier si la condition [|AP|| < € est satisfaite.
La méthode de Gauss-Newton converge a la condition que la matrice de sensibilité

soit, injective. Autrement dit, les dérivées de la grandeur mesurée par rapport aux
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parameétres doivent étre linéairement indépendantes. Dans le cas contraire, il est im-
possible de discriminer les effets des paramétres a identifier sur le systéme physique.
Une interprétation de l'interaction des différents paramétres entre eux est donnée
comme suit :
R;; = _Hy (4.22)
Si R;; est proche de 1 ou de -1, H;; est la matrice Hessienne, alors le probléme
risque d’étre mal conditionné car les effets des parameétres P; et de P; sur la fonction
objectif ne sont pas discriminés [39,91]. Dans ce cas, il est difficile de donner une
interprétation physique aux paramétres identifiés. La matrice de Gauss-Newton (la
matrice hessienne) contient donc une information fondamentale sur les effets croisés

entre les parameétres.

4.4.3 Analyse de sensibilité

La minimisation de la fonction objectif, équation (4.16) selon Ialgorithme de
Levenberg-Marquardt nécessite le calcul de la matrice de sensibilité M par rapport
aux parametres recherchés. Cette matrice est déterminée par le calcul du gradient
et de la matrice Hessienne de la fonction objectif. La matrice de sensibilité M est

définie comme suit, pour une dérivée a droite (0P > 0) ou a gauche (6P < 0),

SZ(C + 5Pj€j) — SZ(C)
M. = 4.2
1) 5P7 ( 3)

ol § P; est une perturbation du parametre a identifier P;, et e; un vecteur unitaire.

La matrice M, donnée par I'équation (4.23), traduit la sensibilité des trois com-
posantes de déformation (g) par rapport aux paramétres inconnus (P) pour chaque
point de Gauss. Les composantes de la matrice M sont calculées a chaque itération
(k) de I'algorithme par la méthode des différences finies.

Du point de vue numérique, il faut choisir le niveau de perturbation de maniére
a ce que la précision soit la plus grande possible. Généralement, le choix de ce
paramétre est donné par: 107°FP; < §P; < 107°F; [90,91]. Dans ce travail, la valeur

de la perturbation a été choisie égale & 0,1 % du paramétre (P®)) a I'itération (k).

4.4.4 Validation numérique de la procédure d’identification

Dans le cadre de ce travail, des simulations numériques par éléments finis sur un

matériau au comportement élastique orthotrope ont été réalisées sur des éprouvettes
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Jeu de parameétres
initiaux P

. “

Champ de déformation mesuré Champ de déformation simulé
par corrélation d’images par le code AaQus®

Minimisation de la fonction de 'erreur en relation
de comportement ®(C')

par I’algorithme de Levenberg - Marquardt

e calcul de la matrice de sensibilité M
e calcul du gradient G

Nouveau jeu
de paramétres
P«— P+ AP

e calcul de la matrice hessienne H
Pkl = pk L AP

Condition de\.JYon

convergence

Figure 4.1 — Schéma synoptique de l’algorithme d’identification
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de formes diverses. Quatre géométries ont été retenues: elles permettent d’avoir des
champs de déformations suffisamment hétérogénes pour que chaque paramétre de
la loi de comportement intervienne de maniére sensiblement équivalente dans la
réponse mécanique. La Figure 4.2 présente les quatre configurations d’éprouvettes
retenues. Elles serviront a I’étude de 'amélioration de I'identifiabilité des paramétres
de la loi de comportement étudiée. Le choix de la géométrie de ces éprouvettes est
basé sur le degré d’hétérogénéité des champs de déformation et la simplicité de leur

fabrication.

Dans la suite du travail, la procédure d’identification décrite plus haut est tes-
tée en présence de bruits de mesure simulant des données expérimentales. Pour
une valeur de chargement identique appliquée aux quatre géométries différentes, le
niveau de déformation atteint est différent d’une éprouvette a 'autre. Le rapport
signal sur bruit est également différent pour chaque configuration. Afin de mener une
étude comparative dans les mémes conditions (méme niveau de déformation atteint
et méme rapport signal sur bruit), un chargement différent est appliqué a chaque
configuration de maniére a obtenir des niveaux de déformation moyenne équivalents
pour les quatre configurations analysées avec des valeurs de paramétres initiaux

identiques.

Dans cette partie, seuls les aspects théoriques liés a la méthode d’identification
et les aspects numériques sont abordés. La procédure d’identification est appliquée
sur des champs de déformations fournis par un code de calcul par éléments finis.
L’objectif est de retrouver les propriétés mécaniques entrées dans le modéle numé-
rique, qui sont considérées par la suite comme valeurs de référence. Le calcul par
éléments finis a été mené a I'aide du code Aaqus®. Les essais mécaniques choisis
correspondent & un chargement de traction uniaxial sur trois éprouvettes de géo-
meétries différentes et 4 un essai de traction bi-axiale sur une éprouvette cruciforme
(Figure 4.2). Ces configurations permettent d’obtenir un état de contraintes et de
déformations hétérogénes pour lequel il n’existe pas de relation explicite entre le
chargement appliqué et les déformations mesurées.

Cette étude permettra de valider numériquement 1’algorithme d’identification
afin que ce dernier soit appliqué a des champs de déformations mesurés expérimen-
talement.

Les simulations ont été conduites, pour un matériau orthotrope, sur les géomé-
tries données dans la Figure 4.2. L’objectif des paragraphes suivants consiste a étu-

dier les aspects numériques inhérents a la sensibilité de la procédure d’identification
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en termes de précision et de stabilité.
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4.4.5 Convergence spatiale

Dans une simulation par éléments finis (EF), la discrétisation géométrique de
I’éprouvette est un facteur essentiel controlant I’erreur de calcul. Un bon choix de la
taille de I’élément fini contribue donc & une meilleure description des gradients de
déformation dans la zone étudiée. Pour cela, plusieurs simulations numériques par
EF ont été menées en faisant varier la densité du maillage. Cette étude est menée
seulement sur 1'éprouvette rectangulaire trouée (Figure 4.2). Le calcul est réalisé
en utilisant des éléments finis quatre nceuds a interpolation linéaire en contraintes

planes (CPS4). Les paramétres de référence qui doivent étre retrouvés par ’algo-
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Figure 4.2 — Géométrie des éprouvettes utilisées lors de la procédure d’identification

(dimensions en mm)
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rithme d’identification sont donnés dans le Tableau 4.1 :

Q.:(GPa) @, (GPa) Q.,(GPa) Q.(GPa)
Valeurs de référence: 25,93 10,37 3,11 4,00

Valeurs initiales: 50,0 25,0 1,5 5,3

Type de maillage: cas 1
taille = 5.6 mm
Valeurs identifiées: 25,93 10,37 3,11 4,00

Type de maillage: cas 2
taille =~ 2.2 mm
Valeurs identifiées: 25,93 10,37 3,11 4,00

Type de maillage: cas 3
taille = 0.9 mm
Valeurs identifiées: 25,93 10,37 3,11 4,00

Type de maillage: cas 4
taille = 0.15 mm
Valeurs identifiées: 25,93 10,37 3,11 4,00

Tableau 4.1  Influence du maillage sur les valeurs identifiées

Les résultats d’identification sont donnés dans le Tableau 4.1. Avec un jeu de pa-
ramétres initial identique a chaque simulation, les valeurs des coefficients élastiques
identifiées sont exactement les mémes que les valeurs de référence quelque soit le
maillage. Ce résultat montre clairement que le calcul direct s’est bien déroulé et
que la procédure d’identification s’est révélée insensible dans I'intervalle de variation
étudié. Pour la suite du travail, un compromis entre une faible densité du maillage
décrivant mal les gradients de déformation et une forte densité du maillage néces-
sitant un temps de calcul important est adopté. Une taille moyenne de 0,8 mm de

I'élément CPS4 a été choisie pour I'ensemble des configurations testées [89].
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4.4.6 Sensibilité de la procédure aux valeurs initiales

La procédure d’identification décrite plus haut est itérative. Elle nécessite des
conditions initiales pour démarrer le processus d’identification. Afin d’étudier I'in-
fluence des valeurs initiales sur l'identifiabilité des paramétres, seul le résultat de
I'identification pour la configuration avec une plaque rectangulaire trouée au milieu
est présenté dans ce paragraphe. Pour cette analyse, trois jeux de parameétres simu-
lant des conditions initiales différentes ont été utilisés. Pour chaque cas, les propriétés
élastiques du matériau sont identifiées. Le résultat de I'identification est donné dans
le Tableau 4.2. Pour ces trois cas, les valeurs des rigidités identifiées correspondent
exactement aux valeurs de référence. Ces résultats montrent que I’algorithme d’iden-
tification converge vers la solution optimale en minimisant la fonction objectif basée
sur l'erreur en relation de comportement, (équation (4.16)). Ceci est di au fait que

la fonction objectif est séparément convexe et toujours définie positive.

Qe (GPa)  Qyy (GPa)  Quy (GPa) Q. (GPa)

Valeurs de référence: 25,9 10,3 3,11 4,00
Valeurs initiales: cas 1 50,0 25,0 1,5 5,3
Valeurs identifiées: 25,9 10,3 3,11 4,00
Valeurs initiales: cas 2 12,0 7,0 4.5 2,5
Valeurs identifiées: 25,9 10,3 3,11 4,00
Valeurs initiales: cas 3 42,0 5,0 5,8 1.5
Valeurs identifiées: 25,9 10,3 3,11 4,00

Tableau 4.2 — Identification des propriétés élastiques : sensibilité aux valeurs initiales

4.4.7 FEtude de sensibilité & un bruit de mesure simulé

En pratique, la procédure d’identification est appliquée sur des champs de dé-
formations obtenus expérimentalement par une technique optique. Ces mesures ex-
périmentales sont inévitablement entachées de bruits de mesure (bruit électronique,
d’acquisition, intensité de lumiére, déplacements hors-plan, etc...). Afin d’étudier la

stabilité et la robustesse de la procédure d’identification en présence de données
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bruitées, deux types de bruits sont simulés:

1. Le premier est un bruit blanc gaussien simulant une distribution aléatoire du
bruit réel. Ce bruit, de moyenne nulle et d’écart type fixé a 500 pdéformations,
est ajouté aux valeurs des déformations obtenues par le calcul EF de référence.
Un traitement statistique permet de calculer la moyenne des paramétres sur
30 identifications successives conduites avec des données bruitées différentes

pour chaque calcul ;

2. Le deuxiéme est un bruit de type biais ajouté aux valeurs des déformations ob-
tenues par le calcul EF de référence. Il s’agit en fait d’un décalage uniforme de
500 pdef sur toutes les valeurs de déformation. Ce bruit peut simuler une erreur
systématique qui provoque des déformations parasites dues & un déplacement
hors plan de I’éprouvette pendant 'essai et/ou & un mauvais positionnement

de la caméra.

En tenant compte des deux types de bruit, la procédure d’identification est me-
née sur les quatre éprouvettes (Figure. 4.2) a chaque fois avec les trois jeux différents

de parameétres initiaux (paragraphe 4.4.6).

Bruit blanc gaussien

Les valeurs identifiées pour ce type de bruit sont données dans le Tableau 4.4.7.
La Figure 4.3 représente 'erreur relative entre la moyenne des valeurs identifiées et
les valeurs de référence pour les quatre configurations testées. Pour chaque coeffi-
cient élastique, 'erreur relative montre que les valeurs identifiées sont relativement
indépendantes des valeurs initiales. Ce résultat montre encore une fois que l'algo-
rithme d’identification est insensible aux valeurs initiales méme en présence d’un
bruit aléatoire. La Figure 4.3 présente également une comparaison entre le résultat
d’identification obtenu & partir des quatre configurations choisies. Cette comparai-
son montre que c’est la configuration avec une éprouvette cruciforme trouée qui
présente les plus faibles écarts entre les valeurs identifiées et les valeurs de référence
sur l'ensemble des paramétres (erreur relative < 1 %). Pour cette configuration
d’éprouvette, l'identifiabilité des parameétres @, et @, a été donc améliorée par
rapport aux autres configurations étudiées.

La stabilité de la procédure vis-a-vis du bruit aléatoire ajouté est représentée

ici par le coefficient de variation (rapport entre 1’écart-type et la valeur moyenne).
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Pour les quatre configurations, une grande stabilité est constatée sur I’ensemble des

grandeurs identifiées et pour chaque cas de valeurs initiales considérées (Figure 4.4).
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Q2:(GPa) @,y (GPa) Q. (GPa) Q(GPa)
Valeurs de référence : 25,93 10,37 3,11 4,00

Plaque trouée

Valeurs initiales: cas 1 50,0 25,0 1,5 5,3
Valeurs moyennes identifiées 25,91 10,22 3,07 3,99
Erreur relative (%) 0,08 1,45 1,29 0,25
Coefficient de variation (%) 0,10 0,37 0,42 0,09
Valeurs initiales: cas 2 12,0 7,0 4,5 2,5
Valeurs moyennes identifiées 25,90 10,22 3,07 4,00
Erreur relative (%) 0,12 1,45 1,29 0,00
Coefficient de variation (%) 0,14 0,39 0,54 0,113
Valeurs initiales: cas 3 42,0 5,0 5,8 1,5
Valeurs moyennes identifiées 25,90 10,23 3,07 4,00
Erreur relative (%) 0,12 1,35 1,29 0,00
Coefficient de variation (%) 0,13 0,31 0,45 0,13

Plaque trouée a section variable

Valeurs initiale: cas 1 50,0 25,0 1.5 5,3

Valeurs moyennes identifiées 25,89 10,20 3,06 3,99
Erreur relative (%) 0,15 1,64 1,61 0,25
Coefficient de variation (%) 0,11 0,31 0,42 0,11
Valeurs initiales: cas 2 12.0 7,0 4.5 2,0

Valeurs moyennes identifiées 25,89 10,21 3,07 3,99
Erreur relative (%) 0,15 1,54 1,29 0,25
Coefficient de variation (%) 0,11 0,30 0,39 0,12
Valeurs initiales: cas 3 42,0 5,0 5,8 1,5

Valeurs moyennes identifiées 25,89 10,22 3,07 3,99
Erreur relative (%) 0,15 1,45 1,29 0,25

Coefficient de variation (%) 0,15 1,45 1,29 0,25
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Q22(GPa) @y, (GPa) Q) (GPa)  Q.(GPa)

Eprouvette 4 géométrie complexe [90]

Valeurs initiales: cas 1 50,0 25,0 1,5 9,3

Valeurs moyennes identifiées 25,91 10,07 3,13 3,99
Erreur relative (%) 0,08 2,89 0,64 0,25
Coefficient de variation (%) 0,11 0,47 0,51 0,16
Valeurs initiales: cas 2 12,0 7,0 4,5 2,5

Valeurs moyennes identifiées 25,91 10,06 3,13 3,99
Erreur relative (%) 0,08 2,99 0,64 0,25
Coefficient de variation (%) 0,13 0,49 0,50 0,10
Valeurs initiales: cas 3 42.0 5,0 5,8 1,5

Valeurs moyennes identifiées 25,91 10,07 3,13 3,99
Erreur relative (%) 0,08 2,89 0,64 0,25
Coefficient de variation (%) 0,11 0,49 0,51 0,16

Eprouvette cruciforme trouée

Valeurs initiales: cas 1 50,0 25,0 1,5 5,3

Valeurs moyennes identifiées 25,74 10,35 3,12 4,00
Erreur relative (%) 0,73 0,19 0,32 0,00
Coefficient de variation (%) 0,34 0,12 0,83 0,24
Valeurs initiales: cas 2 12,0 7,0 4,5 2,5

Valeurs moyennes identifiées 25,73 10,35 3,12 4,00
Erreur relative (%) 0,77 0,19 0,32 0,00
Coefficient de variation (%) 0,32 0,11 0,82 0,25
Valeurs initiales: cas 3 42,0 9,0 2,8 1.5

Valeurs moyennes identifiées 25,73 10,36 3,12 4,00
Erreur relative (%) 0,77 0,10 0,32 0,00
Coefficient de variation (%) 0,33 0,12 0,82 0,25

Tableau 4.3 — Identification avec le bruit blanc gaussien d’amplitude = 500 pdef pour

3 jeuzr de paramétres initiauz, (Tableau 4.2)
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Figure 4.3 Erreur relative des paramétres identifiés dans le cas d’un bruit blanc

gaussien pour 3 jeux de paramétres initiauz, (Tableau 4.2)
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Figure 4.4 — Dispersion des parameétres identifiés dans le cas d’un bruit blanc gaussien
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Bruit biais

Pour ce type de bruit, les valeurs identifiées sont les mémes pour les trois cas de
valeurs initiales a chaque configuration. Les résultats sont donnés dans le Tableau 4.4,
le résultat de l'identification en terme d’erreurs relatives entre les paramétres identi-
fiés et les parameétres de référence est présenté sur la Figure 4.5. Les erreurs relatives
sont plus importantes que celles observées dans le cas d’un bruit a distribution aléa-
toire. L’erreur relative pour le parameétre (), est la plus importante, indiquant que
ce parametre influence peu la réponse mécanique de I'éprouvette pour les quatre
configurations testées. Inversement, la rigidité de cisaillement est la plus stable, ce

qui traduit la prédominance du cisaillement dans ces configurations d’essais.

Quz(GPa)  Qyy(GPa)  Quy(GPa)  Qu(GPa)
Valeurs de référence 25,93 10,37 3,11 4,00

Plaque trouée
Valeurs identifiées 24,55 11,12 2,74 4,01
Erreur relative (%) 5,32 7,23 11,90 0,25

Plaque trouée a section variable
Valeurs identifiées 24,61 11,08 2,73 4,01
Erreur relative (%) 5,09 6,85 12,22 0,25

Eprouvette 4 géométrie complexe [90]
Valeurs identifiées 24,91 10,37 2,70 4,00
Erreur relative (%) 3,93 0,00 13,18 0,00

Eprouvette cruciforme trouée
Valeurs identifiées 24,15 9,99 2,32 4,02
Erreur relative (%) 6,86 3,66 25,40 0,50

Tableau 4.4 — Identification avec le bruit biais d’amplitude = 500 pdef

A partir de 'analyse de sensibilité aux valeurs initiales et aux deux types de bruit
ajoutés, la configuration d’essai notée géométrie complexe [91] donne le meilleur ré-

sultat d’identification pour ’ensemble des paramétres de la loi de comportement.
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Figure 4.5  Erreur relative des paramétres identifiés dans le cas d’un bruit biais

En effet, dans le cas d’un bruit aléatoire, cette configuration a permis d’obtenir un
résultat d’identification proche de celui trouvé dans les trois autres configurations.
Néanmoins, le résultat obtenu dans le cas d’un bruit biais montre que les résultats
sont les moins sensibles a ce type de bruit. Cette étude a permis d’améliorer la

géométrie pour laquelle l'identification des parameétres de la loi de comportement

considérée est améliorée.

Les Figures (4.6, 4.7 et 4.8) présentent les champs de déformations de la configu-
ration a géomeétrie complexe. Ces champs correspondent aux paramétres identifiés
pour les deux types de bruit ajoutés, et sont comparés aux champs obtenus a partir
des paramétres de référence, pour les mémes conditions d’essai. L.es champs présen-
tés montrent la grande similitude entre les trois champs, ceci peut s’expliquer par le

fait que les parameétres identifiés sont trés proches des paramétres de référence.
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Figure 4.6  Cartographies de déformation longitudinale ., simulée, correspondant
auz paramétres (a) de référence, (b) identifiés dans le cas d’un bruit blanc gaussien,

(c) identifiés dans le cas d’un bruit biais
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Figure 4.7  Cartographies de déformation transversale €., simulée, correspondant
auz paramétres (a) de référence, (b) identifiés dans le cas d’un bruit blanc gaussien,

(c) identifiés dans le cas d’un bruit biais
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Figure 4.8  Cartographies de déformation de cisaillement e,,, simulée, correspondant
auz paramétres (a) de référence, (b) identifiés dans le cas d’un bruit blanc gaussien,

(c) identifiés dans le cas d’un bruit biais
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4.5 Conclusion

Dans ce chapitre, une procédure d’identification par analyse inverse a été uti-
lisée afin de déterminer les paramétres caractéristiques du comportement élastique
d’un matériau orthotrope. La méthode d’identification a été construite sur la base
d’une approche variationnelle conduisant & la minimisation d’une fonction objectif
basée sur une norme énergétique formulée par I'erreur en relation de comportement.
Cette derniére est régularisée par des termes traduisant l'erreur sur les conditions
aux limites en déplacement et en effort. La robustesse et I'efficacité de ’algorithme
d’identification développé ont été étudiées en comparant les résultats d’identification
de quatre configurations d’essais mécaniques hétérogénes. Celles-ci différent par les
géométries d’éprouvette. [’analyse de stabilité de 1’algorithme et la comparaison des
résultats ont été menées sur des champs de déformation simulés considérés comme

espace de données expérimentales.

Globalement, la robustesse de la méthode d’identification proposée a été démon-
trée notamment au regard du choix du jeu de paramétres initiaux et en terme de
stabilité de la convergence dans le cas de données expérimentales bruitées. Compte
tenu de la formulation variationnelle de ’algorithme d’identification par 'erreur en
relation de comportement, les résultats obtenus montrent qu’en 'absence de bruit de
mesure, l'algorithme d’identification converge vers une solution unique. Cette stabi-
lité est conforme au fait que la fonction objectif est séparément convexe, traduisant
I'erreur en relation de comportement (somme des énergies potentielle et complémen-

taire).

En ce qui concerne la sensibilité de ’algorithme d’identification vis-a-vis de don-
nées bruitées, deux types de bruit ont été étudiés: un bruit blanc gaussien et un
bruit biais. Dans le cas d’un bruit blanc gaussien, les valeurs moyennes identifiées
sont proches des paramétres de référence et présentent des faibles dispersions. Dans
le cas d'un bruit de biais, les résultats obtenus montrent I'importance de ce type de
bruit da & des erreurs systématiques telles que les déplacements hors-plan. En effet,
ces déplacements introduisent des mouvements parasites interprétés comme des dé-
formations par le systéme de mesure (caméra CCD, ...). Une attention particuliére
doit étre portée lors de la validation expérimentale de la méthode d’identification

afin d’améliorer la qualité de mesure.
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Les simulations numériques de champs de déformations ont contribué a analy-
ser la sensibilité des résultats a la densité de maillage et aux paramétres initiaux.
Cette analyse a permis également d’étudier la stabilité numérique de la méthode
d’identification vis-a-vis d’un bruit de mesure. Les écarts obtenus entre les valeurs
identifiées et celles de références sont faibles et montrent les performances de la mé-

thode d’identification en termes de précision.

Dans ce chapitre, 'identification a été appliquée au cas d’un matériau ortho-
thrope en 2D. Le chapitre suivant est consacré a I'application de la technique d’iden-

tification dans le cas d’un multicristal en AMF.
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Chapitre 5

Identification des constantes

élastiques de 'austénite
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5.1 Introduction

Dans ce chapitre, nous présentons une extension de l’algorithme développé au

chapitre précédent au cas 3D d’un multicristal en AMF. L’éprouvette étudiée pré-

sente une soixantaine de grains de taille importante par rapport a I'épaisseur de

I’échantillon.

Précisons que dans le cas 3D, I’écriture de ’erreur en relation de comportement

met en jeu les 6 composantes du tenseur des déformations. Cependant, la tech-

nique expérimentale utilisée dans cette étude (corrélation d’images) ne permet de

mesurer que les trois composantes situées dans le plan de mesure. Afin d’évaluer les



146 Chapitre 5 : Identification des constantes élastiques de 'austénite

composantes hors plan, nous adoptons I’hypothése de contraintes planes dont nous

vérifierons la validité par la suite.

Finalement, nous appliquons l’algorithme a I’identification des constantes élas-

thése.

5.2 Formulation du probléme d’identification

Dans un premier temps, dans I’annexe, nous proposons un bref rappel des outils
mathématiques permettant de relier les grandeurs observées dans le repére du grain

a celles exprimées dans le repére global de I’échantillon.

La technique d’identification adoptée est basée sur la minimisation d’une fonction
objectif construite a partir de I'erreur en relation de comportement qui s’écrit en

norme énergétique:

ERDC = ||O'SA— (FCCFT) 6(’LLCA)||Q (51)

Rappelons que, F désigne la matrice de passage de la matrice d’élasticité C'° dans

la base cristalline vers la base globale (Annexe).

ol ucy et g représentent respectivement le champ de déplacement cinémati-
quement admissible (CA) et le champ de contrainte statiquement (SA) admissible
dans le repere global R. Q) est le volume considéré lors de I'écriture de ’erreur en

relation de comportement.

Précisons que (uca, 0s4) est une solution approchée du probléme et ne vérifie

pas la loi de comportement.

Notons les similitudes entre 1’équation (5.1) valable pour le cas 3D, et 'equa-
tion (4.3) du chapitre précédent développée pour le cas 2D. La matrice d’élasticité
C dans l'équation (4.3) est remplacée par (FC°FT) dans 1’équation (5.1).

La fonction objectif s’exprime de la méme fagon que dans le cas 2D traité dans

le chapitre précédent (4.12) et on a:

1

@/)(Cc) = 5 /Q(E(USA) — E(UCA)) (FCCFT) (E(USA) — E(UCA))dQ (52)
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Le probléme d’identification a résoudre est alors:

( S .
Trouver C° minimisant la fonction :

() = $(C) + A (/am u — ﬂmHst) +B (/mf o.n — f~m||2ds) 53

sous les contraintes :

u € Uga, 0 €052

\
Ou:

u,, représente le déplacement et f,, l'effort mesurés a la frontiére.

5.3 Identification des paramétres d’élasticité de aus-
ténite
5.3.1 Mise en place de la procédure d’identification

Soit une structure €2 constituée de plusieurs grains austénitiques, la démarche
Tidentificati . . . i .
identification décrite précédemment est appliquée pour déterminer les constantes

élastiques de 'austénite.

Hypotheése:
On suppose que le comportement élastique de 'austénite est le méme dans le

repére local de chaque grain (repére lié au réseau cristallin).

Rappelons que pour la phase austénitique, 'AMF Cu-Al-Be a une structure
cristallographique cubique a faces centrée, trois constantes indépendantes sont donc
nécessaires pour décrire le comportement élastique orthotrope de chaque grain. La

loi de comportement est écrite avec la matrice d’élasticité C° donnée par:

Cn Crp Crz 0
Ciz Cin Ci2 0
Ciz Cia Cii 0
0 0 0 Cyu 0
0O 0 0 0 Cu O
o o0 0 0 0 Cu

CC

o o O
o O o O
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ou C11, Chg et Cyy sont les paramétres a identifier a partir des mesures de champs

de déformation £*P.

L’identification de ces paramétres revient donc & minimiser la fonction objec-
tif (5.3). Le champ £(uca) est le champ de déformations mesurées (£°*P), le champ
(™) est calculé par la simulation par EF (Aaqus®).

Dans cette application, le probléme est défini par un déplacement imposé, tandis
que Deffort est mesuré a la frontiére de la structure. Ainsi, le terme multiplié par A

dans I’équation (5.3) est nul et la fonction objectif s’écrit alors comme suit :

B(C°) = % </Q(€num(cc) — gean)T (FCCFT) (emm(Ce) — gexp)dQ)

4B (/mf lon — fm!Pds)

Le probléme d’identification devient alors:

(5.5)

Trouver C° minimisant la fonction :

v(c) =5 ([ Iprtemmien) - emipan) + 5 ([ om - FalPas)
2 \Jq aQf
Cc=L"L

(5.6)
Dans ce probléme d’identification, il est nécessaire de connaitre toutes les com-
posantes du tenseur des déformations expérimental, or nous n’avons accés, compte
tenu de la technique expérimentale utilisée, qu’aux composantes (€11, €92, £12) me-
surées dans le plan d’observation (surface libre de 1'éprouvette). A cet effet, nous
adoptons I’hypothése de contraintes planes (CP) afin d’évaluer les composantes hors
plan du tenseur des déformations. Cette hypothése se justifie par la taille de ’épais-
seur comparée a la taille de I'éprouvette et également par la présence d’un seul grain
suivant I’épaisseur. En effet, dans ce cas (033 = 023 = 013 = 0), a partir de I’équation
du comportement dans le repére global (équation 17 dans I'annexe) il est possible

d’estimer (£33, €23, €13)

exp

a3 | = [X] [ €2 (5.7)
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ou [X] est une matrice (3 x 3) liée a la matrice d’élasticité C et a I'orientation
cristallographique du grain considéré a travers l’expression de la matrice de passage
P.

On se propose de vérifier la validité de 1’hypothése contraintes planes a par-
tir d'une simulation numérique avec le code d’éléments finis Aaqus®. On considére
que les déformations mesurées dans le plan sont simulées, ensuite, les composantes
(£33, €23, €13) sont calculées en utilisant la relation 5.7. La géométrie, les conditions
aux limites et les données du probléme sont identiques a celles utilisées dans le cha-

pitre 3 lors du calcul numérique du comportement du multicristal.

Sur la Figure 5.1, on repére 7 grains. Dans chaque grain, on sélectionne une zone
située suffisamment loin du joint de grain, repérée en rouge sur la Figure 5.1. On
compare ensuite les déformations, moyennées dans les zones sélectionnées, calculées
d’une part avec la simulation 3D (£33, €23, £13) et d’autre part a partir de I’hypothése
de contraintes planes (relation 5.7) notées (35, e55, €75). Le calcul a été effectué a
partir de paramétres de la littérature [8|. Les résultats sont représentés dans le Ta-

bleau 5.1.

Figure 5.1 — Sélection des grains

On remarque que les valeurs restent trés proches, quel que soit le grain et quelle
que soit la déformation considérée. On note que la différence maximale est de I'ordre

de 10 % et correspond a la composante €3 pour le grain 19.

Les Figures 5.2, 5.3 et 5.4 présentent une comparaison entre les déformations
(€33, €23, €13) résultant de la simulation numérique 3D, et celles déduites de (g11, €92, £12)
par ’hypothése de contraintes planes (relation 5.7) pour une déformation globale
Ei = 0,4%.



150 Chapitre 5 : Identification des constantes élastiques de [’austénite

Grain 33 P Ecart relatif(%) |@|
13 -0,00311560 -0,00318600 2,26
14 0,00091565  0,00089973 1,74
19 -0,00237510 -0,00239530 0,85
24 -0,00043224  -0,00044366 2,64
28 -0,00213180 -0,00213510 0,16
41 -0,00197220 -0,00197510 0,15
47 -0,00186800 -0,00186290 0,27
Grain €23 P Ecart relatif(%) |%|
13 0,00338750  0,00353070 4,23
14 0,00256880  0,00255020 0,73
19 0,00415490  0,00430140 3,53
24 -0,00078452  -0,00082290 4,90
28 0,00391780  0,00396040 1,09
41 0,00076338  0,00073715 3,44
47 0,00246950  0,00268335 7,66
Grain E13 e® Ecart relatif(%) |@|
13 0,00081540  0,00089643 9,94
14 -0,00263990 -0,00284280 7,69
19 0,00091492  0,00099697 8,97
24 0,00136930  0,00142390 4.00
28 0,00092895  0,00089097 4,09
41 0,00131970  0,00139390 2,62
47 0,00475390  0,00478610 0,66

Tableau 5.1 — Comparaison de la moyenne des déformations calculées, avec la si-

mulation 3D et a partir de ’hypotheése de contraintes planes pour une déformation
globale E1; = 0,4%
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+5.000e-07
+3.818203
+2.6362-07
+1.45852-07
+2. 7274
£.091e-04
-2.091e-03
“4.273e-03
-1.455e-073
£.536e-03
681803
-8.000e-03

(a) €33

(b) &35

Figure 5.2 — Comparaison des déformations (c53), avec la simulation 3D et I’hypo-

these de contraintes planes pour une déformation globale E1; = 0,4%
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+1.000e02
+8.1582=03
+6. 364207
+4.545207
+2. 727203
+0.091204
£.091e-04
272703
-1.545e-073
5964203
A.182e-03
-1.000e-02

Figure 5.3 — Comparaison des déformations (£35), avec la simulation 3D et Ihypo-

these de contraintes planes pour une déformation globale E1; = 0,4%
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+1.000e-02
+8.182e03
+6. 364203
+4.545203
+2. 727203
+0.091=04
£.091e-04
2728703
-1.545e-073
5964203
A.182e-03
-1.000e-02

(a) €13

Figure 5.4 — Comparaison des déformations (c15), avec la simulation 3D et I’hypo-

these de contraintes planes pour une déformation globale E1; = 0,4%
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Sur la Figure 5.2, on remarque que les champs de déformation sont trés simi-
laires, notamment dans les grains de taille importante, ainsi que dans des zones
suffisamment loin des joints de grains. Ceci peut s’expliquer par le fait que les joints
de grains sont la cause de fortes hétérogénéités pouvant perturber les déformations.
D’autre part, on remarque également, que si le grain est bien orienté (le facteur de
Schmid est important dans la direction du chargement), les résultats sont perturbés.
En revanche, lorsque le grain est moins bien orienté, on observe une bonne similitude
entre les résultats. Les mémes remarques s’appliquent sur les Figures 5.3 et 5.4.

Ainsi, 'hypothése de contraintes planes est validée pour les grains de taille im-
portante et mal orientés. Dans cette étude la procédure d’identification sera alors
appliquée dans une zone suffisamment éloignée de joints de grains, et située a I'in-

térieur d'un grain de taille importante et mal orienté.

5.3.2 Etude de la sensibilité aux valeurs initiales

Dans un premier temps, nous cherchons a identifier les constantes élastiques de
I’austénite a partir d’un calcul de référence obtenu a I’'aide d’un jeu de paramétres
de référence issu de la littérature [8]. Cette démarche nous permettra de verifier
et de valider I'algorithme d’identification. Le calcul numérique est effectué avec les
conditions aux limites mesurées expérimentalement par la technique de corrélation
d’images pour un déplacement imposé de 0,113 mm, I’éprouvette est encore entié-
rement austénitique (détaillé dans le chapitre 2). L’algorithme d’identification a été
appliqué dans une zone a l'intérieur d'un grain de taille importante et loin des joints.
La Figure 5.5 présente la zone ou l'identification est effectuée. Nous avons choisi le
grain 24 pour lequel 'hypothése de CP est vérifiée (voir Figures( 5.2, 5.3 et 5.4).

Le Tableau 5.2 présente les résultats d’identification. Pour trois jeux de para-
meétres initiaux, 'erreur relative sur chaque constante montre que les valeurs identi-
fiées sont relatives aux valeurs initiales. Ce résultat montre que 'algorithme d’iden-

tification est stable vis-a-vis des valeurs initiales.

5.3.3 Résultats d’identification

. . exp _exrp _exp
Les champs de déformation (77", 55", €15

) sont déterminés a partir des champs
de déplacements mesurés pour un déplacement macroscopique imposé de 0,113 mm
sur les bords de I’échantillon. Précisons que, a ce niveau de chargement, I’éprouvette

reste 100 % austénitique. Les composantes de déformations hors plan sont obtenues



155 Chapitre 5 : Identification des constantes élastiques de [’austénite

Figure 5.5  Zone considérée pour lidentification des constantes

CH (GPa) 012 (GP&) 044 (GPa)

Valeurs de références: 142,38 124,10 95,24
Valeurs initiales: cas 1 220,00 80,00 150,00
Valeurs identifiées : 144,43 126,44 97.89
Erreur relative (%) : 1,44 1,88 2,79

Valeurs initiales: cas 2 182,38 74,10 125,24
Valeurs identifiées : 140,95 122,67 95,58
Erreur relative (%) : 1,01 1,16 2,35

Valeurs initiales: cas 3 300,00 50,00 200,00
Valeurs identifiées: 137,76 118,72 86,07
Erreur relative (%) : 3,24 4,33 9,64

Tableau 5.2 — Identification des constantes élastiques de l’austénite : sensibilité auzx

valeurs initiales
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a 'aide de I'hypothése CP (relation 5.7). Les résultats de l'identification pour les

différents jeux de valeurs initiales sont présentés dans le Tableau 5.3.

Cn(GPa) 012 (GP&) 044 (GPa)

Valeurs initiales: cas 1 220,00 80,00 150,00
Valeurs identifiées: 136,83 113,01 16,54
Valeurs initiales: cas 2 182,38 74,10 125,24
Valeurs identifiées: 119,69 93,54 11,63
Valeurs initiales: cas 3 300,00 50,00 200,00
Valeurs identifiées: 115,55 104,17 80,62

Tableau 5.3 — Identification des constantes €lastiques de 'austénite

Une premiére lecture des paramétres identifiés, nous indique que les valeurs iden-
tifiées dépendent fortement des valeurs initiales. Cela signifie que la procédure d’iden-
tification est trés sensible aux valeurs initiales méme si on observe des résultats pro-
bants lors de I’analyse de sensibilité (Tableau 5.2). En effet, la valeur Cyy présente
une dispersion importante, plus que les autres parameétres. Ceci est probablement lié
au fait que cette constante élastique est celle qui a la plus faible contribution dans

les composantes de déformation.

Les résultats d’identification obtenus montrent une importante dispersion des va-
leurs identifiées, indiquant que I'ensemble des incertitudes expérimentales et numé-
riques empéche une identification correcte des constantes de I'austénite. Une étude
de l'influence de chaque terme de la fonction objectif sur la procédure d’identifi-
cation, pourrait étre envisagée, cela signifie que, si les mesures a la surface sont
trop bruitées, 1'utilisation du terme macroscopique pourrait permettre d’identifier
les constantes. Cependant, les incertitudes expérimentales et numériques n’ont pas
été prises en compte lors de I'identification. Suivant leur intensité, ceux-ci pourraient
rendre impossible la procédure d’identification. Il est a noter que, pour un matériau
hétérogéne, une variation dans les parameétres de la loi de comportement influence

inévitablement la repense locale de la microstructure.

Une étude de sensibilité de la procédure d’identification vis-a-vis du bruit de
mesure peut étre réalisée en bruitant chaque terme mesuré qui constituant la fonc-
tion objectif. Par exemple, en bruitant les déplacements mesurés sur la surface de

I’éprouvette par un bruit blanc gaussien. De la méme maniére, en bruitant la force
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mesurée par un bruit biais. Ceci permettrait de connaitre I'influence de ces derniéres
sur la réponse locale afin d’avoir une idée de l'influence du bruit de mesure sur les
résultats de l'identification. Une autre étude pouvant étre envisagée a la suite de
ces résultats, elle consisterait a changer le type de la fonction objectif qui exploite
uniquement les grandeurs intrinséques mesurées a la surface. Cette fonction pourrait

alors donner une identification correcte des constants élastiques de I"austénite.
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5.4 Conclusion

Une extension de l'algorithme d’identification au cas 3D d’un multicristal en
AMF est abordée au cours de ce chapitre. La procédure d’identification met en jeu
les 6 composantes du tenseur des déformations. Cependant, la méthode de corréla-
tion d’images utilisée dans cette thése ne permet de mesurer que les 3 composantes
dans le plan a la surface libre de ’éprouvette. L’hypothése de contraintes planes est
appliquée afin d’évaluer les composantes hors plan. La comparaison entre les résul-
tats simulés avec Aaqus® et les résultats calculés par cette hypothése, nous a permis

de la valider.

L’algorithme d’identification est appliqué a l'identification des paramétres élas-
tiques de la phase austénitique du matériau Cu-Al-Be. Pour ce faire, nous utilisons
un champ de déformations extrait d'un champ cinématique mesuré dans le plan a la
surface de I’éprouvette. Les résultats d’identification obtenus montrent une grande
dispersion des valeurs identifiées, ce qui indique que ’ensemble des incertitudes ex-
périmentales et numériques empéche une identification correcte des constantes élas-

tiques de 'austénite.

Une perspective est d’étendre la procédure d’identification des coefficients élas-
tiques au cas de la martensite. Ici, dans le cadre de ce travail, cette identification

n’a pas été menée en raison du temps de calcul important.
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Conclusion générale

Un dialogue entre les simulations numériques du comportement d’un multicristal
Cu-Al-Be en AMF et la mesure de champs cinématiques a ’échelle de la microstruc-
ture a été introduite au cours de la thése. Les orientations cristallographiques ob-
tenues par EBSD, les champs cinématiques mesurés par la technique de corrélation
d’images et le calcul numérique par éléments finis sont coordonnés. La forme réelle
de chaque grain, mesurée par microscope optique, est introduite dans le code de
calcul par éléments finis Aaqus®. Une loi constitutive locale correspondant au com-
portement d’un monocristal en AMF a été implantée dans le code afin de simuler
et d’analyser le comportement du multicristal. Une étude sur I'importance du choix
des conditions aux limites a montré I'importance de se rapprocher des conditions ex-
périmentales réelles, afin de prendre en compte 'interaction des grains voisins. Dans
cette étude, I’évolution des conditions aux limites au cours du temps a été considé-
rée linéaire. Les résultats obtenus lors de la modélisation numérique par éléments
finis ont permis d’apporter des informations sur le comportement du multicristal a

I’échelle du grain.

La comparaison quantitative sur la localisation des zones de transformation mar-
tensitique, et I'identification des variantes activées de martensite, a permis de mon-
trer 'importance d’appliquer les conditions aux limites les plus représentatives pos-
sibles de la réalité. Les conditions aux limites expérimentales sont mesurées par la
technique de corrélation d’images. Cependant, la mesure de champs cinématiques

par cette technique ne permet d’accéder qu’au champ de déplacement dans le plan.

Une procédure d’identification par analyse inverse a été développée. La méthode
d’identification a été construite sur la base d'une approche variationnelle conduisant
a la minimisation d'une norme énergétique formulée par I'erreur en relation de com-

portement. Cette derniére a été utilisée pour déterminer les parameétres pilotant le
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comportement d’'un matériau élastique orthotrope. Une comparaison de I'identifia-
bilité de quatre configurations d’essais mécaniques hétérogeénes a été présentée au
cours du chapitre 4. Une extension de I’algorithme développé au cas 3D d’un multi-
cristal en AMF a été étudiée. L’algorithme d’identification construit met en jeu les
six composantes du tenseur des déformations, tandis que la technique de corrélation
d’images numériques ne permet de mesurer que les trois composantes dans le plan a
la surface de I’éprouvette. L’hypothése de contraintes planes, dont nous avons vérifié

la validité, permet d’évaluer les composantes hors plan.

L’algorithme d’identification a été appliqué afin d’identifier les paramétres élas-
tiques de la phase austénitique du matériau étudié. Pour cela, les champs de dé-
placements dans le plan de la surface libre de I'éprouvette ont été mesurés par
la méthode de corrélation d’images. Les champs de déformations ont été obtenus
par dérivation numérique des champs de déplacement. A partir de ces champs, les
constantes d’élasticité de la phase austénitique ont été identifiées avec une dispersion
importante. L’algorithme d’identification a donc été utilisé pour des problémes plans,
pour lesquels 'hypothése de contraintes planes s’applique. Les parameétres élastiques
sont alors identifiées a partir des mesures dans le plan de la surface de I’éprouvette,
et non a partir des mesures dans le volume, ce qui pourrait étre une perspective
intéressante d’identifier ces parameétres a partir des mesures dans le volume. Pour
traiter ce probléme, il faudrait une mesure tridimensionnelle du champ cinématique.
De telles mesures sont rendues possibles par des techniques de tomographie qui com-
mencent a étre utilisées lors d’essais mécaniques mais restent délicates a mettre en
ceuvre. Une étude de la sensibilité de la fonction coiit devra également étre réalisée
en intégrant les incertitudes sur les mesures expérimentales. Ainsi, on pourrait mini-
miser I'influence des erreurs expérimentales, en ne prenant pas en compte les points
proches des joints de grains par exemple, ou encore en moyennant les informations

dans chaque grain.

Une perspective intéressante est donc de considérer 1’évolution réelle des condi-
tions aux limites au cours du temps. Cette évolution est mesurable expérimentale-
ment, au moins partiellement. Pour chaque état de chargement ol nous possédons
I’ensemble des images de I'éprouvette déformée, il est possible de calculer par cor-
rélation d’images les déplacements aux deux extrémités de I’éprouvette. Ces valeurs

mesurées peuvent étre utilisées successivement comme conditions aux limites.
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Une autre perspective est d’étendre la procédure d’identification au comporte-
ment élastique de la martensite. Il s’agit de mettre en place la procédure d’iden-
tification dans le domaine purement martensitique. La difficulté a ce niveau la est
d’ordre expérimental, il faut solliciter I’éprouvette jusqu’a obtenir au moins un grain

totalement martensitique.

Une autre perspective ambitieuse serait de s’intéresser a I'identification du com-
portement sous sollicitations complexes des alliages & mémoire de forme. Dans un
premier temps, il s’agirait d’identifier dans un domaine biphasé (austénite et mar-

tensite) les parameétres régissant la loi de comportement détaillée dans le chapitre 3.
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.1 Matrice d’interaction

La matrice d’interaction de 24 x 24 pour un alliage a base de cuivre est donnée

sous la forme suivante [97]:

Cc

c

c

c

c|Cc|C|C
c|jc|Cc|C
c|c|Cc|C
c|c|c|cC

c

c|ic|c|C
c|c|cj|cj)c
c|c|cj|c
c|c|cj|cjyc

c

Cc

c|ic|c|cC
c|ic|c|cjyc
c|ic|c|c

c|c|c|c

c|cC

c|cC

Cc

(o

Cc

C

Cc

C

clc|Cc|cC

c|c|c|cC
c|c|c|cC

cjic|c|c|c

c

H{C|1|C

c(c|c|C|C
c(c|c(c]!I
cl(c|c(c]l
cicic|c|!

11213|4|5|6|7(8|9(|10{11|12|13|14(15|16|17|18(19|20|21|22|23|24

1|c|c(cic]I

2|c|ci|c(c]l

3|c|cicicjc) I

4|cC|ciCc(C]I|C|I

10
11
12
13
14
15
16
17
18
19

20
21

22
23

24

Ou:

I=pu/70 et C

/350 sont les coefficients d’incompatibilité et de compatibilité

respectivement, p est le paramétre de cisaillement [33].
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.2 Rappel mathématique: passage du repére du

grain au repeére global

L’orientation d’'un grain peut étre définie dans I’espace grace a trois angles,
notés 1, ¢ et o, et appelés angles d’Euler. Cette orientation peut étre dé-
finie comme l'opération qui permet de faire coincider la base cristalline notée
B¢ (z§x5x5) et la base de I’échantillon noté B (X X2X3).

Quelques notations
(1) La base de l’échantillon (Référentiel échantillon)

Il est définie par la normale )?3 au plan de I’échantillon, une direction repérée
sur I’échantillon )71) et une troisiéme )?; de sorte que le repére soit orthonormé
direct. Par exemple, pour des échantillons laminés, on peut définir:

)?; représente la direction de laminage (DL)
)7; représente la direction transverse (DT')

X, la normale au plan de échantillon (DN)

(i1) La base cristalline (Référentiel cristal)

Notons que le choix de cette base n’est pas unique et dépend de la symétrie
cristalline considérée. Les axes sont généralement choisis parallélement aux di-
rections crystallographiques liées a la symétrie cristalline. Par exemple, pour un
systéme cubique on a:

— — — . .
x{ = [100], =5 = [010], z§ = [001]. Ce référentiel est attaché au grain dans sa

position actuelle.

Passage du le base du grain a la base globale
La Figure 6 résume le passage d'une base a l'autre caractérisé par trois rota-

tions a partir de la base de I’échantillon :

— Une premiére rotation d’angle ¢, autour de ’axe )?3) (noté DN sur la figure),
. —_——— — _— = —
cette rotation méne la base B(DL DT DN) a la base B'(DL, DTy DN)

3

— Une deuxiéme rotation d’angle ¢ autour de la nouvelle direction de laminage
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e
DL, amenant la base B! a la base B*(DL, DT, DN>),

—
Une troisiéme rotation d’angle ¢, autour de la direction normale D N,. Cette

N : . . - ¢ (it d
derniére rotation meéne finalement a la base du cristal B¢ (x{z525).

0x"3 001 DN
DN ,
h - P
1
ey D
\Tj "
\'?,f’_‘\\
il
| 010 0% 5
\l F
\ it
! P
\ - e &
ot \ iz DT
s et ga TN e
Tt o : DT
i
=
o ,,'r
:’__/' .l'.l
v’-/ \9‘,
i '9.* ﬂP -'j C
o i 10 0x
DL " ® Fy
DL

Figure 6 — Les 3 rotations caractérisant les angles d’Euler [87]

Soient, & présent, les matrices de passage Pi(y1), Pa(¢), P3(p2) permettant
de passer de la base B a la base B!, de B' & B? et de B? & B° respectivement.

Notons P la matrice de passage de la base cristalline B¢ vers la base globale

de I’échantillon B. Elle est donnée comme suit :

C1Co — CS1S2 —S81CCo — C159 518
P = P1P2P3 = CcSoC1 + €981 C1CCy — S1852 —SCy (8)

SS9 SCy C



180

Anneze

Avec:

Cc1 = Cospy , S§1 = Siny;

,  S=Ssing (9)

y S22 = Si?’LQOQ

Cc = coso

Co = COSPy

idé bes. (1 ¢3¢ P g
Considérons 2 bases orthonomeées, (e e; e3) dans la base globale B, et (e €5 €5)

dans la base cristalline B¢. On a:

i(B) = Pyej(BY) (10)
e; (B°) = [P'];;€(B)

ou P deésigne la matrice de passage définie en (9)

Supposons que le comportement est élastique dans la base cristalline, la loi de
comportement est définie par:

Uz‘cj = Cz‘cjklflck (11)

ou:

(&
ijkl
est le tenseur d’élasticité d’ordre 4. Si on note €;; les composantes de déformation

dans la base globale B, on a :

ef,, désigne les composantes de déformation dans la base cristalline B¢

- =
c ¢ ¢ — —
1k Gk ® € = Ei€j X e (12)

d’ou:

[P IrilPT]ije; ® & =eije; @ & (13)

Ainsi:

eij = PinPjigy, (14)

De la méme maniére, pour les composantes de contraintes, on a:

C
0ij = P Pjoy,
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En utilisant la loi de comportement (11) et les relations (14), et (15), on

aboutit a la loi de comportement dans la base globale:

Oij = (Pkiplj) Critr (PemPrn) €mn

(16)

La formule (16) fait une relation explicite entre les déformations ¢;; et les

contraintes o;; dans la base globale par la relation suivante :

o1
022
033
023

013

012

€11

€22
€33

= FC°FT

2e93

2613

2512

C° est la matrice d’élasticité dans la base cristalline.

(17)

F' désigne la matrice de passage de la matrice d’élasticité C° dans la base

cristalline B¢ vers la base globale B. Elle s’obtient & partir des composantes de

la matrice de passage P définie en (9), et s’écrit:

Py Py
Py Py
P31 P3;
P31 P3y
P31 Py
Py Py

PiaPra
Pao Py
P33Py
Py Py
P33 Pra
Pria Py

Pi3Py3
Pa3 P
P33 P33
Py3 P33
P33 Py3
Pi3Po3

2P12Pr3 2P13 Py
2P Po3 2P Py
2P3 P33 2P33 P35

Py P33 + PogPsy Po3P3y + Po1 P33
PyoPi3 + PagPray P33Py + Py Pr3
PioPo3 + P3Py Pi3Poy + P Pog

2P Pra
2Py Py
2P31 Py
Po1 P3y + Pay P3y
P31 Pra + Psa Pry
Py Py + PraPry
(18)

En effet, le terme (FC°FT) représente la matrice de d’élasticité dans la base

globale.
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IDENTIFICATION EXPERIMENTALE ET MODELISATION
MICROMECANIQUE DU COMPORTEMENT D'UN MULTICRISTAL
EN ALLIAGE A MEMOIRE DE FORME

RESUME: Le présent travail de thése est une contribution a I'analyse et a la modélisation du
comportement micromécanique d’'un multicristal en AMF. Il est fondé sur I'exploitation de la
richesse des mesures de champs cinématiques locaux dans le multicristal en vue de l'investigation
des mécanismes gouvernant le comportement mécanique a I'échelle microscopique :
transformation de phases, .... L'analyse et la modélisation de ces micromécanismes ont contribué,
d’'une part, a la mise en place du modéle a fort contenu physique reliant les causes et les effets
des phénomeénes mécaniques étudiés et d’autre part, a l'identification des paramétres régissant le
modéle rhéologique. Le travail de thése présente trois objectifs : le premier est le développement
d’'une approche expérimentale dédiée a la mesure de champs cinématiques a ['échelle
microscopique sur un multicristal en alliage 8 mémoire de forme de type Cu-Al-Be. La mesure
cinématique est réalisée par la technique de corrélation d'images numériques. Les champs de
déplacement puis de déformation sont ensuite extraits par un traitement numérique a l'aide du
logiciel de corrélation d'images CORRELI-Q4. Le deuxiéme objectif est la mise en place d’une
méthodologie de couplage entre simulations numériques du comportement du multicristal et la
mesure des champs cinématiques a I'échelle de la microstructure. Le troisi€me but visé dans ce
travail est la mise en ceuvre d’'une méthode d'identification basée sur la minimisation d'une norme
éenergétique formulée par l'erreur en relation de comportement. La méthode d’identification est
appliquée a l'échelle de la microstructure afin d’estimer les parameétres du comportement
meécanique du multicristal a partir du champ cinématique mesuré.

Mots-clés: Corrélation d’images, alliages a mémoire de forme, calcul éléments finis, erreur en
relation de comportement, principes variationnels, probleme inverse, minimisation

EXPERIMENTAL IDENTIFICATION AND MICROMECHANICAL
MODELING OF THE BEHAVIOR OF A MULTICRYSTAL IN SHAPE

MEMORY ALLOY

ABSTRACT: This work of thesis is a contribution to the analysis and the modeling of the
micromechanical behavior of a multicrystal in SMA. It is founded on the goodness of local
measured kinematic fields in the multicrystal for the investigation of the mechanisms controlling the
mechanical behavior on a microscopic scale: transformation of phases... The analysis and the
modeling of these micromechanisms contributed, on one hand, to the installation of the model with
strong physical contents relating the causes and the effects of studied mechanical phenomena,
and on the other hand, to the identification of the parameters governing the rheological model. This
work presents three aims: the first is the development of an experimental approach for
measurement of the kinematic fields on a microscopic scale on a multicrystal Cu-Al-Be shape
memory alloy. The kinematic measurement is obtained by digital image correlation. The
displacement fields and the strain fields are extracted by a digital processing using the image
correlation software CORRELI-Q4. The second aim is the installation of a methodology for coupling
between numerical simulation of the multicrystal behavior and kinematic field measurements at the
microscopic scale. The third is to implement an identification method based on the minimization of
an energy norm formulated by the error in constitutive relation. The identification method is applied
at the microscopic scale in order to estimate the multicrystal mechanical behavior parameters from
the measured kinematic fields.

Keywords: Digital image correlation, shape memory alloy, finite element calculation, error in
constitutive relation, variational principle, inverse problem, minimisation
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