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Chapitre 1 — Introduction générale

1 Introduction générale

Afin d’améliorer I'appréciation de la durée de dies composants des réacteurs nucléaires en
exploitation et de prévoir la fiabilité des réactetuturs ou I'évolution du comportement des
combustibles au cours de leur stockage, un Codé&rd&@rogramme de Recherche (CPR) a été
mis en place entre EDF, le CEA et le CNRS portamtla Simulation des Métaux des
Installations et Réacteurs Nucléaires (SMIRN). ditpermettre d’aborder la modélisation
multi-échelle des matériaux utilisés dans l'indigstiucléaire. Ainsi, les matériaux étudiés, au
cceur de ce CPR, sont ceux que I'on trouve dansreeption des réacteurs a eau pressurisée.
Il s’agit d’aciers bainitiques que I'on trouve daes cuves, d'aciers austénitiques présents
dans les internes et le circuit primaire et d'gia de zirconium qui constituent les gaines de
combustible.

Dans I'étude du comportement mécanique des makemaétalliques, plusieurs échelles
d’observation peuvent étre mises en évidence ficfure 1.1). L'objet de ce CPR ne se limite
pas a la réalisation, a chaque échelle, d’étudpsofgndies, mais a I'ambition de mettre en
place des méthodes volontairement multi-échellesr pendre compte des phénomenes
complexes mis en jeu.

Approche locale de
la tupture

Métallurgie physique o
Homogénézation

Simulation
mesoscopique de la

plasticité cristalline i
matérian
Dynamique des ou VER (

agrégat de
graing

Dislocations
Discrétes

grain . ‘ )
Simul (*) Volume Elémentaire
Simulation dislocations Représentatif
atomique g créga
atomique Mécanique des structures
atomes Science des matériaux

Figure 1.1 : Visualisation des différentes échetlasbservation et d’étude considérées dans
le CPR SMIRN [Bou]

Ce travail s’inscrit dans un sous programme du CHRIRN traitant de I'étude du
comportement mécanique des alliages de zirconiuitechelle du matériau, S. Graff [Die] a
étudié et modélisé les instabilités visco-plastigde ces alliages pour une large gamme de
températures et de sollicitations. A I'échelle depégats de grains, définis comme des
familles dont chaque élément est constitué par demns de méme orientation
cristallographique, N. Letouzé [Let02] a étudié lbstérogénéites des déformations
résiduelles dans ces alliages, via des comparaisoine mesures de déformation élastique
obtenues par diffraction de neutrons et de rayossipgrands instruments et sur appareils de
laboratoire et des simulations numériques vialiaatiion de modéles d’homogénéisation. Ces
comparaisons ont permis de définir un outil d’éain des fonctions de transfert des
instruments utilisés et d’en étudier I'influence &s résultats expérimentaux. A une échelle
plus fine, celle du grain, J. L. Béchade [BécO®laboré des pluricristaux a gros grains qui
devront permettre d'étudier la déformation de moisteux, afin d’améliorer la
compréhension des conditions d’activation de lensésanismes de déformation. L’'étude que
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nous avons menée fait partie elle aussi des appsoctulti-échelles. Il s’agit de mettre en
place une méthodologie d’'identification de loi denportement cristalline (échelle du grain)
a partir de polycristaux et d’'un couplage entre eggérimentations (échelles du matériau
mais aussi du grain) et des simulations numéri¢geselle de I'agrégat de grains).

Dans un premier chapitre, nous détaillerons la ouilogie concernant la mise en relation
entre mesures expérimentales de champs microstugtet mécaniques et des champs issus
de simulations numériques, puis nous présenterbéseuterons chacun des objets de ce
couplage. Le second chapitre portera sur la caisat&n du zirconium grade 702, tant du
point de vue microstructural que mécanique. Noppaeerons les résultats de notre analyse
expérimentale, multi-échelle, des réponses meécagnjqpour des essais de traction a
température ambiante et a 280°C ainsi que pouredsais biaxés. Enfin, le troisieme et
dernier chapitre permettra d’appliquer la méthod@odécrite dans le premier chapitre au
zirconium polycristallin grade 702. Nous nous iegserons de plus a l'influence de différents
paramétres du calcul sur les résultats de la stironlaumérique.

-11 -
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2 Démarche et méthodologie

La mécanique des matériaux a notamment comme dbjede fournir des lois de
comportement et d’'endommagement réalistes a I'tcldel I'élément de volume constitutif
des structures a concevoir ou dimensionner etagoger des criteres de choix des matériaux,
ainsi que des pistes d’amélioration et des guidstichisation des propriétés mécaniques de
ces mémes matériaux, en vue d’applications dansateditions étendues, souvent extrémes
(température, irradiation, environnement, duradilit.).

Le développement des moyens d’observation et deummesle champs ainsi que
'augmentation des puissances de calcul disponildesl’amélioration des méthodes
algorithmiques et numériques rendent désormaisitgesd’expérimentation et la simulation
sur structures en vue de l'identification du conparent des matériaux constitutifs, au lieu
de se contenter de recourir comme jusqu’ici a desis homogenes sur éprouvettes de
géomeétrie restrictive constituées de matériaux lggmes. Mieux encore, ces développements
techniques ouvrent des perspectives comparablasndidromécanique des matériaux qui,
s'adressant a des volumes élémentaires représentdER) de matériaux
macroscopiquement homogenes mais hétérogenes éclleles plus fines, peut désormais
atteindre le comportement de ces micro-élémentstitotifs homogénes sans avoir besoin de
les tester directement et isolément, en couplapémxentation et simulation sur des VER,
voire sur des sous-ensembles de VER, ce qui remd ah particulier possible d’une fagon
nouvelle le retour au macroscopique par méthodésnibgénéisation. C'est dans cette
derniere perspective, celle de nouvelles approdhigentification de comportement en
micromécanique des matériaux, que se situe natde et

Les moyens d’investigation expérimentale désormdisponibles dans cette optique
concernent tout autant les caractérisations de lerostructure a diverses échelles
(distribution spatiale et caractéristiqgues indiatles des hétérogénéités internes du VER,
révélation des mécanismes fins de déformation etndimmagement...) que des
caractérisations mécaniques (champs de déplaceniarterieur du VER, mesures locales de
contraintes par microdiffraction...). Dans le mémenps, 'augmentation des moyens de
calcul et de simulation numérique et I'utilisatide lois de comportement intégrant de plus en
plus de paramétres physiques (lois élasto-visctiglees a écrouissage non linéaire, lois de
comportement cristallines, lois d’endommagement.uyrent le champ a la confrontation
entre les mesures expérimentales tant globaleédi@elle du VER) que locales (internes au
VER) et les données issues des simulations nuneiqux mémes échelles. La mise en
ceuvre de ces moyens permet ainsi dorénavant de &iskes identifications de lois de
comportement tant du VER que de ses éléments tdifsten s’affranchissant de I'obligation
de sollicitations homogénes sur constituants homegjedont on n’est de surcroit jamais sOr
gu’ils ont bien le méme comportement mécaniquelesi€léments constitutifs du VER qu’ils
sont censés représenter. L'accés aux champs maeaniqcaux (i.e., internes au VER)
permet de plus une validation beaucoup plus assiwésomportement global du VER en
exploitant la possibilité de la mener non seulensemtles réponses macroscopiques, dont il
est désormais reconnu qu’elles sont faiblementridigtantes, mais aussi sur les réponses
locales, qui le sont beaucoup plus.

Nous nous intéressons plus précisément dans csugua I'étude de matériaux métalliques
polycristallins, et tout particulierement a cellaliiages de zirconium, pour lesquels nous
cherchons a déterminer les parameétres (cissiotiguas résolues, modules d’écrouissage
intracristallins...) d’'une loi de comportement élastecoplastique intracristalline, permettant
de rendre compte de I'anisotropie de comportemantndtériau polycristallin ainsi que de
I'nétérogénéité de la distribution des champs miéces (notamment de déformation) a
I'échelle intragranulaire. Dans ce but, la formendgy@le de la loi de comportement

-14 -
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intracristallin sera fixée a priori, en fonctionsdeonnaissances générales disponibles, mais
s’exprimera en fonction d’'un certain nombre de pates matériels qui seront identifiés par
optimisation de I'accord entre mesures et simutatidNous évitons ainsi le recours, difficile
et souvent hasardeux, qui était jusqu’ici la régleexpérimentation directe sur monocristaux.
Dans cette mesure, nous cherchons a élaborer pnechp de nature « multi-échelle », basée
sur l'utilisation combinée de la réponse mécanigu@chelle du VER et de celle interne au
VER, a I'échelle des éléments constitutifs ideé@sif(échelle intragranulaire), constituée d’'un
ensemble d’environ 10 000 a 50 000 points de mesoieune base beaucoup plus riche que
la seule réponse macroscopique.

A I'échelle de la microstructure granulaire, de hoeux outils sont désormais disponibles,
permettant d'avoir accés a des valeurs expérimestaiant du point de vue de la
caractérisation microstructurale que de celle désamismes de déformation et des grandeurs
mécanigues associées. Ainsi, la microscopie élgicine en transmission permet de visualiser
le type de dislocations présentes au sein de telayrain a différents stades de déformation.
La microscopie électronique a balayage, la micrpgcoptique ou bien la microscopie a
force atomique permettent de visualiser le typ&raees de glissement débouchant en surface
du matériau, ce qui peut permettre d’évaluer Raigtiplastique des systémes de glissement.
La diffraction de rayons X ou la diffraction de mtreuns permettent, quant a elles, d’obtenir
pour des matériaux polycristallins des informatiamsrostructurales précieuses telles que la
texture cristallographique, mais aussi la valew di&formations élastiques par phase (définie
au sens de la famille de grains de méme orientatistalline) puis de remonter aux
contraintes par phase grace a la connaissance ddsles d'élasticité. Le microscope
électronique a balayage, par sa simplicité d'atilan et la possibilité d’obtenir des mesures
allant de I'échelle millimétrique a celle microm@gtre, est un outil essentiel de la méthode
développée dans ce travail. Couplé a un dispodiif détermination des orientations
cristallines par diffraction d’électrons retrodigies (EBSD), il permet de caractériser la
microstructure granulaire (forme des grains etraagons cristallines associées) de surface.
De surcroit, les techniques de microextensomégrengttent d’avoir acces aux champs de
déplacements surfaciques avec une résolution mégrersur des zones millimétriques, ce qui
rend dorénavant possible les comparaisons expégergimulation numérique non seulement
a I'échelle macroscopique mais aussi a I'écheltalk

L'objet de ce chapitre est d’expliciter la méthampe choisie. Aprés quelques rappels
généraux concernant le zirconium et ses alliagegtihcipe de la combinaison entre mesures
expérimentales et simulation numérique sera exptb®e description des techniques

expérimentales sera alors effectuée concernardralyses microstructurales, I'analyse des
champs mécaniques puis leur superposition. La aimoal numérique sera ensuite décrite
(maillage, loi de comportement) ainsi que les coos aux limites utilisées et la fagon dont

le trajet de chargement est défini et appliquéirkid méthode d’identification utilisée sera

exposeée.

-15-



Chapitre 2 — Démarche et méthodologie

2.1 Rappel de quelques caractéristiques physiques d  u zirconium

Avant de décrire précisément la méthodologie é#jsce chapitre débute par un bref rappel
concernant le zirconium grade 702, tant mono- qoigcpstallin. Ce rappel porte sur la
structure cristalline, la composition chimique téxture cristallographique, le comportement
élastique et les systemes de déformation plaspgueipalement observés dans ce matériau ;
ce sont des éléments de base nécessaires a une bampréhension de la suite de ce
chapitre.

2.1.1 Structure cristalline

Le zirconium est un métal de la deuxieme sérieraesition. Il est principalement présent
sous deux formes allotropiques et B. La structure stable a basse températaregest
hexagonale compacte. Les paramétres de mailleasternpérature ambiante a = 3,231A et
c = 5,148 A, ce qui donne un rapport c/a = 1,58f&rieur au rapport théorique de compacité
parfaite de 1,633. La structure stable a haute déeatyre,(3, est cubique centrée. Pour le
zirconium pur, la transition-3 a lieu a 863°C et la température de fusion se sitli855°C.

La structure hexagonale compacte peut étre repgéssgrar une maille élémentaire a deux
atomes A et B de coordonnées respectives (0,0(Q)&2/3,1/2). La séquence d’empilement
est de type ABAB (cf. : figure 2.1).

S g R L

&
Figure 2. 1 :Maille cristalline hexagonale compacte

Afin de définir les plans et les directions crikigtaphiques, tout en conservant la symétrie
hexagonale, il est d’'usage d'utiliser la notatienMiller-Bravais a 4 indices. Les plans sont

définis par les indices (h, k, i, |, avec h+k+i=jns le reperedq , &,, &, C)ou &, &, et

d; contenus dans le plan de base, font entre eurgie de 120°.

Les plans cristallins d’indices h, k, i et | et l@isections de mémes indices seront, dans la
suite, indiqués de la fagcon suivante :

- plan cristallin : {hkil}
- directions cristallines : <hkil>.

2.1.2 Composition chimique

Le zirconium grade 702 considéré dans la suiteetie @tude est un matériau ayant subi un
traitement de recristallisation. Les grains sontsaBquiaxes et présentent une faible densité
de dislocations résiduelles. Les principaux élémeraddition présents sont donnés dans le
tableau 2.1.

Eléments C H @] N Cr Fe Ni Sn
Analyse (ppm 58 4-7 1300 33 240 760 50 2280

Tableau 2. 1 : Composition chimique (en poids) deoniium grade 702 (composition donnée
par le fournisseur CEZUS)
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Les éprouvettes de zirconium grade 702 utilisées datte étude ont été prélevées sur des
tbles de 25mm d’épaisseur obtenues par laminagsécrae plan de prélevement des
éprouvettes est reporté en annexe 1.

On définit dans les plaques des directions spémBqui serviront de repéres : la direction de
laminage (DL) correspond a la direction des deesigpasses de laminage ; la direction
transversale (DT) est prise a 90° de DL dans la diala téle ; enfin, la direction normale
(DN) correspond a la normale au plan de la télendpar DL et DT (cf. : figure 2.2).

—>
DN

Sens de

laminage

|
Figure 2. 2 : Repére (DL, DT, DN)

La distribution, tant statistique que spatiale, dasntations cristallographiques des grains
dans le polycristal constituant les tbles lamirgstsdépendante de leur fabrication. Rappelons
gu'une texture cristallographique est caractérigggg la distribution statistique des
orientations cristallines des grains d'un volumerésentatif de matiere ; elle donne en
particulier I'indication de la présence d’orientets cristallines préférentielles par différence
avec une situation isotrope. Nous pouvons trouamsda littérature de nombreuses études
ayant porté sur le zirconium grade 702 [Béc95] [98lg Béchade [Béc95] rapporte la texture
classique (cf.: figure 2.3) pour ce type de matériles normales au plan {0002} sont
majoritairement situées a environ 40° de DN aveétatement dans le plan DN-DT.

Figure 2.3 : Figures de péles du zirconium grade@ ¥é€cristallisé [Béc95]
2.1.3 Comportement mécanique

2.1.3.1 Elasticité

Des mesures de constantes d’élasticité de mormaxiste zirconium ont été effectuées par
Fisher et Renken [Fis64] entre 4K et 1155K. lls owntré que le zirconium présente un
comportement élastique légerement anisotrope, wplué avec la température. En effet, la
variation du module d’élasticité, E, suivant laedtion <c> et la direction <a> du cristal, avec
la température (cf. : figure 2.4) indique que Eidime linéairement avec 'augmentation de la
température.
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Figure 2.4 : Evolution du module d’élasticité Eant les directions <c> et <a> en fonction
de la température [Fis64]

GPa

E

Classiguement, I'écart a l'isotropie élastique dimonocristal de structure hexagonale est
quantifié par les rapports&t A, donnés par les relations suivantes :
—CutCi—2Ci3 — 2Cus

A Css—Cus et A Cu—C2 (2.1)
ou les G sont les constantes d'élasticité en notation degtydisotropie impliquant
A=A,=1. Si on considere les constantes d'élasticitBGX@, données dans le tableau 2.2, on
obtient pour A et A, les valeurs de 0,81 et 1,09. Le comportementigleesdu monocristal
de zirconium est donc faiblement anisotrope.

Cu Cas Cas Cw2 Ciz
130,1 155,9 28,2 78,6 65,7
Tableau 2. 2 : Constantes d’élasticité (GPa) dwaZ280°C en notation de Voigt [Fis64]

2.1.3.2 Plasticité

Les differents mécanismes de déformation plasticqpeservés dans le zirconium
correspondent a du glissement cristallin mais ausisi maclage.

Le glissement cristallin consiste au déplacemeuah &dnsemble de dislocations suivant une
direction correspondant a leur vecteur de Burgpmur( une dislocation vis, celui-ci est
parallele a sa ligne et perpendiculaire pour usdation coin) dans un plan de glissement
contenant le vecteur de Burgers et les lignes dieddition. Le glissement est défini par le
plan de glissement et la direction de glissemeantin€aire au vecteur de Burgers des
dislocations en mouvement.

Quatre modes de glissement sont généralement @ssetans les métaux a structure
hexagonale (cf. : figure 2.5) :

- Glissement prismatique {100} % <1120>
- Glissement basal {0001% <1120>
- Glissement pyramidal de premiére espéce_lg:}oé <1120> ou {1011} % <1123>

- Glissement pyramidal de deuxieme espécé{ﬂ}l% <1123>

Trois systemes possedent des directions de glisgedams le plan de base (direction de
glissement <a>: <140>). Seuls les systémes pyramidaux permettent dfaswder la
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déformation purement plastique en dehors du plabhade (direction de glissement <c+a> :

<112 3>), ce qui permet une déformation dans les trois dawes de la maille cristalline.

Le glissement principalement observé en tractioneoucompression se trouve étre le
glissement prismatique pour une large plage de deatyres [Puj94]. Quant aux glissements
secondaires (basal et pyramidauayur domaine d’activation a été peu étudié.

glissement basal

-~
2
%2
»
*

W\
X A
7 /, 4,;
e

ot

glissement pyramidal 1ére espéce glissement pyramidal 2éme espéce

Figure 2.5 : Modes de glissement observés danméaux hexagonaux [Puj94]

Complémentairement aux systemes de glissementdéésrmations peuvent aussi étre
accommodeées par du maclage. Les éléments de maptagent étre géométriguement
décrits au moyen d’'une sphére de référence.

Figure 2.6 : Définition du maclage [Ten88]

Durant le maclage, la moitié nord de la sphereéférence (cf. : figure 2.6) est déformée en
un ellipsoide partiel de méme volume. Cette déftionacorrespond a un cisaillement
homogene de la maille cristalline dans un plan gedculaire au plan équatorial. Le systéme
de maclage est entierement déterminé par la cwamise d'un plan invariant et de
I'intersection de ce plan et du plan de cisaillem#érest a noter que le cisaillement a un sens
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bien déterminé, ce qui signifie que I'activatiorsdystemes de maclage dépend du sens de la
sollicitation.

De plus, Reed-Hill [Ree64] a montré que la fractimlumique maclée dépendait de la
direction de sollicitation. La contribution du mage, lorsque I'axe de traction est paralléle a
la direction transversale de I'éprouvette, estemeéint supérieure a celle observée pour une
sollicitation longitudinale pour une texture clags de téle laminée. D’apres Reed-Hill
[Ree65], si, a faible température (77K), la conttibn du maclage a la déformation est trés
élevée, a température ambiante, elle présenterangoh beaucoup plus faible et, pour des
températures élevées (810K), elle est inexistante.

L'activation des mécanismes de déformation (glissgnet maclage) dépend fortement de
I'orientation du cristal vis a vis de la sollicitan. La texture fortement marquée des alliages
de zirconium induit alors une forte anisotropielasurface de charge des polycristaux (cf. :
figure 2.7).

XIRx - T=350°C |
10 | [X1Rx - T=350°C]|

Contrainte axiale : 2., (MPa)

130

Contrainte circonférentielle : Ygq (VMPa)

Figure 2.7 : CoupeXz, 249 de la surface de charge expérimentale du Zircdloy
polycristallin & 350°C. Comparaison avec les aet®de von Mises (isotrope) et de Hill
(anisotrope) [Gey99]

Ainsi, suivant le sens de prélevement des éproewetians la téle laminée, la réponse
mécanique plastique a des essais de traction ééalans des conditions identiques (méme
vitesse de chargement et méme température), vaerdine éprouvette a l'autre.

En résumé :

- La structure cristalline du zirconium est hexaglercompacte.

- Le polycristal se caractérise par une texture gude résultant des différentes
opérations de laminage et de recristallisation.

- Le comportement élastique du monocristal estdailent anisotrope.

- Les mécanismes permettant d'accommoder la défammahormis le maclage, sont
les systemes de glissement prismatique (P), pyantd vecteur de Burgers <a>
(Pyr<a>), basal (B) et pyramidal de vecteur de Btsgc+a> (Pyr<c+a>).

- Le maclage, fortement activé a température andjarontribue d’autant moins a la
déformation que la température est élevée.

- Le comportement plastique du monocristal est gjadni fortement anisotrope du fait
du faible nombre de systemes de déformation adégsab
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2.2 Principe de la combinaison mesure / simulation numerique

Conformément a la démarche décrite ci-dessous, aotms a combiner, dans une méme
zone polycristalline d’investigation, trois typegldments :

- des champs de mesures d’orientation de résestaltin ;

- des champs de mesures de déplacement sur éldmadéformé ;

- des champs de grandeurs mécaniques calculéssmaation numérique.
Le but de ce paragraphe est de définir la manierg des différents champs seront mis en
correspondance en vue des comparaisons nécess#resise en ceuvre d’'une méthodologie
d’identification du comportement local intracrigital

L'outil de caractérisation microstructurale utilipéur parvenir a une représentation de la
microstructure granulaire de la zone polycristallétudiée sera un microscope électronique a
balayage équipé d’'un accessoire de détection dfélecrétrodiffusés EBSD (Electron Back-
Scattering Diffraction) qui permet de déterminer em ensemble de points d’analyse
I'orientation cristalline locale.

Dans la méme zone d’investigation, apres applinadiane sollicitation mécanique, le méme
microscope électronique a balayage permet égaledeentesurer par microextensométrie, a
I’échelle du grain (micromeétre), des champs de at@phent de surface sur la zone d’étude
préalablement recouverte d’'un marquage adéquat.

Enfin, le développement et I'adaptation d’'un od#l simulation numérique par éléments finis
concu lors d’études précédentes [Gél02], nous paoné de réaliser, sur cette méme zone
d’étude (le « motif »), un calcul de réponse mégadi a la sollicitation imposée
expérimentalement pour un maillage adapté. Nousnsrau paragraphe 2.4 pourquoi il nous
a semblé nécessaire d'effectuer ces calculs en sampoau contour du « motif » les
déplacements mesurés par microextensométrie daétspd précédente, plutdt que des
conditions aux limites correspondant a un étataferchations homogenes (M)=E.M).

Sur un plan pratique, a la suite d’'un essai mécangyr une éprouvette de zirconium grade
702, il est possible de déterminer a la fois lengh@es déplacements locaux sur la surface de
I'éprouvette équipée pour la microextensométridaetéponse macroscopique du matériau
polycristallin, tous deux nécessaires a lidengifion de la loi de comportement
intracristalline. Dans cette mesure, notre traitemsera multi-échelles, par combinaison et
comparaison de données macroscopiques et de tédattaux, tant mesurés que simulés.
Dans un premier temps, une zone surfacique dediddlon sur laquelle toutes les mesures
seront effectuées est sélectionnée. Nous auroxanairger la question de la taille adéquate de
cette zone tant du point de vue de sa représeitdaftloit-elle ou non avoir les propriétés
d'un VER - «volume élémentaire représentatif » g@e de la pertinence des mesures
réalisées et de la signification des grandeursutzds. Une analyse par EBSD est ensuite
réalisée afin d’obtenir une cartographie des oaigos cristallines de la zone d’étude (figure
2.8a) dont il sera possible de déduire, si nécessdes informations statistiques la concernant
telles que sa texture ou la distribution de tadkes grains la composant. Elle est alors
recouverte, a I'aide d’'une technique d’électrolghaphie, d’'une microgrille dont le pas est
inférieur (d’'un ordre de grandeur environ) a ldl¢aile grain (figure 2.8b). Une procédure de
maillage automatique qui sera décrite au paragraphea été mise en place afin de générer
un maillage adapté de la zone d'étude (figure 218e€pssai mécanique est ensuite réalisé. Il
permet d’avoir acces non seulement a la réponseosw@apique de I'éprouvette mais aussi,
par une technique de corrélation dimages décrite pmragraphe 2.3., au champ
bidimensionnel de déplacement sur la surface a@aly$igure 2.8d). Une simulation
numérique peut alors étre effectuée sur le mailtagenu précédemment. Des déplacements
mesurés par microextensométrie sont alors extrd@ssinformations nécessaires a la
définition des conditions aux contours du mailld§gure 2.8e). Le calcul de la réponse
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mécanique de la zone maillée peut alors étre maiglgs résultats expérimentaux et ceux
issus de la simulation numérique sont comparéssenahement a I'échelle macroscopique,
mais aussi a I'échelle locale. En vue de lideatifion des paramétres de la loi de
comportement locale, il reste alors a optimiserdtad entre grandeurs mesurées et simulées
par rapport a ces parametres : ceux-ci seront obtarmpartir de la définition d’'une « fonction
codt » prenant en compte les résultats obtenusl@wx échelles et sa minimisation.

Soulignons dés maintenant que nous aurons a ré&soudprobléme non trivial de mise en
correspondance des cartographies obtenues dedatioas cristallines (par EBSD), des
déplacements et déformations mesurés (par micnosomeétrie) et des grandeurs mécaniques
calculées (par simulation numérique), chaque teglnayant sa propre logique et ses propres
longueurs caractéristiques mais l'identificatiogtaht possible que sur la base d’'une bonne
compatibilité entre elles et de correspondancesigegg établies entre ces trois séries
d’'informations.

50um
o L—" ‘%‘“
| — %0
P i ‘_’?&.
par sl | o o :
(a) cartographie  (b) microgrille (d) champ de (f) champ de
EBSD déplacement déformation obtenu

1

expérimentalement

7%

(c) maillage de la i (€) conditions auxl déformaion issu de ;
microstructure Imites experimentales  gmyation numérique

Figure 2. 8 : Couplage EBSD / microextensométsienulation numérique

2.3 Description des techniques expérimentales

2.3.1 Analyse microstructurale

La premiere étape de la méthodologie proposée stensi analyser la microstructure
granulaire du matériau polycristallin étudié (gétmeédes joints de grains et orientation
cristalline des grains) afin de la reproduire Ides simulations numériques. La taille des
grains du matériau d’étude étant de I'ordre deuiazpine de micrometres, I'analyse requiert
I'utilisation d’'une technique permettant d’atteiadine résolution de I'ordre du micrométre.
Le MEB permet diverses analyses microstructuralesffee une telle résolution spatiale. Il
peut étre utilisé en mode imagerien détecteur d’électrons secondaires permet diabtm
contraste de relief alors qu'un détecteur d’élewraétro-diffusés permet d’obtenir un
contraste d’origine chimique et cristallographiqgiuni d’'un détecteur RX, il permet de
réaliser des analyses par EDS (Energy Dispersieet&pnetry) qui donnent acces, de fagon
guantitative, a la composition chimique de la zanalysée (cf. : chapitre 3).
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Formation of a backscattered
Kikuchi band

electron beam

28 =1 degree
so cones intersect
the screen as nearly
straight lines

Figure 2. 9 : Principe de I'analyse EBSD [EBSD]

Enfin, muni d'un dispositif d’analyse par EBSDdibnne acces a I'orientation cristalline du
volume diffractant

C’est une analyse « de surface » car la profondeumalyse est de I'ordre du micrometre, le
volume analysé est alors d’environ 1jinh’analyse est réalisée & l'aide d’'un faisceau
monochromatique (le faisceau du MEB) et est basgéabtention et I'indexation de clichés
de diffraction dits de Kikuchi (cf. : figure 2.9).

Les électrons reétrodiffusés qui satisfont aux coowds de Bragg sur les différents plans
cristallographiques sont diffractés suivant deseso(cénes de Kossel). L'intersection de
ceux-ci avec un écran phosphorescent conduit arfaation de bandes de Kikuchi, dont la
largeur est caractéristique du plan cristallograpbi La comparaison entre le diagramme de
Kikuchi obtenu et des diagrammes théoriques, olstenyartir de la connaissance de la
structure cristalline du matériau considéré, perrteet détermination de [l'orientation
cristallographique de la zone analysée dans urredgeau microscope. Cette opération est
automatisée et a été réalisée a I'aide du logklemnencodéveloppé par HKL Technology.
Comme il s’agit d’'une analyse « ponctuelle », n@wns acces par un déplacement
automatique du faisceau entre deux mesures a umpcti@rientations cristallographiques sur
la plage étudiée, défini par la connaissance enpoint de la position du point de mesure (X,
Y) et des trois angles d’Eulep{ ¢, ¢,) définissant I'orientation cristalline du volume
analysé.

@ )
Figure 2. 10 : Images issues de I'analyse par ER8Diveau d’identification des clichés de
Kikuchi (a) non traitée (taux d’'indexation88% ) et (b) aprés traitement des points non
indexés
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Il est & noter qu’afin d’obtenir des clichés de WGhki de bonne qualité, il est nécessaire que
I’échantillon analysé ait subi une préparation ddfage soignée qui permette d’assurer sa
planéité mais aussi de limiter I'épaisseur de lacbe écrouie due aux étapes d’'usinage et de
préparation de surface. Cette préparation estlidét@in annexe 3 et consiste en une série de
polissages mécaniques suivie d'un polissage élgtityoe.

A l'issue de cette analyse, une cartographie destations cristallines est obtenue. Du fait de
la présence d'un certain relief a I'issue du peligsélectrolytique et de la présence des joints
de grains, certains clichés de mauvaise qualifgengent pas étre indexés (cf. figure 2.10a ou
les points non indexés sont présentés en blang).p8mts non indexés sont, a l'issue de
I'analyse, soumis a une procédure de réduction rdé :bquand un point non indexé est
présent dans la zone centrale d’'un grain, il lth sessociée I'orientation cristalline déterminée
aux points voisins. De méme, une opération d’assioci de I'orientation cristalline la plus
observée dans le voisinage immédiat d’un pointindexé a celui-ci, permet d’éliminer les
points non indexés au niveau des joints de gré&éanmoins, apres cette opération dite de
« nettoyage » de la cartographie, il est importEnsouligner que I'orientation cristalline au
niveau des joints de grains ne sera connue au nj@axa taille du pas d’analyse pres, c'est-
a-dire, dans le cas présent, avec une résolutidnude Précisons de plus que les résultats de
I'analyse par EBSD sont obtenus avec une précegulaire de I'ordre du degré.

Notons enfin que, pour obtenir des clichés de &likade bonne qualité, I'échantillon doit étre
incliné & 70°, pour des raisons d’optimisation dpport signal sur bruit, ce qui peut poser des
problemes lorsque I'on souhaite, comme nous lenferau paragraphe 2.3.3, superposer
microstructure granulaire et champs de déformaismexemple.

rr 7

Figure 2. 11 : microstructure de Zr grade 702 ré&gpar polissage électrolytique,
MEB en mode électrons secondaires (SE)

Les différents résultats issus des analyses palDE@$ ont été réalisées au cours de cette
étude seront présentés plus précisément au chapitreéanmoins, pour une meilleure
compréhension de la suite, il est a noter dés erémt qu'a I'issue de I'analyse par EBSD
sur le matériau utilisé (zirconium grade 702), tadle de grain de I'ordre de 15um (cf. :
figure 2.11) a été mesurée. Ceci est en accordlasgésultats publiés dans la these de Caré
[Car95].

Cette donnée est importante car elle conditionnéailie caractéristique du marquage a
employer pour la microextensométrie. En effet,daptage réalisé dans cette étude étant, en
partie, basé sur l'utilisation de champs expérimextde déformation intragranulaire, il est
nécessaire de réaliser les mesures de champs échieke inférieure a la taille de grain. La
méthode utilisée pour ces mesures est détaill@amagraphe suivant.
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2.3.2 Analyse des champs mécaniques

2.3.2.1 Corrélation d'images

Depuis guelques années, de nhombreuses techniquessiee de champs de déplacements se
sont développées, telles que I'extensométrie IgEas03], la photoélasticimétrie [Obr98] ou
la microextensométrie [All94]. Les techniques ttimdinelles d’extensométrie, telles que
celles fondées sur l'utilisation d’extensométresdeujauges de déformation, ne permettent
des mesures moyennes que sur une zone relativétesntue de la structure (entre les piges
d’'un extensometre ou sur la zone couverte parauge). Les nouvelles méthodes ont permis
d’accéder a des bases de mesure beaucoup plwesspetitmettant d’accéder a de véritables
champs de déformation sur des zones de piecesaressibles par extensométrie classique
ou sur des zones étendues. De plus, le fait quenesares soient réalisées sans contact avec
I’échantillon a aussi contribué a leur essor chasedvitent les interactions mécaniques avec
les appareils de mesure qui pourraient perturbe¥danse de la piece étudiée. L'amélioration
des performances des simulations numériques affimement des lois de comportement
utilisées dans les codes numériques ont invitééaeldppement de techniques spécifiques de
mesure de champs. Ainsi peut-on citer la photaélasttrie, qui permet de mettre en
évidence et de mesurer déventuelles hétérogéndiedscomportement mécanique de
matériaux photoélastiques (ou recouverts d’'un filmtoélastique) dans le domaine élastique.
Cette méthode, principalement utilisée pour dediecgipns industrielles concernant des
piéces d’automobile ou d’aviation [OBr98], mesues thétérogénéités de déformation sur des
distances qui peuvent étre millimétriques, conagrndes zones qui s’échelonnent du
centimétre a plusieurs dizaines de centimétresniiéms, elle n’est pas adaptée aux besoins
de la méthodologie utilisée au cours de cette énatheseulement parce qu’elle est restreinte
au domaine élastique mais aussi parce que lesohét#ités de déformations observées
[Dou00] sur la surface du matériau d’étude sontibeap plus fines que la résolution obtenue
par photoélasticimétrie. Au contraire, les méthodesmalyse d’'images permettent, quant a
elles, de déterminer des champs de déplacemenacgrés a différentes échelles et
notamment a des échelles trés fines telles que ahll micrométre (échelle de notre
microstructure granulaire).

La méthode utilisée pour cette étude est la mideresométrie. C’est une technique de
mesure des déformations locales qui repose silidaiion de marquages déposés sur la zone
d’étude et d’analyse de I'image de ces marquages daux états difféerents. Elle permet
d’accéder, notamment par des méthodes de corméldiimages numériques, aux champs de
déplacements surfaciques sur toute la zone étudeenéthode de corrélation d’'images
s’appuie sur la comparaison d'images numériqueaadzone surfacique étudiée dans deux
configurations mécaniques. L’objectif est d'étabkntre I'image de référence et I'image
« déformée », une correspondance biunivoque epirgsphomologues attachés a un méme
point matériel. La recherche est effectuée surdetraste en niveaux de gris d'un petit
domaine englobant le point considéré. Le degréedsemblance entre I'état de référence et
I'état déformé est défini par un coefficient derétation.
La transformatiorh [Dou00] qui définit I'évolution du solide est déerpar :

X = (X) (2.2)
ou X et xsont les positions d’'un point matériel respectigatrdans I'image de référence et
dans 'image déformeée.

Les images, de référence et déformée, sont casse8mar les niveaux de gris de leur pixels.
f(X) est la fonction de répartition spatiale des ninede gris de I'image de référence et)g(x
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celle de I'image déformée. Dans I'hypothese d’uoeservation stricte des niveaux de gris
d’'une image a l'autre, nous aurions :

fX)=9( (2.3)

La transformatiorp n’étant pas connue, on en cherche une approximétioui minimise le
coefficient de corrélation, dont I'expression eshaée ci-dessous, défini sur le voisinage du
point X. La transformatioih est approchée en supposant guest soit une translation pure,
soit une translation combinée avec une rotatiomnet déformation homogéne donnée par le
gradient de la transformation macroscopique. Letetgctranslation est alors obtenu par
minimisation du coefficient de corrélation recherch’expression utilisée dans le logiciel de
corrélation d’'images numériques qui a été utiliea@rpcette étude, Correlmanuv [Corr], pour
calculer ce coefficient est insensible aux variaiglobales de brillance et de luminosité sur
le domaine de corrélation entre les deux configomat elle est basée sur I'utilisation du seul
contraste local. Le coefficient de corrélationdstiné par :

> olfle)-To)dglx,)-3o)
\/Zmo(f (Xi)_TD)2 Q/Zmo (9()<i)_§|3)2

C=1-

(2.4)

ou x. et X, sont les coordonnées des pixels dans les imagegféieence et déformee

respectivement) le domaine de corrélation e_‘tD et §D les moyennes des niveaux de gris

sur D. Le probléeme de minimisation du coefficieet abrrélation peut étre résolu au pixel
pres ou pour une fraction de pixel, ce qui est nénuurrélation « subpixel » [Dou00].
Lorsque la minimisation est réalisée, les coordermrdes points de mesure sont alors connues
a la fois dans I'image de référence et dans cealferthée et les composantes planes des
champs de déplacements peuvent étre calculéeschaque point de mesure. Les points de
mesure étant définis de maniére discréte, on dhtiechamp discret de déplacement.

+ +7k+ + + Point de mesure
++ + + + _!‘__‘__ _+ +/¥ + \ﬂh\g’» + Point de référence
++ + + + 4', %4, + + 9‘, ,,,,,,, Schéma d'intégration 0
e ot oo - +_++ _n \_+_\ _~_' % | — Schéma dintégration 1

+ + * + + — — — Schéma d’intégration 2

— .- Schéma d’intégration 3
Figure 2. 12 :Schémas d’intégration

Deux solutions sont alors possibles afin de catdele composantes planes des déformations
associées au champ de déplacement obtenu. Dars ld'une grille de points de mesure
espaces réegulierement, la déformation en un psind@&erminée par la moyenne du gradient
de la transformation sur un domaine d’intégratiaindité par la position des points de
mesure proches du point considéré. Cette moyenreaksilée par une intégrale de contour,
sous I'hypothése d’une interpolation linéaire dpldéement entre deux points de mesure.
Quatre schémas d’intégration sont disponibles dimmpans le logiciel Correlmanuv et
peuvent étre utilisés pour ce calcul (cf.: fig2el2). Le choix du schéma utilisé va
conditionner la définition de la base de mesurtadiformation, sa précision et sa résolution
spatiale. La précision sur la valeur de la déformmataugmente avec I'augmentation du
nombre de points de mesure considérés mais, en ne@nps, la valeur obtenue correspond a
une intégrale sur un domaine plus grand condugamie résolution spatiale plus faible. Il est
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nécessaire de trouver un bon compromis entre pwécie la mesure et résolution spatiale.
Ainsi, I'utilisation du schéma d’intégration O eaitnera une résolution de la déformation plus
élevée mais une précision du calcul plus faible lqutéisation du schéma d’intégration 3.
Dans le premier cas, la base de mesure correspondrabre de pixels compris entre deux
points de mesure (typiqguement deux intersectiongritle). Dans le second cas, cette base de
mesure est quatre fois plus grande. Au cours dee @dtide, la méthode de calcul des
déformations proposée dans Correlmanuv ne sergégtilque pour la visualisation de la
superposition de la microstructure et du champ é®rchation (cf. 8§ 2.3.3). Le schéma
d’intégration utilisé est alors le schéma 1 quiefin bon compromis entre résolution spatiale
et précision. Le pas de grille étant de 2um, lae lwhes mesure de la déformation est donc de
4um. Les composantes hors plan du tenseur de diformpeuvent étre estimées sous
I'hypothese d’'incompressibilité, hypothese réalistans le cas d'une déformation
principalement plastique (élasticité négligeablpast d’endommagement).

Une deuxieme méthode de calcul des déformationsistena utiliser un code de calcul par
eléments finis. Il suffit alors de créer un maidage la surface considérée en associant a
chaque élément de grille un élément de maillagesécan 2D ou cubique en 3D. Les
déplacements mesurés sont alors associés a chesue du maillage (dans le cas 3D, les
déplacements sont identiques suivant la directions tplan) et les déformations sont
directement issues du code par éléments finisaviforction de forme des éléments. Cette
seconde méthode est utilisée durant cette étudedafcomparer les déformations issues de
I'expérience et celles issues du calcul. En effetst important, lorsque I'on veut comparer
des champs de déformations mesurés et calculéscajueci soient calculés suivant les
mémes hypotheses et sur les mémes bases de nEsupg, est possible en adoptant cette
seconde méthode.

2.3.2.2 Marquage de la surface

Afin que les points de mesure soient identifiabdiess les images représentant |'état de
référence et les états déformés, il faut que ldaseroffre un contraste suffisant. Si la
microstructure ne présente pas de contraste naufiedant, il est nécessaire d’en créer un.
Deux types de marquages sont couramment utiliséslaaorrélation d'images, le mouchetis
et les grilles (cf. : figure 2.13). L'utilisationed’'un ou de l'autre va dépendre des échelles
auxquelles les mesures seront effectuées, mais dwsysteme d’acquisition employé pour
I'acquisition des images numeériques. Pour des egjphns macroscopiques, nécessitant une
résolution spatiale de quelques centaines de mares et des champs de déplacements de
plusieurs dizaines de millimétres, pour lesquellasquisition d’images est généralement
faite a l'aide d’'une caméra CCD, le mouchetis geédéré aux grilles car il est plus rapide et
facile a realiser. De plus, un mélange de peintopgse et blanche, mates, est suffisant pour
créer un bon contraste. Pour des applications lplcales qui nécessitent une résolution
spatiale inférieure a la centaine de micrométredest champs millimétriques, ce sont les
microgrilles qui s'imposent.
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(a)

Figure 2.13 : Exemples de marquage d'une surfacggamouchetis et (b) microgrille

En effet, & ces échelles, un mouchetis est dificént réalisable. Racine [Rac05] a montré
gu’'a l'aide d’'un aérographe (pistolet de peintuaracomprimeé), il est possible de réaliser un
mouchetis présentant une résolution spatiale deur®5Mais, a des échelles inférieures,
malgré la plus grande difficulté de mise en ceuvhatilisation de microgrilles est
recommandée car tant que le pas de la grille egptéch la taille de grain, la mesure de
déplacements intragranulaires par cette méthodelesste et précise [Sch03]. De plus, pour
le moment, a des échelles tres fines, I'acquisitiimages doit se faire a I'aide d’'un MEB si
I'on veut conserver un rapport suffisant entre denbre de pixels de I'image et la taille de la
zone observée et donc une bonne précision de mesure

Les acquisitions d’'images MEB correspondent a uderiimagerie d’électrons secondaires
ou bien d’électrons rétrodiffusés. Dans le secas] Eamplitude du contraste obtenu est liée
a la difféerence de numéros atomiques entre le maté@onstitutif de la grille et celui du
substrat. Pour des sollicitations thermo-mécanicudaible température (<500°C), il faut
choisir un matériau ayant une température de fusatement supérieure a la température de
sollicitation. Pour des applications a haute terafe, le gravage est préférable au dépét de
microgrilles sur la surface du substrat [HerQQ].

Au cours de cette étude, le matériau utilisé présene microstructure dont la taille de grain
est d'une quinzaine de micrometres. Il ne présgumte de contraste naturel a I'échelle
intragranulaire, d’autant moins qu'il a subi polanklyse EBSD un polissage électrolytique
qui, s’il permet de distinguer les grains les ures dwutres, procure un niveau de gris
relativement uniforme au sein d’'un méme grain. Cemfenu de la taille de grains,
I'acquisition des images doit étre faite au MEB. plais, des microgrilles doivent étre
déposées sur la surface analysée afin de créentmste nécessaire a la corrélation d'images
numériques. Le choix du matériau employé pour séalces microgrilles s’est porté sur I'or.
Celui-ci présente en effet un fort contraste chimi@vec le zirconium et sa grande ductilité
lui permet de suivre aisément les déformationsuthstsat sans altérer sa réponse mécanique.
Les microgrilles sont déposées sur la surface parorélectrolithographie. Les détails de
cette technique sont explicités dans la référeAd84]. Rappelons brievement ici qu’elle se
déroule en 5 étapes illustrées sur la figure 2.14 :

- dépdt d'un film de résine sur la surface d’étude.résine utilisée est un polymere
transparent (PMMA) sensible aux électrons. Ceuxamt casser localement des
liaisons de chaines de polymeére lors de l'irradrapar le faisceau électronique.

- irradiation de la résine a l'aide du faisceadat&ons du MEB. Un balayage croisé a
90° permet de réaliser la géométrie de grille eaatéendue.

-28-



Chapitre 2 — Démarche et méthodologie

- dissolution de la résine irradiée a l'aide d'us@ution révélatrice, composée de
propanol et de méthyléthylcétone, qui n’interagitagec la résine irradiée. Celle-ci
est dissoute et seule la résine non-irradiée sestle substrat.

- le dépdt d'or se fait en deux étapes. Le premépdt est effectué par pulvérisation
cathodique. Ce dépot est de faible épaisseur (2hsBrt de couche d’accrochage sur
le substrat. Le deuxieme dép6ét, réalisé par évéiparaous vide, peut étre plus épais
et atteindre une quinzaine de nanometres.

- dissolution de la résine restante (solvant :lat8tate) et réveélation de la microgrille.

Dépét de PMMA par
centrifugation
Irradiation de la résine
i 500nm
par les électrons - N N
rétrodiffusés
Echantillon =i >
Dissolution de la résine
irradiée
Pulvérisation
cathodique
+
Evaporation sous
vide
Sk
i ¥~Dépét dor
SEEEH ” 3 A//

Solvant : Ethyle
acétate
+
Bain i ultrasons

Figure 2.14 : Principe de la micro-électrolithograje d’aprés [Dou00]

i ”

De nombreux parameétres interviennent au cours dealesation de microgrilles qui nécessite
un certain savoir-faire. En effet, le choix de Bégseur du barreau de grille est fonction de la
taille de la grille que I'on veut réaliser. De plies résine doit étre suffisamment irradiée pour
gue la grille soit faisable. Cette irradiation fsiction du temps d’irradiation (temps que met
le faisceau du MEB pour parcourir la ligne) maissaawlu courant de sonde utilisé. Un courant
de sonde (densité d’électrons) trop faible ne dfsyeapas suffisamment la résine pour mettre
la surface a nu et un courant trop fort dégraderagine sur une surface trop importante pour
obtenir des barreaux de grille suffisamment finsrppport au pas de la grille (i.e. : épaisseur
des barreaux de 300nm pour un pas de grille de .2pindes logiciels de pilotage de faisceau
sont aujourd’hui disponibles pour faciliter la diéa de microgrilles, un certain savoir-faire
est nécessaire pour trouver le bon compromis emtueant de sonde et temps d’irradiation
qui permettra d’obtenir des grilles reproductitd¢sle bonne qualité.

Le matériau étudié présentant une taille de granl'ordre de 15 um, les microgrilles
déposées en surface ont été réalisées avec ure@gsng I'épaisseur des barreaux étant de
0,3um environ. Ce pas a été choisi de fagcon a avoirombre suffisant de points de mesures
au sein d'un méme grain. La surface couverte parmaitrogrille de ce type est d’environ
500x500prf; or, pour du Zircaloy-4 ayant une taille de grain denSjon a déterminé que le
VER devait avoir en surface une dimension de l'erde 700x700ufElb]. C’est pourquoi

un quadrillage de 3x3 microgrilles est déposé awurface de I'éprouvette (cf. : figure 2.15)
de facon & couvrir une surface de 800x800pespérée suffisamment grande (et controlée a
posteriori) pour contenir un VER.
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Figure 2.15 : Visualisation des microgrilles dépes&ur une surface d’environ 0,8x0,8 m
pas de grille de 2um

2.3.2.3 Acquisition des images

L’'acquisition des images est faite a I'aide d’'un B1IBn mode « €électrons secondairéSk).
Elle peut aussi étre réalisée en mode « électrémediffusés » (BSE), qui peut offrir un
contraste chimique et cristallographique plus prnméo et qui est insensible au relief.
Néanmoins, l'utilisation du mode SE permet desaggs plus aisés afin d’obtenir un bon
contraste sans saturation. Rappelons que pour iphien bon appariement des points
homologues dans les deux images servant a la atorgl il est nécessaire, au moment de
l'acquisition des images, de s’assurer que le estegrde niveaux de gris est optimal. 1l doit
étre représenté sur la plage des 256 niveaux daligponibles pour le codage de I'image (en
8 bits). Les réglages nécessaires a I'obtentiom dian contraste sont alors facilités par
I'utilisation du mode SE. De plus, ce mode permgilisation de vitesses de balayage plus
élevées sans détérioration du rapport signal sut. br

Les images numériques sont acquises sur deux systeour lesquels les réglages sont notés
dans le tableau 2.3.

MEB Philips XL40 Jeol JSM 845
Taille des images 4096x3072 4096x4096
Tension 20kV 20kV
Grandissement 220 250
Mode de détection SE SE
Distance de travail 10 mm 10 mm

Tableau 2. 3 :Réglages utilisés pour les acquisgtid'images numériques

Il est essentiel que ces réglages soient identitpresdes acquisitions des séries d'images
(état de référence et états déformés). Néanmaiffisreshts parameétres expérimentaux, liés a
'acquisition des images numériques, limitent lgotétion de la corrélation d’images. La
gualité de I'acquisition numérique est d’autant lraare que le rapport signal sur bruit est
élevé. De nombreux parametres jouent sur ce ragmpral sur bruit, notamment le courant
de sonde utilisé et la vitesse d’acquisition deages. Pour cette étude, la vitesse de balayage
choisie apres optimisation correspond a une dusasgdisition d’environ 50us par pixel soit
15 minutes par image environ.
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Finalement, le fait que les grandissements utiligésr les deux systemes d’imagerie du
tableau 2.3 soient différents est a relier a ldetaies images dans chaque cas. Les zones qui
doivent étre imagées ont, avant déformation, uille @environ 400x400urh Pour chaque
appareillage, le grandissement choisi offre un bompromis entre la taille de la zone
couverte et le nombre de pixels présents par hadeagrille. En effet, lors de I'acquisition
numérique, il faut veiller a ce que le barreau digegsoit défini par environ 3-4 pixels afin de
conserver une bonne précision lors de la corréldbmu00].

Ainsi, lors de la mesure des déplacements parlatimé d’'images, la qualité de la corrélation
dépend du contraste présent sur les images. D'dmeme [Rac05], pour des images de
microgrilles prises au MEB, l'incertitude sur la snee du déplacement est de 'ordre de 0,3
pixel pour des images de 4096x4096 pixels réalisées un grossissement de 300 et une
distance de travail de 30mm. A partir de la meslwehamp de déplacement, on accede au
gradient de la transformation, F, qui permet deminer les composantes de la déformation.

Selon Doumalin [Dou00], les incertitudes, eto;, ) sur le gradient de la transformation,

si le schéma d’intégration utilisé est le schénatégration 1, peuvent étre évaluées par :
am:% et Um:% (2.5)

ou a et b correspondent respectivement au nombre de piréis deux barreaux suivant I'axe

horizontal et l'axe verticalo; et o, correspondent aux incertitudes de la mesure du

déplacement dans le plan d'observationogta I'incertitude sur la mesure du relief. Les

réglages proposés au tableau 2.3 permettent diobtexe précision sur la mesure des
déformations de I'ordre de 0,5% sur une base deimaeke 4um.

2.3.3 Superposition

Afin de réaliser la superposition du champ d’origiains cristallines et du champ de
déformations, il est nécessaire que toutes lesysamlsoient réalisées sur la méme zone
d’étude. Pour s’assurer de la bonne superpositisnathalyses, une procédure a été mise en
place permettant de repérer précisément, tout ag tkes différentes étapes, la zone sur
laquelle I'étude est menée.

A cette fin, lorsque la zone est sélectionnée, gdament au centre de I'éprouvette, elle est
marquée a l'aide de plots d'or (figure 2.16) dégoseér la surface par électrolithographie
[All94]. Ces plots ont une taille d’environ 10x10fet sont disposés de facon assez espacée
pour ne pas géner les différentes analyses maisi auffisamment dense pour qu'ils
apparaissent sur toutes les images.

lls permettent non seulement un repérage rapidezdees d’étude mais aussi la bonne
superposition des différents résultats comme csldétaillé ci-apres.

Figure 2.16 : Visualisation des plots d’or, contt@$EB SE
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La principale difficulté rencontrée pour obtenirtteesuperposition vient de la position de
I’échantillon lors des différentes prises d'« image En effet, pour les images de microgrilles
prises au MEB en électrons secondaires, I'échantiist disposé a plat dans la chambre du
MEB. Pour les «images » obtenues en EBSD (cambigades orientations cristallines),
I’échantillon est incliné a 70° et, a cause deseirfgetions de positionnement de I'échantillon
vis a vis de I'axe de tilt et de I'axe de tilt Asvis de I'axe de balayage du faisceau, les images
obtenues sur un échantillon tilté sont déforméesrgaport a celles obtenues sur le méme
échantillon a plat. De plus, les deux opérationBSE / imagerie) ne sont pas faites en
utilisant la méme distance de travail, ni obligegoient le méme grandissement.

Afin de réaliser cette superposition, nous congidaTs I'image obtenue a plat a l'aide du
MEB en électrons secondaires comme image de r&rear cette image sert de base a
I’élaboration du maillage utilisé pour la simulatioumérique (cf. § 2.4). Nous déterminerons
donc la position des points de I'image EBSD dammdge obtenue a plat en imagerie
d’électrons secondaires.

Suivant [G€l02], nous devons alors déterminerdagformationd., supposée homogéne, qui
permet de relier la position ¥es points de la cartographie EBSD a la positidans I'image
obtenue en électrons secondaires, sa@itd(X). En supposant cette transformation linéaire,
on la décompose en une translatioat ™’ éventuelles rotations et distorsions repri&snpar

le tenseur F, soit : Xx=®(X) =F.X+T.

Cette transformation comprend 6 parameétres qui islemitifiés grace au repérage, dans les
deux images, de trois points homologues. Les poists A, B et C sont repérés dans I'image
EBSD et les mémes points, notés alors a, b et mt, @pérés dans I'image obtenue en
électrons secondaires (cf. : figure 2.17). Ainsréeteur _Test égal au vecteur A le tenseur
E. est évalué par résolution du systéme suivant= BAB et ac= FAC.

Cette transformation ne correspond pas a une tnanafion physique ; elle permet seulement
de corriger les écarts pouvant exister entre leg techniques d’imagerie.

Translation + Rotation + Distorsion

Grille de points EBSD Microgrille
A

- a b

Figure 2.17 : transformation a effectuer sur la pios des points EBSD d’apres [Gél02]

Une procédure a été mise en place au LMS afin dikseg cette superposition de facon
automatique en utilisant les centres des plotslesudifférentes images comme points de
repere. Cette procédure est rapide et facile éatibn. A l'issue de I'analyse par EBSD, les
plots ne sont toutefois pas délimités avec précigid. : figure 2.18a). En effet, comme nous
I'avons vu précédemment, certains points au coarseatte analyse ne sont pas identifiés et
apparaissent, de méme que les plots, comme deistg ff@ux » a la fin de la cartographie.
Généralement, ces points apparaissent aux jointgra@s, car il peut s’y produire une
superposition de deux clichés venant des grainacadjs, ce qui conduit a une Rnon
indexation du cliché obtenu. De plus, une 4nmtexation peut aussi apparaitre lorsque
I’échantillon présente un relief trop importaantrainant un bruitage du cliché de diffraction.
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Ainsi, les plots de repérage ne sont pas les gmifgs non indexés a l'issue de 'analyse, ce
qui entraine une mauvaise définition des contoasspdiots. C’est pourquoi, au cours de cette
étude, les superpositions sont réalisées en utilisamme points de repére non plus les
centres des plots mais des points triples, idésti§iur chaque image (issue de I'analyse par
EBSD et utilisée pour la microextensométrie). @stipossible car le polissage électrolytique
réalisé pour I'analyse EBSD permet une visualisatle la microstructure granulaire sur les
images prises au MEB en électrons secondairesf{gtire 2.18b). Ainsi, il est possible dans
les deux images de repérer des points triplesgmfprécise (au pixel pres) afin de réaliser la
superposition de la microstructure et des chamsirée par microextensométrie.

(b)
Figure 2.18 : Repérage de points triples dansmeages (a) issue de I'analyse par EBSD et
(b) utilisée pour la microextensométrie.

Si I'on considére une zone d'étude de 400x40bgnviron, sur laquelle I'analyse EBSD est
réalisée avec un pas de 1um, 'image MEB SE wtilig@ur la microextensométrie étant une
image 4000x3000 pixels, I'erreur maximale de supgitipn de deux points est de I'ordre de
0,5% de la taille de la zone considérée (si I'onsidére une sous-zone de 100x108um
I'erreur de superposition sera au maximum de 0,5um)

Cette superposition, si elle est particulieremetiie pour associer positions et orientations
cristallines pour les simulations numériques paménts finis, permet aussi, dans un premier
temps, de faire le lien entre la microstructurengtaire et les champs de déformation
observés en surface.

La figure 2.19 montre un exemple de superposit®mitrostructure granulaiet de champ
de déformation. La microstructure considérée estésentée par les joints de grains (cf. :
figure 2.19a). L’échantillon a été prélevé sur wdle laminée suivant la direction DT. Il a
subi un essai mécanique de traction uniaxiale jasqune déformation macroscopique de
2,5%. L’axe de sollicitation est horizontal. La déhation locale est déterminée a l'aide du
logiciel Correlmanuv en utilisant le schéma d’inggn 1, ce qui correspond a une base de
mesure de 4um, et varie de 0% a 10% (cf. : figut8l®). Les hétérogénéités de déformation
observées sont importantes et se localisent sofmr#a& de bandes orientées a +45° de la
direction de sollicitation avec une portée supéded la taille de grains. Les déformations
semblent étre intragranulaires mais situées présjaiats de grains (cf.: figure 2.19c)
traduisant ainsi une forte hétérogéneéité a l'ietéride ces grains. De plus, nous pouvons
remarquer que certains grains sont déformés almrsi@qutres ne le sont apparemment pas du
tout. On voit ici que la déformation se concentténdérieur de certains grains et qu’elle s’y
localise au niveau des joints de grains. Ainsisdaéma de localisation semble étre lié a la
microstructure granulaire. Nous y reviendrons.
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(a) (b) (c)
Figure 2.19 : (a) Microstructure déterminée par &ys@ EBSD-joints de grains, (b) champ de
déformation axiale déterminé par microextensométaer un essai de traction uniaxiale et
(c) superposition des deux résultats

On peut ajouter a ce qui précede un élément sugplirine de superposition en complétant la
visualisation des grains, issue de I'analyse pa8[EBoar une indication, pour chacun, de leur
prédisposition plus ou moins grande au glissemesitnatique, apprécié comme le plus facile
dans les conditions de notre étude, pour un chagemacroscopique donné. Ceci peut se
faire par I'attribution a chaque grain d’'un coeffict associé aux facteurs de Schmid de ses
systémes prismatiques. Dans le cas le plus siroplei de la traction uniaxiale, le facteur de
Schmid d’'un systéeme de glissement relie la cissippliguée résolue dans la direction de
glissement a la contrainte de traction appliquéen Bue, dans un polycristal, les contraintes
locales different, en général, des contraintes iqp@és et que, pour une sollicitation
macroscopique de traction, I'état mécanique locait geénéralement multiaxial, une
cartographie des facteurs de Schmid des systemagissement principaux peut donner
simplement, comme nous lillustrerons dans le dne@, une visualisation commode de la
relative « raideur » ou « souplesse » en régimstiglee des différents grains pour une
sollicitation macroscopique donnée, sous I'hypathas validité de la loi de Schmid.
Rappelons que la loi de Schmid stipule que, podivercun mécanisme de glissement
plastique, il faut que la contrainte appliquée lsuplan de glissement dans la direction de
glissement {*) soit supérieure ou égale a une valeur critiquenseque aux mécanismes
(Tc(s))-

19> (2.6)
Pour un état de contrainte loaal la cission résolue® est donnée par® = R¥:s ot R®
désigne le tenseur des facteurs de Schmid pougydterse (s), facteurs déterminés par
I'orientation d’un cristal considéré. Pour une ®ithtion de traction uniaxiale, le facteur de
Schmid (f) s’exprime (cf. : figure 2.20) par :

fs= coshcos. (2.7)
ou ¢ = angle entre la normale au plan de glissemené elirection de la contrainte
uniaxiale
A = angle entre la direction de glissement et laddion de la contrainte uniaxiale.

La relation entre la cission résolueopérant sur ce plan de glissement et la contrainte
appliquée est alors simplement :

o=1/fs (2.8)
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Pour la famille de glissements prismatiques 1DJ % <1120>, nous retiendrons alors la

valeur absolue maximale des facteurs de Schmidrdiedifférents systemes de cette famille.

normale au plan de glissement F
ou de macle ' o )
9 direction de glissement
Ihkit] . T,4_ oudecisaillement

plan de glissement
ou de macle

(hiit)

Figure 2.20 : Définition du facteur de Schmid poue sollicitation de type traction uniaxiale
[Puj94]

Reprenons a présent la figure 2.19 en y superpdaanartographie de ces facteurs de
Schmid : nous visualisons ainsi de maniére indieala relative aptitude de chaque grain a
I'écoulement plastique pour une sollicitation macoapique de traction uniaxiale dans la
direction indiquée. On peut ainsi observer suidare 2.21, que les grains « bien orientés »
(au sens des facteurs de Schmid) semblent effestiveglobalement plus déformés que les
grains « mal orientés ». Toutefois, il apparait qukes chemins de déformation élevée sont
préférentiellement localisés dans les grains ptéasérun facteur de Schmid éleve, des
hétérogénéités de déformation sont présentes aunséme des grains, comme observé
précédemment figure 2.19, ainsi qu’au niveau deggale grains présentant un fort gradient
en terme de facteurs de Schmid.

Cette superposition confirme une relation forteemicrostructure granulaire et localisation
de la déformation. Néanmoins, ces observations famsi apparaitre des zones pour
lesquelles les déformations sont fortes pour utetacde Schmid du glissement prismatique
faible, et vice versa, qui ne peuvent pas étreigx@es simplement par une interprétation
basée sur l'utilisation d’'un mécanisme de plagti@t de sa cission résolue calculée sous
I'hypotheése de contrainte homogéene. Des méthodes éloluées telles que les simulations
par éléments finis [Hoc03] [Kajo4] ou des méthodé®mogénéisation non-linéaire [Mas00]
[Bor01] [Rek05] sont alors nécessaires pour estiimathamp local des contraintes et relier
comportement mécanique et microstructure. Nousigmerons dans le chapitre 3.
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4 5
(a) (b) (c)
Figure 2.21 : (a) Microstructure déterminée par &yse EBSD-facteurs de Schmid (blanc
0,5 ; noir = 0), (b) champ de déformation axialgaténiné par microextensométrie pour un
essai de traction uniaxiale et (c) superpositios deux résultats

2.4 Simulation numeérique

Nous précisons maintenant les outils dont nous @d@posé pour mener a bien la simulation
numérique, élément constitutif de notre méthod@odlidentification du comportement
plastique intracristallin dans le zirconium grad¥ #€tudié. De facon générale, I'utilisation
d’'un code de calcul par éléments finis nécesdilie Btapes : la définition d’'une géométrie et
la création d’'un maillage, l'utilisation d’'une lale comportement adaptée et celle de
conditions aux limites décrivant le chargement uoule paragraphe se propose dans un
premier temps de détailler ces trois points. Ersl@tchoix des conditions aux limites sera
discuté ainsi que la facon dont le trajet de chaagd sera représenté.

Les simulations numériques de cette étude sonisééal a I'aide du code de calcul par
éléments finis Cast3M [Cast].

2.4.1 Présentation de la simulation numérique

Il est nécessaire de s’assurer que chacun deséiéizents du calcul soit représentatif : le
maillage devra simuler correctement la microstmectoonsidérée, la forme de la loi de
comportement devra étre adaptée au matériau d’éesgleonditions aux limites devront étre
réalistes et le trajet de chargement correctenésritd

2.4.1.1 Le maillage

Différentes possibilités sont envisageables : pisons sont explicitées ci-apres.

Une premiére possibilité consiste, pour le calar géments finis, a calquer le maillage sur
I'analyse par EBSD : ainsi, a chaque pointé EBSDassocié un élément de maillage. Une
seconde possibilité consiste a le faire sur la ogicle d’or utilisée pour la
microextensométrie . a chaque élément de micregetit associé un élément du maillage.
Enfin une autre possibilité est de décrire plusciggment la microstructure granulaire en
adaptant la géométrie du maillage aux joints dengrd_es deux premiers maillages sont
faciles a mettre en ceuvre car il s'agit dans lesxa@as d’associer un élément hexaédrique de
maillage a un élément carré d’analyse (élément aeogrille ou pointé de I'analyse par
EBSD). La troisieme possibilité nécessite une pilace plus poussée de maillage (détection
des points triples, des joints de grains...) mais prmet une description améliorée de la
microstructure. Dans chaque cas, néanmoins, deayiiéns sont a prendre afin de ne pas
perdre trop d’informations expérimentales.
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L'utilisation de I'analyse par EBSD comme base dailiage de la microstructure permet de
mailler celle-ci de fagon assez fine (pas de I'gs@kE 1um). Le maillage est hexaédrique et la
description des joints de grains est crénelée. @eat entrainer, a cause d'un effet de
géométrie, une mauvaise estimation des contragttdes déformations qui prennent place au
niveau des joints de grains. Néanmoins, comme an lgevoir dans [GéIO5], lorsque le
maillage est suffisamment fin, la comparaison ehttdlisation d’un maillage carré et d'un
maillage basé sur les joints de grains montre onearvation dans les deux cas du schéma de
localisation. [Bar01] a aussi montré que la tadlemaillage, si elle est suffisamment faible,
n'a pas d'influence sur la localisation de la caintte ou de la déformation ni sur la réponse
globale.

Néanmoins, le probléme principal posé par I'uttima d’'un maillage basé sur I'analyse par
EBSD réside dans la superposition de la microstractgranulaire et du champ de
déplacement mesuré. En effet, comme nous l'avongprégédemment, les deux images
n'étant pas réalisées dans les mémes conditioast, iiécessaire de les repositionner I'une par
rapport a l'autre. Si le maillage est basé surpesités de I'analyse par EBSD, alors les
résultats issus de la corrélation d'image doivérg Eepositionnés dans le repere de 'analyse
par EBSD. La corrélation d'image est réalisée sw base de mesure de 2um, et I'analyse
par EBSD tous les micrométres. Les points de laagrdle ou la corrélation d’image est
effectuée ne correspondent pas forcément aux golBBSD. Il est alors nécessaire, pour
connaitre les déplacements aux nceuds du maillage, appliquer des conditions aux limites
expérimentales, soit de calculer les déformatiopeementales a I'aide du code de calcul et
d’interpoler les déplacements aux nceuds du maillage de perdre le moins de précision
possible lors de cette interpolation linéaire sil possible de réaliser un maillage non pas basé
sur chaque pointé EBSD mais basé sur un pointéeawx. Ainsi, les points sur lesquels les
déplacements seront interpolés sont plus prochepaiats de mesuree qui limite I'erreur
engendrée par l'interpolation linéaire. Une schésatibn de ce maillage est donnée sur la
figure 2.22a. Ainsi, l'orientation cristalline ags@e a chaque élément de maillage correspond
a l'orientation déterminée par I'analyse par EBSID mbinté correspondant au centre du
maillage. Comme nous l'avons vu précédemment, éesx dmages (EBSD et microgrilles)
n'étant pas réalisées dans des conditions iderstjqueilisation des axes de 'TEBSD comme
base du maillage implique alors une déformationcelei-ci (cf. : figure 2.22a). Enfin, si
I'orientation de I'élément est bien déterminée, tBplacements expérimentaux sont eux
moins précis du fait de I'interpolation linéaireceésaire pour les connaitre aux nceuds du
maillage.

LS/ Pointé EBSD
r S [ —— microgrille d’or

//// — maillage

Figure 2.22 : Schématisation de la création du fagi (a) basé sur I'analyse par EBSD (pas
d’analyse = 1um) et (b) basé sur la microgrille $pde grille = 2 um)

Afin de palier cette perte de précision expérimientiue a l'interpolation linéaire, une autre
possibilité consiste, nous I'avons dit, & calqeemaillage non plus sur I'analyse par EBSD
mais sur la microgrille (cf. : figure 2.22b). Airlsis déplacements mesurés le sont directement
aux nceuds du maillage. Reste alors a définir Foagon cristalline a associer a I'élément de
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maillage. L'analyse par EBSD étant réalisée tows rfécrometres, plusieurs pointés sont
réalisés dans chaque élément de maillage. Une quozéa été mise en place afin de
déterminer l'orientation majoritairement observéd'id@térieur de chaque élément. Cette
orientation est alors associée a I'élément congidBe plus, un label est mis en place,
permettant de repérer les éléments dans lesqueliepis orientations ont été observées (cf. :
figure 2.23). On peut remarquer sur la figure 248 les éléments possédant un label (i.e. a
I'intérieur desquels plusieurs orientations ont @éervées) sont les éléments correspondant
aux joints de grains. Plus le niveau de gris eswé&l plus l'imprécision concernant
I'orientation cristalline associée a I'élément élstvée.

Figure 2.23 : Visualisation des joints'dé graingles éléments a label

Nous avons vu au paragraphe 2.3.1. que l'analyseEB&D présentait une précision de
I'ordre du pas de mesure, c’est-a-dire du microeétt que les points les moins précis se
situaient aux joints de grains (probleme de ratede superposition de clichés EBSD).

Pour ce maillage, les déplacements mesurés ledgestement aux nceuds du maillagensi
nous ne perdons plus de précision au niveau deetauma des déplacements expérimentaux.
D’un autre coté, un défaut de précision sur I'aidion cristalline peut apparaitre au niveau
des joints de grains, ce qui implique qu’une oaénh cristallographique inexacte peut alors
étre associée au champ de déplacement mesurénhecdleDe plus, l'utilisation d’'un tel
maillage ne semble pas adaptée a cette méthodotogile est appliquée a I'étude de
phénomeénes qui prennent place préférentiellementants de grains, ou 'amorcage des
fissures est parfois observé. Néanmoins, pour le&nmaa de cette étude et compte tenu du
niveau de déformation assez faible auquel il estms® (2,5% de déformation totale en
traction), un tel maillage semble suffisant. Enegfftoute la précision de la mesure des
déplacements est conservée et les éléments suwrelssgn doute quant a I'orientation
cristalline peut subsister sont labellisés. Une-pose en compte de ces éléments dans le
processus d’identification est alors toujours passiEnfin, une amélioration pourrait étre
apportée a ce maillage via l'utilisation d’éléementsiti-matériaux [Lip97] [AikOQO]. Cette
évolution sera a envisager pour de futurs dévelogpés.

L'utilisation d’un maillage basé sur les joints deins présente I'avantage certain de bien
décrire la microstructure granulaire. Néanmoingrésente aussi quelques inconvénients. En
effet, pour un tel maillage, afin de pouvoir congrdes résultats expérimentaux et ceux issus
de la simulation numérique, il est nécessaire dése¥ la corrélation d'images directement
aux nceuds du maillage. Les nceuds du maillage,ysonraillage basé sur les joints de grains,
ne correspondent pas aux croisements de la mitteoddr Doumalin [Dou00] a montré que
lorsque des microgrilles sont utilisées pour lad&ation d'images, la précision de mesure des
déplacements est la plus importante lorsque leisarents de grilles sont utilisés comme
points de mesure. En effet, la corrélation d'imagebasée sur une reconnaissance de niveaux
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de gris. Plus le contraste est grand autour dut mencorrélation, plus la précision sera
importante. Or, hors des croisements de microgriflecontraste est assez faible, d’ou la
moindre précision de la corrélation sur ces points.

o

Figure 2.24 : Création du maillage, (a) image - MBE - de la microgrille sur la zone a
mailler, (b) association pour chaque élément dmlarogrille des angles d’Euler déterminés
par analyse EBSD — fausses couleurs, et (c) cnéatiomaillage sous Cast3M

Pour cette étude a donc été choisi un maillageadmitrostructure basé sur la microgrille
d’extensométrie (cf. : figure 2.24) : a chaque @ahde la microgrille est associé un élément
de maillage tridimensionnel massif hexaédriqguenae®ids (éléments CUB8 dans Cast3M) et
8 points d’intégration, présentant 3 degrés dertéb@ar noeud et a l'intérieur duquel la
fonction de forme consiste en une interpolatiorédine. Les déplacements mesurés par
microextensomeétrie sont directement transposahblele snaillage de la microstructure.

2.4.1.2 Laloi de comportement

La forme de loi de comportement utilisée a été dneee par Stéphane Héraud au cours de
sa thése sur le « mésoscope numérique » [HerO@].aE¢nsuite été introduite dans le code
castem2000puis modifiée (travaux de M. Sauzay [Sau06]) deofaa ce que les lois
d’écoulement et d'écrouissage soient communes Eesceltilisées par Renald Brenner
[BreO1].
Cette loi de comportement est une loi de componé¢re monocristal, qui prend en compte
I'orientation du réseau cristallin. Elle relie dgsantités de glissement aux cissions résolues
sur un ensemble de systémes de glissement. Etleefaioutre, intervenir des cissions de
référence comme variables internes. Elle se décsenen une loi d’écoulement qui définit la
vitesse du glissement sur les systémes et une'doradiissage qui définit I'évolution des
variables internes.
Cette loi est de type élasto-viscoplastique, défigi utilisée sous I'hypothése des petites
perturbations. Elle intégre a ce titre une loi a&ticité donnée par :

. Y

g-Kig-£2") 2.9)
ou K tient compte de la symétrie hexagonale dwnitam et comporte alors 5 composantes
indépendantes (isotropie transverse).

Pour I'écoulement viscoplastique, taux de déforomettiet taux de glissement sont reliés,
selon la loi de normalité associée a la loi de Sdhpar les équations :

g=yy0  ov [ =2(m0On+n0m) @10
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avec y, la vitesse de glissement d’'un systeme (s) don@sda matrice d’orientation de ce

systéeme (et n, sont respectivement la direction de glissemeria etormale au plan de

glissement du systéeme s concerné). Quatre famdiessystémes de glissement sont
considérées pour ce matériau ; ceux-ci ont etdabgd au 82.1.3.2. Il s’agit des systemes de
glissement prismatique (P11010}<1§10>, pyramidal de vecteur de Burgers <a> (Pyr<a>):

{101]}<1§10>, pyramidal de vecteur de Burgers <c+a> (Pyr<c+§m)11}<§113> et basal (B):
{0002}(1?10)- Notons que, pour ce matériau, un autre mode &rdation est frequemment

observé, le maclage. De nombreux auteurs se stathas a formuler des lois de
comportement prenant en compte le maclage poumdgsriaux de structure hexagonale
[Sta03] [Tom01] [Kas01]. Francillette [Fra03] a déwine loi de comportement adaptée a la
description du comportement mécanique du Zr @02Néanmoins les résultats obtenus ne
sont comparés qu’aux résultats expérimentaux megpigues. Les études s’intéressent
généralement a I'amélioration de la descriptiofedg&ponse macroscopique ou de I'évolution
de la texture au cours de la déformation. Peu d&tu a notre connaissance, se sont
intéressées a l'apport de la définition du maclage description des champs locaux. Au
cours de cette étude, le maclage n’est pas intigé la loi de comportement utiliséi est
négligé et supposé inactif. Nous verrons plus pangrquoi cette hypothese peut, au premier
ordre, étre considérée comme réaliste.

Une loi en puissance classique, loi de Norton,gésteralement utilisée pour décrire la loi
d’écoulement :

Is
TS

ys:ya[ ] sorfe) (2.11)
0

Mais a la suite des travaux de Robinet [Rob95] asddn [Mas98], Brenner [Bre01] a préféré
utiliser une loi présentant une dépendance en $ippsrbolique. Il a été montré qu’une telle
loi est mieux adaptée qu’une loi en puissance icjassa la description du comportement des
alliages de zirconium. La vitesse de glissemerstedin d’une phase est donnée par :

yzg yg{sin){;—g nssgr(rs) (2.12)

avecT® la cission résolue sur le systéeme (s) etldNnombre de familles de systémes de
glissement de la phase. A chaque famille de gliesén(s) sont associés une vitesse de

glissement de référengg, une cission de référence® et un coefficient de sensibilité a la
contrainte A

Concernant I'écrouissage, Kocks [Koc76] le congddsmme isotrope, au sens ou la cission
de référence varie de la méme facon pour tousyistermes. D’autres auteurs, tels Becker
[Bec95], Peirce et Asaro [Pie83] ou Kalidindi [K&]9 prennent en compte un écrouissage
anisotrope. L’évolution de celui-ci est alors pmpit chaque systeme. lls différencient
I'autoécrouissage qui tient compte de I'activatibnsystéme considéré, et I'écrouissage latent
qui dépend de l'activation des autres systemediggegient. Cailletaud [Cai88], sur la base
d’observations macroscopiques, integre de plusanauéssage cinématique. Dans le cadre
d’'un écrouissage anisotrope, Teodosiu [Teo76, Tea33aboré un modéle utilisant comme
variables internes non plus des cissions de ré&féremais des densités de dislocation de
chaque systeme. Néanmoins, en vue d’'une ideniditate parametres, un compromis est a
trouver entre la complexité de la loi utilisée (nmede paramétres) et son réalisme physique.
Plus le nombre de parametres est important, plserd difficile de les identifier a I'échelle
pertinente et nous ne nous sommes pas engagéeattndicection.
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La loi préconisée par Héraud et Brenner correspoma loi d’écrouissage développée par
Kocks [Koc76] mais en I'appliquant a chaque syst&tagylissement. De plus, 'interaction
entre les systémes de glissement suivra les |laptéds par Pierce et Asaro [Pie83]. Nous
obtenons alors I'évolution de la cission de réféeed’'un systéme s donnée par :

TO:Zhs{ TT: ZTO) 4 (2.13)

ha=HolQu et Qu=Qs*+{1-Qs*)ds

Les coefficientH, etag décrivent la cinétique d'écrouissagpiet 7s. sont respectivement
les cissions de référence initiale et saturantsys$téme de glissement ® correspond au
coefficient d’écrouissage latent entre le systéraels systeme k.
La matrice d’écrouissageidrontenant, dans le cas des matériaux hexagonawgrdbreux
coefficients (24=576 si tous les coefficients sont supposés dift&)eil a été décidé de la
simplifier en choisissant, dans la suite de cettel& un seul coefficien®, pour décrire
I'écrouissage latent. En effet, les réponses quaiviils a la question de I'écrouissage latent
dans le zirconium sont encore mal assurées et reffeet étant avant tout d'ordre
méthodologique nous avons préféré, malgré seselsmen rester la aussi a une expression
simplifiée : la formulation retenue suppose queitgsractions d’'un systeme avec lui-méme
(auto-écrouissage) et que les interactions entne dgstemes différents (écrouissage latent)
sont indépendantes de la nature des systemes émFsi(prismatique, p%/ramidal <a> et

<c+a>, basal). Pour des raisons identiques, leficmeft de non linéarité&™ est considéré
unique au sein du matériau. Il faudra donc garddiesprit ces hypotheses lors de la
confrontation des simulations numériques aux rasuixpérimentaux. De plus, en, I'absence

de données sur la cinétique des systémes de gésseome valeur identique, poys, sur
toutes les familles de glissement, a été adoptéBreaner.

Nous obtenons donc une famille de lois de compatendépendant des 14 parametres
suivants : 7i,°, Tsat et n° pour chaque systéme de glissement (prismatiquseal bat

pyramidaux)Ho et Qo.
De plus, le coefficient d’écrouissage lat€qtet les coefficients de sensibilité a la contrainte

sont tirés des résultats obtenus par Brenner [BetGdonnés dans le tableau 2.4.

avec

coefficient Qo nP pPyr<a> pyr<cra> P

valeur 1,9 3 7,5 7,7 7,1
Tableau 2.4 : Valeurs des paramétres issus de [Bre01]

Les 9 parametres restant a optimiser sont doncissggs initiales et saturantes pour les
différents systémes de glissement ainsi que lenpetra d’écrouissagd.

2.4.2 Conditions aux limites utilisées

Le maillage et la forme de loi de comportement sé#i étant déterminés, il faut a présent
définir les conditions aux limites qui seront agpkes et la fagon dont le trajet de chargement
sera discrétisé.

Généralement, ce sont des conditions aux limit@sodgenes ou périodiques [Bar01] [Dia02]
qui sont utilisées lors de simulations par €léménis sur des agrégats polycristallins.

Dans le cadre de cette étude, il s'agit de compasrésultats expérimentaux a ceux issus de
simulations numériques. L'influence des grains vagie la zone d’étude doit alors étre prise
en compte. En effet, les grains se trouvant aunaig de la zone d'étude peuvent affecter la
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réponse mécanigue jusqu’a une distance allantad&®fois la taille de grain, comme montré
par Doumaliret al. [Dou03] [Sch03].

Cet effet de voisinage n’est pas seulement un difesurface mais doit s’entendre comme
concerné aussi par la troisieme dimension. Toutefoigyant acces expérimentalement
gu’aux mesures dans le plan et a la microstruguaaulaire de surface, nous avons pris le
parti d’'un traitement plan, les joints de grairenétainsi supposés s’étendre indéfiniment dans
la direction normale a la surface, en adoptant cernonditions aux limites du maillage 3D
extrudé les déplacements,(Wy) mesurés en surface par microextensomeétrie, oérasit
gu’ils reflétaient au moins partiellement la ré&aliridimensionnelle et la présence de la
microstructure granulaire sous-jacente a la zongersigielle étudiée. L'effet de cette
approximation sera étudié plus en détail au chagitiOn se référera dorénavant pour ce type
de conditions aux limites aux « conditions aux fe@miexpérimentales ». A titre d’illustration,
on peut voir sur la figure 2.25 une comparaisoneclets résultats expérimentaux et ceux issus
de deux simulations numériques réalisées avecatalitons aux limites différentes. L'essai
considéré ici est un essai de traction a 280°Cueeréprouvette prélevée dans la direction
DL. La déformation macroscopique résiduelle est 86%,

La premiére simulation (cf : figure 2.25b) a étdlisé en utilisant les déplacements mesurés
par microextensométrie aux nceuds du contour dulagailcomme conditions aux limites.
Pour la seconde simulation (cf. : figure 2.25ck denditions aux limites correspondant a un
état de déformation homogene (explicités dans [Bniont été appliquées. Dans ce cas, la
composante de cisaillement du tenseur des défamnsatest prise égale a zéro comme
confirmé par les résultats expérimentaux. La déftonanoyenne appliquée est mesuree lors
de I'essai mécanique dans les deux directions dn. [ille correspond a la moyenne des
déformations locales, mesurées dans le plan paoextensomeétrie, sur la zone considérée.
On peut remarquer une insuffisance de localisatiorchamp de déformation dans le plan
pour la simulation réalisée avec des conditionsdgemes. Au niveau des zones proches du
contour du maillage, les localisations obtenuesc avee simulation utilisant des conditions
aux limites expérimentales sont plus proches dealifations obtenues expérimentalement
gue celles obtenues par la seconde simulation riguo@r

0%

Figure 2.25 : Comparaison des champs de déformd&gy dans le plan (a) mesuré par
microextensométrie et issus de la simulation num@riavec (b) des conditions aux limites
expérimentales et (c) des conditions aux limitedsorogenes »

Remarque : afin de représenter les cartographiesddéormation, sera utilisée, soit la
déformation axiale &), soit une norme de la déformation dans le plap)( Celle-ci est
déterminée de la facon suivante :

€cis=%\[ (5xx‘£yy)2+4£gy (2 . 14)
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Les conditions aux limites expérimentales sont,lds, plus réalistes : si un grain débouchant
au contour n’est pas déformé expérimentalementype de conditions aux limites ne lui
impose pas de se déformer contrairement a des tmalihomogénes. Cette procédure
permet de simuler une réponse mécanique d'autastrphliste que nous avons a faire a de
petits agrégats.

D’autre part, il n'est ici pas nécessaire de triemisur une zone contenant un volume
élémentaire représentatif pour réaliser une sinwrataliste si I'on confronte les cartes de
déformation issues de cette simulation a cellagessles mesures expérimentales locales. En
effet, les conditions aux limites étant expérimi#a le souci de représentativité de
conditions aux limites homogénes ne s’impose pas Butre c6té, il est important de garder
a l'esprit que le comportement global mécaniquemmbtpar simulation sur cet agrégat n’est
donc pas forcément représentatif du comportememohgénéisé du matériau qui est obtenu
macroscopiquement par les mesures de force etplacéénent. Il faudra alors tenir compte
de cette limite dans la définition de la fonctiondt utilisée pour I'optimisation des
parametres.

2.4.3 Trajet de chargement

Nous avons examiné précédemment les problemes ilegaade loi de comportement et de
conditions aux limites utilisés. Il nous faut main&nt préciser la facon dont ces conditions
aux limites vont évoluer au cours du chargement.

Cette nécessité provient du fait que les conditiams limites utilisées dans la simulation
numérique ne proviennent pas directement de laéoin chargement macroscopique qui,
lui, est bien connu a partir de lI'expérience. Enarmhe, les « conditions aux limites
expérimentales » que nous utilisons sont issueka dresure des déplacements locaux qui
n'est effectuée que dans un petit nombre d'étaferahés. Or, pour des comportements
héréditaires comme celui de I'élasto(visco)plastidies calculs doivent étre faits pas a pas, en
suivant le trajet de chargement, y compris entrs lguelques états examinés
expérimentalement. Ceci est particulierement ingrartdans le régime d’entrée en plasticité
ou une hypothése simple d’interpolation linéaires déplacements au contour entre ceux
mesurés entre deux états successifs ayant persnisdsures a toute les chances d’étre mise
en défaut.

Ce probleme ne semble pas avoir été clairementifigedans la littérature concernée qui
reste trés discréete sur les hypotheses nécessairéaites pour le traiter. Quand on fait appel
a des conditions homogenes au contour de zone SRR représentatives, on reproduit
simplement sur elles la variation connue du chasggrmacroscopique ; ce ne peut plus étre
le cas dans notre traitement qui recours a desad@&mlents mesurés au contour de zones
polycristallines qui n'ont pas nécessairementatustde VER.

Pour résoudre cette difficulté, une possibilité agtupu étre de multiplier les étapes
intermédiaires en recourant a un grand nombre eé&tigations microextensométriques
donnant acces aux champs de déplacements expé&ime@ependant, le choix de ne pas
tenir compte du maclage nous a poussé a tenteitat’'@activation de ce mécanisme. Or ce
mécanisme est d’autant plus présent que la temypérast basse ou la vitesse de sollicitation
élevée. Reed-Hill [Ree64] [Ree72] a quantifié |latabution a la déformation totale du
maclage pour du zirconium pur a différentes tentpéea et montré que la fraction volumique
maclée dépend fortement de la température. Pousickeotempérature d’essai, il nous a fallu
tenir compte de deux impératifs contradictoireae température élevée permet de limiter au
mieux I'apparition du maclage mais augmente legues d’endommagement des microgrilles
comme de décollement de jauges de déformationefigpérature d’utilisation maximale
garantie par le fournisseur est de 260°C). C’estqumi, les essais mécaniques utilisés en vue
de l'identification ont été réalisés a 280°C. PHdewars, a cause de ces conditions opératoires,
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il nous a été impossible de réaliser des essaséiinsous MEB car la mise en température
s’effectue par conduction et non par convectionp&hant ainsi la pose de jauges, dont
I'emploi, bien que non indispensable en princist,en réalité indispensable pour garantir la
gualité d’essais mécaniques réalisés in situ danMEB et le calibrage des grandeurs
mesurées.

Les états de déformation analysés correspondent dothes mesures discretes effectuées
apres décharge de I'éprouvette, comme illustrdgpigure 2.26. Les essais mécaniques étant
réalisés au CEA/SRMA et les images MEB SE utiliséas pa corrélation d'images étant
réalisées au LMS, l'image « déformée » est doncedossque I'éprouvette est déchargée.
Ainsi, par corrélation d’'images, les déplacememizlygsés sont les déplacements résiduels !
Ceci correspond a I'étatsur la figure 2.26.

Il nous faut donc inférer I'évolution des champsdéplacement entre I'étatet |'étatc, tout

en sachant qu’appliquer un trajet de chargemefipid®mme I'évolution des incréments de

déplacements aux contours, évalué de maniere errpoérrait conduire a une mauvaise
estimation du champ de contraintes et des cissiédsites critiques des systemes de
glissement considéreés.

o

Op b'b
=1

% N
i

1

i

i |

>
0 & E€max €
Figure 2.26 : Schématisation de la réponse mécandquie essai de traction d’'une éprouvette

ayant un comportement élastoplastique avec écragéesbinéaire

Afin de comparer les résultats expérimentaux ek ¢esus de la simulation numérique, il est
donc nécessaire que ces derniers correspondent étatindéchargé. L’application des
conditions aux limites (en déplacements) expérialent (Lkmay) Sans tenir compte de la
décharge conduirait a simuler un essai de trastas charge correspondant sur la figure 2.26
au trajeto—b’. Il est alors nécessaire de connaitre I'btétorrespondant au maximum de la
valeur de la contrainte atteinte pour la défornmatiga.y) Si I'on veut pouvoir simuler une
charge-décharge selon le tragt>b—c. L’hypothese suivante est utilisée : la décharge
s’effectue de maniére purement élastique. Ne cepaat les déplacements que dans I'état
(cf. : figure 2.26), nous devons donc superpossrd#placements complémentairgs,il au
contour permettant de représenter la partie élsstdy chargement afin d’atteindre I'état
apres décharge a partir de I'état Les conditions aux limites appliguées au pdint
correspondront alors a la somme des déplacemesithiefs mesurés par microextensométrie
(Urmay €t de déplacements complémentaires. (Y. Le passage du poibtau pointc sera
réalisé par soustraction des déplacementsl&fin de n’avoir, a I'étape, au contour, que
les déplacements résiduels mesurés expérimentaiencen étape (khay)-

Un calcul élastique (cf. : figure 2.26, trageba) est réalisé sur la microstructure en utilisant
des conditions aux limites en contrainte homogéme ane variable de chargement en force
(la force maximale a atteindre correspond a laefarécessaire a I'obtention de la contrainte
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maximale en fin d’essai de traction, séito,[5), afin de déterminer un champ élastique

hétérogene tenant compte de l'anisotropie élastjuenatériau. La loi cristalline élasto-
viscoplastique détaillée (2.9-2.13) précédemmenutdsée dans le régime élastique ; dans
ce but, les cissions critiques de tous les systataagissement sont alors fixées a une valeur
fictive trés élevée (7.£0MPa) de facon & neutraliser le glissement plastigukissue de ce
calcul, les déplacements obtenus au bord du majllagtés Yyax, sont conserves.

Comme nous l'avons vu, la facon dont les conditiang limites d’'un calcul par éléments
finis sont appliquées durant le trajet de charge¢reehrarement détaillée dans la littérature.
Nous pouvons alors supposer qu’elles sont courammppliquées de facon linéaire et
proportionnelle au cours du calcul, c’est-a-direympdes données en déplacemepetiy,
appliquées a l'instant t=T a partir d’'un état noargé a t=0, sous la forme [(t/T),Ut/T)Uy],

ou encore, si'rest le nombre de pas de calcul entre 0 et T, peérinentsu—txet %a chaque

n
pas de calcul. Ceci entraine notamment une corestalc rapport des moyennes des

déformations sur le maillag yy>) durant tout le chargement. L'utilisation de cormdlis aux

XX

limites expérimentales souléve alors un problemdeteription de I'évolution du rapport des
déformations transversale sur longitudinale, regortée sur la figure 2.27.

Rapport des déformations
longitudinale sur transversale
?

Déformation longitudinale (%0)

Figure 2.27 : Evolution du rapport des déformatiorasversale sur longitudinale, au cours
d’un essai de traction réalisé sur un échantilla@lpvé a 45° de DL

Exx

. . Ey)
En effet, nous verrons au chapitre suivant que peod %—W% évolue fortement durant le

chargement, particulierement lors de I'entrée dansgime plastique. Sdans le domaine
élastique, ce rapport est d’environ —0,37, dam®iaaine plastique, il avoisine, pour certaines
directions de traction, la valeur de —0,8 (cfgufie 2.27). Adopter depuis I'état initial naturel
des conditions aux limites linéaires et proportilies calées sur la valeur de — 0,8 mesurée
en fin d’essai dénaturerait en particulier fortetderchargement dans le régime élastique, lui
donnant un caractére nettement biaxial contradetrec la réalité expérimentale.

A titre d'illustration, la premiére simulation nungue détaillée ci-dessous est réalisée en
utilisant un trajet de chargement linéaire et proponel (nommé LP sur les figures). L'essai
considéré est un essai de traction uniaxiale,s&alir un échantillon prélevé suivant DT suivi
d’'une décharge. L'essai a été réalisé a 280°C edéfarmation axiale macroscopique
résiduelle est de 2,26%. Soient \d les déplacements aux contours obtenus par la aiiowl
numérique correspondant au traget-a sur la figure 2.26, et khax les déplacements aux
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contours issus de la mesure par microextensomapes le chargement de traction. Les
déplacements au contour (U), pour un trajet degdment linéaire et proportionnel, sont
appliqués de la fagon décrite par la figure 2.28 :

U max &

l ——

— f{t)
—— gt

U(t) :UEmax* f(t) +URmax* g(t)

>t

1] ty te
Figure 2.28 : Application d’un trajet de chargemenghire et proportionnel

On peut remarquer sur une comparaison simulatioméngque/résultats expérimentaux (cf. :
figure 2.29), quepour cette simulation, la description du domailastéue n’est pas réaliste.
Notamment, la pente élastique issue de la simulationérique (E 40GPa) est plus faible

gue celle obtenue expérimentalement(FOGPa).
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E 120 = |
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0 = T T T T | T
0 0,005 0,01 0,015 0,02 0,025 0,03

Déformation axiale
| - Espérimental —&- Simulation LP |

Figure 2.29 : Courbes de comportements issues gpdigence et de la simulation numérique
utilisant un trajet de chargement linéaire et projannel

Ceci provient de I'état de biaxialité (cf. : figuBe30) qui est imposé sur la zone d’étude par
I'application de conditions aux limites expérimdagasuivant un trajet de chargement linéaire
et proportionnel. En effet, il apparait, dans le doma élastique, une composarig non
nulle, qui correspond a la moyenne, sur la zonaud& des contraintes transversales dans le
plan (I'axe de traction correspond a l'axe x). @rs d’'un essai de traction uniaxial, cette
composante de contrainte doit étre nulle. Le tidgethargement n’est donc pas correctement
décrit.

Concernant le niveau de déformation résiduellerdatsal cours de la simulation numérique, il
differe de celui mesuré expérimentalement macragoaement. Les simulations numériques
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sont réalisées sur des zones d’étude mesurant 880rf. Les déplacements mesurés et
appliqués aux contours du maillage comme conditauns limites correspondent donc aux
déplacements mesurés sur une zone de taille inférge la taille présumée du VER pour ce
matériau. L'écart entre les niveaux de déformatésiduelle moyenne atteints provient alors
du fait que la zone étudiée n’est pas suffisammemtésentative du matériau a I'échelle des
mesures macroscopiques expérimentales. Nous chenshtout de méme a obtenir sur cet
agrégat, une évolution du comportement moyen cooretant a celle observée
expérimentalement a I'échelle macroscopique. Nevaoiu accéder, par des mesures en
laboratoire, aux champs de contraintes locales,slagdes données a notre disposition
concernant I'état de chargement au cours de I'exs#i les données macroscopiques. Nous
nous appuyons sur elles afin de vérifier I'étatafb@rgement moyen obtenu sur I'agrégat
sollicité.

200

150

100 ~

(53]
o
1

Contrainte (MFPa)

-50

Temps

| + Ezpénmental Sxx —a— Simulation LP S —&— Simulation LP Syy —— Simulation LP Sxy |

Figure 2.30 : Evolution des contraintes, issues dgifaulation numérique utilisant un trajet
de chargement linéaire et proportionnel, et expéntale, en fonction du temps

Afin d’améliorer la description du trajet de chargent, Gélébart [Gél04] propose une
description prenant en compte la décompositiontdugement en deux domaines, le domaine
élastique et le domaine élasto-plastique. Il s’atpts, dans chaque domaine, de décrire au
mieux le chargement expérimental. Les déplacememts@ntours sont appliqués de la fagon
décrite par la figure 2.31 :
U
Umax A

1

’ — ()
s -— g

U (t) =U emax* f'(t) +U rmax* g'(t) ’

- >t
0 tq th te

Figure 2.31 : Application d’'un trajet de chargemepnrinéaire et non proportionnel
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Aprés la détermination des déplacements complérnestédtma.) a appliquer au contour de
I'agrégat, le calcul se décompose en trois charg&sy@oportionnels successifs. Le premier
chargement décrit le domaine élastique (cf. : BgRr26, trajeb—d), pour lequel jusqu’au
temps §, déterminé sur la courbe expérimentale (momentedérée en plasticité a I'échelle
macroscopique, cf.: poind sur la figure 2.26), les déplacements complémergasont
080
ax ngp
axiale expérimentale atteinte au temp®t o, correspond a la valeur de la contrainte axiale

expérimentale maximale atteinte au pdargtf. : figure 2.26).

Le second chargement est ensuite réalisé (cf. refidu26, trajetd—b) pour lequel les
conditions aux limites correspondent a la sommedi#gdacements additionnels restants et
des déplacements résiduels (mesurés par microexténse). Enfin, le troisieme
chargement, correspondant a la décharge, consaggteli@uer comme conditions aux limites
la différence des déplacements additionnels afim’dbtenir au final que les déplacements
mesurés au contour par microextensomeétrie.

Cette solution nous permet de réaliser un chargemmm proportionnel (hnommé NP sur les
figures), offrant une description plus réalistel'dgolution du rapport des déformations aux
cours de l'essai (cf.: figure 2.32). Ainsi, le daime d’élasticité est décrit de facon plus
réaliste. Rappelons tout de méme que le rapportddptacements imposé au contour du
maillage a la fin de la simulation correspond appmat mesuré expérimentalement par
microextensométrie. Il est difféerent du rapport mrésmacroscopiquement au moyen de
jauges car la zone d’étude est plus petite gu'un VER

imposés jusqu’a une valeur de=U¢,,

, OU g&, correspond a la valeur de la contrainte

0 T T T T
0 0,002 0,004 0,006 0,008 0,01

-0,2 1

Rapport des déformations

Déformation axiale
| + Expérimental macroscopique —=— Simulation NP —— Sunulation LP|

Figure 2.32 : Evolution du rapport des déformatiorsversale sur longitudinale, au cours
d’un essai de traction, expérimental et simulé ppliguant différents trajets de chargement

On peut remarquer, sur la figure 2.33, une pensstigue identique a celle obtenue
expérimentalement. L’observation de la figure 2.8det de valider I'utilisation de ce trajet
de chargement non linéaire et non proportionnel. lcestraintes hors axe Z(y),

précédemment observées (cf.: figure 2.30), somtsiqaulles. L'essai, a présent simulé,
correspond bien a un essai de traction uniaxiale.
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Figure 2.33 : Courbes de comportement issues, dpdkence, et de la simulation
numeérique utilisant un trajet de chargement nogdiine et non proportionnel
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Figure 2.34 : Evolution des contraintes, en fonctiontemps, issues de I'expérience et de la
simulation numérique, pour un trajet de chargenment linéaire et non proportionnel

2.5 ldentification

L'obtention d'un grand nombre de données provenatd &is des mesures de champs
expérimentaux et des simulations numeériques pedaetoncevoir une identification des

paramétres de la loi de comportement par appraoherse. L'objet de ce chapitre est la
description de la méthode d’identification employae cours de cette étude. Soulignons
cependant dés maintenant qu’il ne s’agit que djnoposition trés préliminaire, notre effort

principal ayant porté beaucoup plus sur les probteméthodologiques dont une partie vient
d’étre exposée et sur I'analyse des phénoménescdéisiation de la déformation qui seront
rapportés plus loin que sur I'approfondissementaddémarche d’identification proprement

dite. Nous n’avons recherché dans ce domaine goméska au point d’'une méthode simple et
facile de mise en ceuvre permettant de mener juggotat 'ensemble de la démarche
proposée, sans véritable préoccupation d’optinusati
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2.5.1 Construction d’'une fonction codt

La méthode d’identification qui sera détaillée auageaphe suivant est fondée sur la
minimisation de I'écart entre les réponses expértaies et celles prévues par la simulation
numérique. La comparaison est réalisable a deuxlléshenon seulement a I'échelle
macroscopique, échelle qui est le plus courammidigée pour I'identification de parametres
de loi de comportement, mais aussi a I'échelle lébessociée aux mesures de champs de
déformations. La fonction codt proposee combineageri élémentaire les écarts déterminés
aux deux échelles, « I'erreur locale $)(et « I'erreur macroscopique »5 pondérés d’une
certaine maniére, en une fonction globale qui devrsuite étre minimisée par rapport aux
paramétres matériels, relatifs au comportemerdgnstallin, retenus comme inconnues de la
démarche d’identification.

Nous avons defini simplement I'erreur Iocalé)(eor_nme la moyenne sur tous les points du
champ d’'une norme au sens de Mises de la différente le tenseur des deformations
expérimental et celui des déformations calculées :

e%%\/ (AfXX‘A5VV)2+4A£3y> (2.15)

<

ou .

Aiij = sijexp - sijsm (2.16)
Ainsi en tout point sont comparées les réponsesnoles expérimentalement par
microextensométrie (les déformations dans le pines réponses issues de la simulation
numérique. Il est a noter que, pour que ces régossient comparables, elles doivent non
seulement étre obtenues au méme point mais avsta@tulées de facon identique (avec la
méme base de mesure).
Le calcul des déformations expérimentales peutréaksé a I'aide du logiciel Correlmanuv
utilisé pour la corrélation d'images numériquesail@oins, afin de calculer les déformations
dans les deux cas de facon identique, elles sgyout,'identification, déterminées a partir du
code de calcul par éléments finis utilisé pouritausation numérique. Ainsi, sur le maillage
de la microstructure, les déplacements mesurésrimgritalement aux nceuds de la
microgrille sont appliqués aux nceuds correspondahts maillage. Notons que les
déplacements sont identiques suivant la dimensioa plan du maillage. Les déformations
expérimentales sont alors calculées a I'aide de cmdcalcul par éléments finis et interpolées
aux nceuds du maillage de la méme facon que legndgfions issues de la simulation
numérique.

L'erreur macroscopique {3 a été définie comme la moyenne sur les pas drilcdé la
norme de la différence entre le tenseur des comémimesurées et celui des contraintes
(moyennes sur le domaine simulé) issues de la atioolau pas considéré.

o :;N(TAZ(O) 2.17)

ou
)) = JAS2 +AT2 +A52 (2.18)

et
AS(t)=2At)-zs(t) (2.19)

L'essai mécanique réalisé étant un essai de tractioiaxiale, la seule contrainte
macroscopique appliquée sur I'éprouvette est unmdraiote axiale. Ainsi, les valeurs des
contraintes>{P et 3P sont prises égales a zéro. |l est toutefois arrpte ces valeurs sont
obtenues a I'échelle macroscopique. Or la microsire simulée ne contient pas un VER.

Il est donc nécessaire d’étre circonspect en ceapgerne I'utilisation du calcul de I'erreur a
I'échelle macroscopique. Ce point devra étre gartiésprit lors de la création de la fonction
co(t et du choix du facteur de pondération dedl@rmacroscopique.
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Afin de définir une fonction codt (E) unique prenam compte a la fois I'erreur locale et
I'erreur macroscopique, il est d’abord souhaitatiée les adimensionner. Différents choix
permettant de le faire sont alors possibles [Gelod]choix retenu dans cette étude consiste a
I'effectuer en utilisant des résultats expérimertat a les pondérer par les facteurs de
pondération a et b, comme il sera présenté darisalgtre 4 :

M
E:(aX%+b><%j (2.20)

e et S correspondent alors aux moyennes, respeite des déformations et contraintes
expérimentales calculées de la fagon suivante :

e=<%w/(£xx—£yy)2+4££y> (2.21)

et

5= (2.22)

La fonction co(t étant ainsi définie, il faut al@tsisir la maniére de la minimiser.

2.5.2 Méthode de minimisation proposée

Afin d’'identifier les parametres d’une loi de comfgmnent cristalline, il est possible d'utiliser
des algorithmes automatiques qui permettent denmser une fonction colt décrivant I'écart
entre les résultats expérimentaux et les résustsis des simulations numériques aux échelles
désirées, écart dépendant des parameétres a idenfBid]. Une telle procédure est
couramment utilisée tant pour les méthodes d’homéigéation [Bre02], que pour les
méthodes basées sur des calculs par élémentfHoud3].

Une méthodologie d’'identification « manuelle » saralisée dans le chapitre 4. Son
fonctionnement est décrit ci-dessous. L'identifioatproposée ici porte sur les paramétfes

et dpyr<a>, OU:

_Topyr<a>

Tpyrea>="—3 (2.23)
Io

TP est la cission critique du systeme de glissemgrampidal de vecteur de Burgers <a>
et 7 la cission critique du systéme de glissement ptisme. Nous verrons au chapitre 4
gue des regles seront définies pour fixer I'évolutdu parametre d’écrouissalgg ainsi que
des valeurs des,;.
Dans un souci d’optimisation du temps de calcuysneestreignons le domaine de variation
des couplesoyr<as; 7§) @ 16 valeurs. Ces couples sont obtenus en mimmigaur 16
valeurs deapy<a> donné, l'écart entre la contrainte maximale dessée considéré et la
contrainte moyenne maximale calculée sur I'agrégat.

yr<a>
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Figure 2.35 : Exemple d'évolution de la fonction c(iiX en fonction du paramet@,yr<a-

Pour chaque valeur du coupli,¢<a> 7§ ) ainsi obtenu, il suffit alors de calculer la valeie

la fonction codt (cf. : figure 2.35). L’'obtentionudi minimum pour cette fonction codt permet
alors de déterminer le coupley(<a> 7§) identifié et d’en déduire les parameétres optimaes
la loi de comportement.

2.6 Synthese

Une procédure basée sur un couplage entre desaobénues expérimentalement et des
simulations numeériques a été mise en place etliéétaau cours de ce chapitre. Elle
commence par l'acquisition, grace a un microscoleet®nique a balayage muni d’'un
systéme d’analyse par EBSD, de données microstaletudu polycristal de zirconium étudié
(orientations cristallographiques) utilisées loeda construction du maillage servant au calcul
par éléments finis. Des acquisitions expérimentalb&chelle de la microstructure granulaire
(champs de déplacements obtenus par microextense)&xnt utilisées comme conditions
aux limites expérimentales aux simulations numésqul a été montré la nécessité de définir
correctement le trajet de chargement, de faconlin@aire et non proportionnelle, afin de
décrire correctement les essais mécaniques magpigses. Une procédure d’identification
de parametres de loi de comportement intracristali été décrite. Elle établit la création et la
minimisation d’'une fonction coldt comparant des dm® expérimentales et des données
issues de simulations numériques par éléments &niéfférentes échelles. Les comparaisons
entre expérience et simulation numérique sont eféas non seulement sur les tenseurs de
contraintes obtenus a I'échelle macroscopique raassi sur les champs de déformation
obtenus a I'échelle de la microstructure par mixte@sometrie.

Au cours du chapitre suivant, le matériau d’étuela £aractériseé, puis les essais mécaniques
réalisés seront détaillés et leurs réponses sarmlysées et confrontées aux résultats de la
littérature.
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3 Caractérisation du matériau
Dans ce chapitre, portant sur la caractérisatigéementale du matériau de notre étude, nous

allons dans un premier temps rappeler quelquesrg@éaé concernant le zirconium et ses
alliages en termes de structure cristalline et dmposition chimique. Puis nous nous
centrerons sur le zirconium grade 702, objet deenétude, pour décrire la présence de
précipités, sa texture, la répartition et la tailke ses grains. Nous nous intéresserons ensuite
au comportement mécanique du zirconium dans le sem@astique et dans le domaine
plastique. Enfin, nous rapporterons les résultataalee analyse expérimentale des réponses
mécaniques macroscopiques et a I'échelle de laostitrcture granulaire du zirconium grade
702 pour des essais de traction uniaxiale a terérambiante et a 280°C ainsi que pour des
essais biaxes.

3.1 Geénéralités sur le zirconium et ses alliages

Certaines propriétés de base de cette famille dérraax ont déja été rappelées au § 2.1 du
chapitre précédent. Nous compléterons ici cett@eesuccincte en préalable a nos propres
caracteérisations.

3.1.1 Propriétés physiques

Le zirconium est, rappelons-le, un métal de la diguei série de transition, de numéro
atomique 40. Ses principales propriétés, a temyéraimbiante, sont données dans le tableau
3.1

Propriétés physiques Masse volumique 6,5 g.cnT
Coefficient de dilatatioifdirection <a>)|  5,6.10%°C
Coefficient de dilatatiorfdirection <c>) 6,8.10°/°C

Module de Young (direction a) 99 GPa

Module de Young (direction c) 125 GPa

Propriétés thermiques

Propriétés élastiques

Tableau 3. 1 : Principales propriétés du zirconiurB2C [Lev96]

3.1.2 Composition chimique

Pour retraiter les combustibles nucléaires usageéstilise un bain d’acide nitrique bouillant

de forte normalité. Le zirconium s’avere étre I'uasdmatériaux les plus résistants a la
corrosion par I'acide nitrique concentré chaud. @zherche d’'une optimisation des propriétés

a conduit a utiliser le zirconium sous forme dadlés dans les cuves et autres composants des
usines de retraitement. Les principaux élémentsditiad présents dans le zirconium utilisé,
dit « grade 702 », sont donnés dans le tableau 3.2.

Au cours de cette étude, deux types d’alliagesnsarblisés, principalement du zirconium
grade 702 mais aussi, pour des essais particuliersZircaloy-4, dont la composition
chimique est, elle aussi, donnée dans le tableau 3.

[éments )

AIIiageS C @] Cr Fe Ni N Sn
Zlrconium 58 1300 240 760 50 33 228(
grade 702
Zircaloy-4 140 1300 | 1050| 2200 - 65 130(

Tableau 3. 2 : Composition chimique des alliagegidsonium utilisés (ppm en poids)
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Figure 3. 1 : Diagrammes de phase Zr-O et Zr-Sn%biit

L'oxygene et I'étain sont des éléments alphagenies figure 3.1) a température ambiante.

lls se trouvent en solution solide sur les sitasratitiels pour I'oxygéne et sur les sites

substitutionnels pour I'étain. L’'oxygene a rapidetn&té identifié comme élément permettant
d’augmenter la limite d’élasticité du matériau. ekt ajouté volontairement lors de

I'élaboration sous forme de poudre d’oxyde et est &tre un élément d’alliage a part entiére.
L’étain est a l'origine d’'une grande classe d’aldagles Zircaloy. Il a été principalement

ajouté pour améliorer la résistance a la corrogiontribuant ainsi a contrebalancer les effets

nocifs de l'azote.

NICKEL, AT%
% QIO =|D J‘E IIE !’U 60 7[0 T )‘U . e 30 a0 50 0
200
‘ 3600 ] T ‘
1900 i - 2.
3200
1700 \ A
v
(&N L — l L2 — 3200
Ik o~ = L 5 \
[ P 1539 2800 \
£ 1500 s
i N\ | / FepZr + L e, e N —{ 2800
£ N L 7 = 1330+C sz ity h Y
E 1 = 2400 2 . A
21300 7 84y +L— g oo I, T =
g LA AT B ! , 2400
S
E oo L\ 1L 20002 | Les 7
LT y+Fep2r by 7 4
+ ZrNi —
By | V]| esax | W b
900 .5/ 16 1 B35 °C IH 1e00 1000 L4z %
2 B
+ 8 80g rch* Fee?r FTo"C ] oo T = =
25 T a+8 i Gl — vs00
TOO b T 800 ZrZNI# 2r
70.02 5 ¢ Fe,2 5 diron + FepZ 12 J3 [
2 N Rl R = -
5 1 a + Zr, Ni H
h 2 5 = 1200
o
!Dﬂzr 10 20 30 40 S50 60 0 80 90 Fe o z s " 20 25 30 35 “0 a8 50
IRON, WT % NIEXEL, WT %
Row -
0 0 40 50 €0 70 s0
T T T I T ] I ‘l/ im0
L e !
> 1700°C =Ly T
1700 = S ]
\ I i LS 1635/C__ 4 3000
Iy
¢ il 970 H
1500
o \L+ N s L+ 2ZrC 2800
% 7
g A H
5 1 + y+2rCry 5
g g [+5] 180 1280°C B —{ 2200 5
: g H
£ | b 3
H | 9] 2
= B8+ IrCry e T
900 45
1.8 8357C ;
o0 fO18
s —
< +LZrCr, ‘i',:| g
500
2z oz 30 40 50 o s %0 <
CHROMIUM,

Figure 3. 2 : Diagrammes de phaée Zr-Fe, Zr-Ni, eCZ{Lut55]

- 55 -



Chapitre 3 — Caractérisation du matériau

Le fer, le nickel et le chrome sont des élémentadgadtes (cf. : figure 3.2) entrés dans le
processus de fabrication des Zircaloy par accidese @évélant d’'un caractere bénéfique en
corrosion. lls sont quasiment insolubles en phagsolubilité inférieure a 200 ppm a 800°C)
et se trouvent principalement sous la forme deipités, intergranulaires et intragranulaires,
de taille inférieure au micrometre et qui sont,oeela littérature, de type AFe,Ni) et
Zr(Fe,Cry[Lev96].

3.2 Caractérisation microstructurale

3.2.1 Présence de précipités

Les éprouvettes de zirconium grade 702 utiliséesdercette étude ont été prélevées sur des
tbles laminées de 8mm d’épaisseur dont dispos&ER/DEN/SRMA. Durant les années 90,
de nombreux travaux concernant ce matériau ormeétisés sur des échantillons issus de ces
mémes toles (theses de Pujol [Puj94], Caré [Car@B§pin [Cré95] et Vogel [Vog96]),
travaux sur lesquels nous nous appuierons au dewstte étude.

Le zirconium grade 702 considéré est un matériantagdi un traitement de recristallisation.
Les grains sont alors équiaxes et présentent ubée fdensité initiale de dislocations. La
microstructure granulaire a été observée a l'aide dnicroscope électronique a balayage
(MEB) (cf. : figure 3.3).

AccV Spbl Magn bet wD ——— 10ym
20.0kY 30 2960x SE 262 LMS X

Figure 3. 3: Microstructure du zirconium grade 76%(de BSE)

Nous pouvons observer sur la figure 3.3 des présigen blanc sur I'image). Ceux-ci sont
intergranulaires ou intragranulaires et ont unbetale I'ordre du micrométre. Une analyse
gualitative de ces précipités est realisée en mmalyse de photons X par sonde EDS
(Energy Dispersive Spectrometry). Le principe deecetiesure ainsi que les conditions
opératoires sont reportées en annexe 2.

Nous pouvons remarquer sur le spectre EDS de leefigd la présence de fer, de chrome et
nickel qui sont les éléments attendus dans lespit€x. Le spectre a été amplifié afin de bien
distinguer les divers pics ; c’est pourquoi le ggczirconium est tronqué (ce pic correspond a
la fois au zirconium contenu dans les précipitésuezirconium contenu dans la matrice et ne
peut étre supprimé car la taille de la poire diiatéion du faisceau avec le matériau, pour un
MEB a filament de tungsténe, est supérieure a I tdés précipités). Ce spectre présente
aussi un faible pic de carbone qui correspond @éaence d’'impuretés dans la chambre du
MEB.
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kev

Figure 3. 4 : Spectre issu de I'analyse EDS d’'uneezibm|'échantillon contenant des
précipités

3.2.2 Texture cristallographique

Les éprouvettes utilisées ici sont prélevées a cmuune téle de 8mm d’épaisseur. Ainsi,
nous nous affranchissons des effets de peau négiéance par Pujol [Puj94].

La texture cristallographigue est alors mesuréeesuéprouvettes a partir des analyses par
EBSD. Celle-ci sont réalisées sur des zones de 80Qx# en utilisant un pas de mesure de
1um. A chaque pointé de mesure est associé, prsarBBSD, un triplet d’angles d’Euler
(P41, D, P,) correspondant a l'orientation du cristal analglns le repére de l'analyse.
L'utilisation de figures de poles permet la visuatiisn de la texture.

La figure 3.5 a été obtenue a la suite de l'analyse EBSD réalisée sur une éprouvette
prélevée dans la direction DL de la tole.

o Fole Figures

{0002} 11120} 100} =8

[313241-30-081004. cpr]|

ﬂ-—/_x/\_/_x Zirc-alloyd (6¢mmm)

Complete data set
2 536420 dats points
Q Equal Area projection

Q Lpper hemispheres
;Q Hall widh 10
'3 D Cluster size:5*
ensities [mu

in= Max=

™ F?%T 456

DLl
DN DT

Figure 3. 5 : Texture issue de I'analyse par EBSD d’mane de 800x800fpas
d’analyse : 1um) sur une éprouvette prélevée dasréction DL

Nous pouvons observer sur ces figures de poles,textare cristallographique fortement
marquée (intensité maximale des lignes d’iso-dénsigjale a 5,49). Cette texture est
principalement liée aux conditions de transformatiorant les dernieres passes du laminage.
En effet, lors du laminage, les pbles <0002> selikaat préférentiellement le long de la
direction transversale et dans deux zones de fietesité situées a envirad0° de la
direction DN, centre de la projection.

Nous pouvons ainsi schématiser la texture de c@rmaatpar 2 orientations préférentielles
représentées sur la figure 3.6, pour laquelle ¥&s ac> (<0002>) sont préférentiellement

orientés & enviror40° de DN dans le plan DN-DT. De plus, la distribotdles axes <120>

et <101 0> est quasi équiprobable suivant la directionateimage DL.I'intensité des lignes
d’iso-densité observée sur la figure 3.5 pour centations étant la méme.
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Sens de
laminage

Figure 3. 6 : Schématisation de la texture du matéri

En comparant la texture obtenue par analyse EBSDurseirzone de 800x800jfna celle
obtenue par diffraction de RX sur une zone de ¥ enréalisée au CEA/DEN/SRMA par
Béchade sur le méme matériau (cf. : figure 3.7)srmmouvons constater la similarité des deux
résultats. Ainsi, l'utilisation d’une surface de0&800uni pour I'analyse par EBSD permet
d’obtenir, en terme de texture, un résultat simelad celui obtenu par diffraction de RX.
L'utilisation de 'EBSD pour obtenir le champ doreations cristallines permet donc
également, sous réserve d’analyser une surfadeaufhent grande, ce qui est le cas ici pour
une surface de 800x800fmle réaliser une analyse de texture représentative

Figure 3. 7 : Texture obtenue par diffraction de RXJ8&

3.2.3 Répartition et taille des grains

L'analyse par EBSD réalisée point par point permet seulement d’accéder au champ local
d’orientations cristallographiques sur la plagedéta, défini par la connaissance, en chaque
point de mesure (X, Y), des trois angles d’Eutert, @, ;) et a la texture cristallographique
(8 3.2.2.), mais aussi d’obtenir des caractérissqmorphologiques de la microstructure
granulaire telles que la distribution de taille dgains ou leur répartition en surface. Ces
caractéristigues peuvent étre considérées comm@sidjues au matériau etudié lorsque
I'analyse est réalisée sur une surface représeatati
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Figure 3. 8 . Cartographie des orientations cristiadls (angles d’Euler) obtenue par analyse
par EBSD sur une éprouvette prélevée a 45° de latitme DL

Nous pouvons voir sur la figure 3.8 une cartograpldu champ dorientations
cristallographiques obtenue a lissue de lanalysr EBSD d’'une zone d’environ
800x800p M sur une éprouvette prélevée a 45° de la dire@ion Sur cette figure, & chaque
triplet d’angles d’Euler est associée, aprés disa#bn, une couleur. Nous pouvons
remarquer la présence de grains de petite taithe. ahalyse réalisée a 'aide d’un logiciel de
traitement de donnéesTdngo développé par HKL Technology) nous fournit les
caractéristiques de taille des grains.

Nous pouvons constater (cf. : figure 3.9) une ré#jpam de taille de grains s’étalant sur une
plage allant de 2 um a 35um. L'absence de graintitle inférieure a 2um est due a la
procédure de réduction de bruit utilisée pour «ayer » la cartographie (cf. : paragraphe
2.3.1). La compilation des résultats obtenus surdifférentes éprouvettes analysées (les
résultats sont reportés en annexe 4) permet demdéér une taille moyenne des grains
d’environ 15um avec un écart-type d’environ 14um.

De plus, l'analyse par EBSD nous permet d’accédererdaines caractéristiques de la
répartition spatiale des orientations cristallines.effet, si la distribution de taille des grains
semble homogéne suite au processus de fabricdéiapartition spatiale des orientations
cristallines est au contraire marquée par cetteiée.

-59 -



Chapitre 3 — Caractérisation du matériau

0.6

0.4 = = H =

03 +— — — 4 H - HH

Intensité

02— (— — — M

0 = Hﬂ.ﬂﬂr‘~

T X B9 B ® O B 0 R ® gk g g0 A2 aD Al aP b oD W
Taille de grains (pm)

Figure 3. 9 : Répatrtition de la taille de grains pdarzirconium grade 702
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Figure 3. 10 : Distribution des désorientations engyrains voisins pour le zirconium grade
702 analysé (moyenne sur toutes les cartograpléaisées). La courbe continue correspond
a la distribution théorique obtenue pour une distition uniforme de désorientations.

Nous pouvons veérifier cette affirmation a I'aide de distribution des angles de
désorientation entre grains voisins présentéessiigure 3.10. La courbe continue correspond
a celle attendue pour une distribution uniforme désorientations (courbe de MacKenzie
[HKL]). L’histogramme montre alors que le matériau égente une distribution
d’orientations cristallines corrélée pour laquélegle principal de désorientation des grains
voisins se situe a 30°, désorientation entre lasx dwientations de monocristaux quasi
équiprobables <120> et <1QL 0> par rapport & <c> repérées précédemment ldtarddyse

de la texture du zirconium grade 702 étudié. Alasprocédé de fabrication entraine non
seulement I'apparition d’'une texture cristallogrigpi®, mais implique aussi une distribution
d’orientations cristallineson uniforme.

Ainsi, le zirconium grade 702 utilisé au cours edte étude présente une texture fortement
marquée qui augure un comportement mécanique fertenanisotrope. La réponse
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meécanique macroscopique des différents échantilldegrait présenter des différences
notables suivant leur direction de prélevement dmndle laminée.

3.3 Comportement mécanique du zirconium

3.3.1 Elasticité

Comme nous l'avons vu au chapitre 2, des mesuresrtigantes d’élasticité de monocristaux
de zirconium ont été effectuées par Fisher et Refkis64] entre 4 et 1155K. lls ont montré

gue le zirconium présente un comportement élastiggerement anisotrope, qui évolue avec
la température (cf. : tableau 3.3).

Températures| Ci Css Cua Ci2 Cis
25°C 143,4 164,8 32 72,8 65,3
280°C 130,1 155,9 28,2 78,6 65,7

Tableau 3. 3 : Constantes d’ élasticité (GPa) de#@motation de Voigt [Fis64]

3.3.2 Plasticité

Les matériaux hexagonaux peuvent se déformer plastignt par glissement des
dislocations, par maclage ou par « pliage en gen@ukink bands ») [Ten88]. Les modes de
déformation activés dépendent notamment du rapgertcompacité du cristal, de la
composition du matériau et de la nature de lacstation.

Dans le zirconium grade 702, les mécanismes derrdafmn plastigue observés sont le
glissement des dislocations et le maclage.

Les quatre modes de glissement généralement obselads les métaux a structure
hexagonale sont le glissement prismatique, le gglient basal, le glissement pyramidal de
premiere espéce et le glissement pyramidal de dmexespece.

Le systéme de glissement prismatique est le sysieneléformation principal pour le
zirconium. Ferrer [FerO0] a réalisé une étude obdrkphique poussée concernant les
différents criteres qui ont été utilisés afin d’ésiper la facilité relative des différents modes
de glissement pour les matériaux hexagonaux. Dargremier temps, la valeur du rapport
c/a a été considérée comme critére distinguantikggriaux pour lesquels le systeme facile

est le systeme basal (c/ %) et ceux pour lesquels le systéeme prismatiquéeeststéeme de

glissement facile (c/aq%). Néanmoins cette regle souffrant de trop d’exoegt d’autres

critéres ont vu le jour en référence a l'anisoteoplastique [Yo0067], a la dissociation des
dislocations [Tys67] ou a la transformation allpicpe phase hexagonale phase cubique
centrée [Rég70]. Ces critéres ayant aussi échquédire le systeme de glissement principal
des hexagonaux, Legrand [Leg84] a réalisé desIsadtamiques de la structure de cceur de
dislocations. Il a développé pour les métaux heragr de transition pour lesquels le
remplissage de la bande de valence d est compnes &ret 3, un potentiel dit de liaisons
fortes qui prend en compte le remplissage et lactire électronique de la bande d.
L'utilisation d’un tel potentiel lui permet aloredrédire correctement le plan de glissement
facile a travers la valeur du rapport R de I'énerdg la faute basale sur I'énergie de la faute
prismatique. Lorsque ce rapport est supérieur lars & glissement facile est prismatique et
dans le cas contraire le glissement facile estliesegment basal. Ce critére semble bien
fonctionner quel que soit le métal hexagonal carsid

Ainsi, la facilité relative des systémes de glissetrdans les matériaux hexagonaux est liée
au remplissage et a la structure électronique tbar@e d et pour le zirconium, le systeme de
glissement facile est le systeme prismatique.
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Le systéme de glissement pyramidal <a> est le syst@le glissement secondaire le plus actif
et favorisé par la température. Le systeme basalbservé de facon importante a partir de
850 K lorsque les orientations sont défavorablegli@sement prismatique [Akh73]. Quant au
glissement pyramidal <c+a>, il est actif dés gfdiit accommoder la déformation plastique
selon <c> ; néanmoins a basse température, ihestrecurrence avec le maclage.

Pour le zirconium, les principaux types de maclalggervés sont donnés dans le tableau 3.4.
Le maclage peut jouer, aux basses températuresplenimportant car il conduit a une
réorientation du réseau cristallin qui peut étsfable au glissement.

Ky M1 Ko M Plan de Amplitude du | Rotation
cisaillement normal| cisaillement | du réseau

a Ky et Ko S
{1012}] <1011> [ {1012} | <1011> {1210} 0,1670 85°22
{1121} <1126> | {0001} | <1120> {1100} 0,6300 34°84
(1122} ] <1123> | {1124} | <2243> [T100) 0,2250 64°22
{1011} <1012>| {1013} | <3032> {1210} 0,1044 57°05

Tableau 3. 4 : Caractérisation des principaux typesnaclage [Ten88]

Notons de plus que Tenchkoff [Ten88] a utilisénafe montrer la dépendance des différents
systemes de déformation principalement observésaviss de l'orientation de l'axe de
sollicitation par rapport a I'axe <c> du prisme ag&nal, une représentation des facteurs de
Schmid de chacun des systémes en fonction de #aegire 'axe <c> et la direction de
sollicitation (cf. : figure 3.11). Il apparait atoclairement des domaines de prédominance
pour chaque systéme considéré, pour des valewisglens critiques supposées équivalentes.

(121) (1122)
05 &
D O \
04 f < - =
KB (1072 (0110) [2110)
O 03 twin
S
Pl
< o2 N (0001) [1120]
! [
01 | 1
[T
: l i, R o
0 10 20 30 40 50 60 70 80
0001 hgigo

Angle i between direction ol slress and basal pole

Figure 3. 11 : Dépendance du facteur de Schmid vis de I'angle entre I'axe <c> et I'axe
de traction pour différents systemes de glissertet¢ maclage [Ten88]

Ainsi, les modes de déformation du polycristal gtleanium sont nombreux et leur activation
dépend de plusieurs facteurs : le mode de sofimital’orientation du cristal par rapport a
'axe de sollicitation, la température de I'essk, texture cristallographique... Pour le
zirconium grade 702, nous considererons :
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- le glissement prismatique comme famille prinagpdé systémes de glissement,

- le glissement pyramidal de vecteur de Burgerscamnme famille secondaire,

- les systémes de glissement basal et pyramid&kedeur de Burgers <c+a> comme
famille tertiaire;

- enfin, le maclage comme mécanisme actif a bassepérature (température
ambiante).

3.4 Réponses mécaniques macroscopique et a I'échell e de la
microstructure granulaire

Comme nous l'avons vu précédemment, de nombreuseRst ont été réalisées sur le
zirconium grade 702. Ainsi, son comportement ahélie macroscopique est relativement
bien connu pour différents chargements. Néanmdmge des données nécessaires a ce
travail (champs de déplacement a I'échelle grarg)iaiobtenues a l'aide de moyens de
mesures postérieurs a ceux utilisés dans les éwitles, nous avons did les acquérir en
réalisant des essais sur des éprouvettes préleuéemt cing orientations par rapport a la
direction de laminage : 0°, 30°, 45°, 60° et 90°.

Le principe de cette étude expérimentale, conforeméra la démarche et a la méthodologie
exposées au chapitre précédent, est de réaliserdangfication de loi de comportement
intracristallin & partir d’essais simples instrutdésn puis d’en effectuer la validation sur
d’autres essais (éprouvettes prélevées suivanereiffes orientations ou essais plus
complexes, tels que des essais biaxés). C'est ponigs essais choisis pour l'identification
sont des essais de traction uniaxiale. Dans un ipretemps, ceux-ci seront réalisés a
température ambiante afin de tester le protocop®xental utilisé, puis des essais seront
réalisés a 280°C, afin de limiter au mieux I'appan de déformation par maclage.

Précisons dés maintenant que, alors que notre déeafidentification s’était initialement
placée dans le cadre d’'une vision classique, sklguelle le comportement plastique du
polycristal peut étre déduit de la connaissanceatnportement de ses phases constitutives,
définies comme les familles de grains de méme taiem cristalline, notre étude
expérimentale a mis en évidence une réalité plasptaxe faisant apparaitre, la formation
précoce de bandes de localisation de la déformatestique sur des ensembles de plusieurs
grains voisins. L'étude de la formation et la cé&esation de ces modes d’hétérogénéité de la
déformation plastique a I'échelle de plusieurs ngas’est donc progressivement imposée
comme indispensable au cours de notre étude.

C’est pourquoi nous avons notamment réalisé deaisessrec changement de trajet de
chargement, sur éprouvettes équipées d’extensa@nginsi que de microgrilles, ceci afin,
d’'une part, d’'observer les champs de déformatidewatévolution au cours de tels essais, et
d’autre part, d’élargir le champ de notre objedéfvalidation.

3.4.1 Essais de traction uniaxiale

A l'aide des essais instrumentés (extensométrigsiclae + microextensométrie), nous
confronterons dans un premier temps les résultaisnas a I'échelle macroscopique aux
résultats présents dans la littérature. Puis, ebescherons a caractériser la distribution des
déformations résiduelles surfaciques obtenuescadiée locale par microextensométrie pour
les différents essais de traction uniaxiale. Nowsrmns alors comparer suivant la
température de I'essai et la direction de sollitales caractéristiques (notamment longueur
et largeur des bandes de localisation de la détmnmales champs de déformation obtenus.
Nous avons vu précédemment I'utilité de connaitrecaurs du chargement I'évolution du
rapport des déformations transversale sur axialeci Giécessite alors d'équiper les
éprouvettes sollicitées d’'un extensometre axial'@ extensomeétre transversal. Toutefois, a
280°C il ne sera pas possible de placer sur uneer@ouvette les deux extensometres
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(probleme d’encombrement dans le four) ; c’est qoar les premiers essais sont réalisés a
température ambiante afin de vérifier la possibitie croiser les essais : est-il possible de
remonter a I'évolution du rapport de la déformaticensversale a la déformation axiale au
cours d’'un essai en connaissant la déformationlexgsue d’'un essai réalisé sur une
éprouvette et la déformation transversale issuscdeSsai réalisé de facon identique sur une
seconde éprouvette prélevée dans le méme sena greiére ?

3.4.1.1 Essais a température ambiante

Protocole expérimental

Trois éprouvettes sont sollicitées par orientatide prélévement afin de valider la
reproductibilité de I'essai. Pour chaque directilenprélévement, une éprouvette est préparée
pour les mesures de champs obtenues en microeriétrs® (polissage, EBSD, microgrilles,
imagerie de référence).

Les éprouvettes sont équipées de deux extensomatresxtensometre longitudinal et un
extensométre diamétral (cf. : figure 3.12).

L’'extensometre longitudinal est positionné sur daef sur laquelle les microgrilles ont été
déposées (cf. : figure 3.12). Sa base de mesurdeeBbmm. L’extensometre diamétral est
positionné au niveau des microgrilles et sa basendsure correspond a la largeur de
I'éprouvette, soit 6mm.

Extensomeétre
longitudinal

Microgrilles
d’or pas 2pum

Zone couverte
800*800um?

Extensometre
diameétral

Figure 3. 12 : Montage utilisé pour les essais @etion a température ambiante

Les essais de traction sont effectués a vitessiplacement de traverse constante de2.10
mm.s* (ce qui correspond dans le domaine stabilisé ditesse de déformation constante de
4.10* s1) jusqu'a une déformation totale de 2,5%. A la éie I'essai, I'éprouvette est
déchargée et les images des microgrilles déforsd@sacquises.

Réponse mécanique macroscopigue

Sur la figure 3.13, nous pouvons observer les @sude traction obtenues pour les essais
réalisés suivant différents sens de prélevementn@® nous I'avons vu précédemment, le
comportement élastique est quasiment isotrope.abéedu 3.5 récapitule les valeurs des
modules de Young mesurés au cours de ces essajeudmemarquer que, quel que soit le
sens de prélévement, le module de Young est éait®GPa.
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Sens de prélevement: 0° 30° 60°

Contrainte axiale (MPa)

0.5 1 1.5 2 2,5

Déformation axiale (%)

Figure 3. 13 : Réponses mécaniques obtenues poas$ass de traction a température

ambiante
Sens de prélevement  0° 30° 45° 60° 90°
Module de Youn 107 107 104 108 107
(GPa) 9 11 104 105 108 111
106 99 106 104 -

Tableau 3. 5 : Valeurs des modules de Young détéawmiau cours des essais de traction

Nous vérifions, sur la figure 3.13, la présencend’uégére inflexion pour la direction de

sollicitation DT [Puj94]. La figure 3.14 présenteéeu comparaison entre les courbes de
traction obtenues pour une sollicitation de tratt#o45° de DL et celles obtenues pour une
sollicitation suivant DT. Nous pouvons remarquerslque si pour une sollicitation a 45° de
DL, le durcissement est linéaire, pour une sodlitin suivant DT un léger changement de

pente apparait.

450

400 Sens de

vl prélévement:
350 |

300 i 7

4 E
250 ] F i

200 - ! F ——

150 +— ¥ ———

Contrainte axiale (MPa)

100 +—

50 + /
0 - T T T T

0 0.5 1 1.5 2 2,5
Déformation axiale (%)

Figure 3. 14 : Réponses mécaniques obtenues powsdass de traction a température

ambiante, visualisation d’'une zone d’inflexion

-65 -



Chapitre 3 — Caractérisation du matériau

Pujol [Puj94] nomme cette inflexion « crochet daction ». Selon elle, il est le résultat de
I'interaction entre les atomes interstitiels, notaemt I'oxygéne, et les dislocations. Cet effet
est aussi a relier a différents phénoménes présentke zirconium tels que I'existence de
bandes de Luders, I'effet Portevin-Le Chatelidegthénomene de maclage.

Nous ne nous intéresserons pas au cours de cel @ala cause de la présence d'un tel
« crochet de traction », en retenant seulemergitef’il accentue encore I'aspect anisotrope
du comportement mécanique du zirconium grade 702.

La figure 3.15 présente I'évolution du rapport dEformations transversalt axiale en
fonction de la déformation axiale pour différenté®ctions de sollicitation. Dans le domaine
d’élasticité, Northwoodet al. [Nor75] ont montré qu’un polycristal texturé dercéloy-2
(texture et taille de grains identiques a cellesndae zirconium grade 702) présente un
coefficient de Poisson de 0,36 a température artie®il présentait dans le domaine
d’écoulement plastique un comportement isotropeorpressible, alors le rapport des
déformations plastiques transversale et axiale dardomaine serait égal a -0,5. Or, pour le
zirconium grade 702, ce rapport, quelle que soditaction de prélevement de I'éprouvette
dans le plan de la téle, est inférieur a cetteurate -0,5. De plus, nous remarquons que la
valeur atteinte par ce rapport a 2,5% de déformatiolue en fonction de la direction de
sollicitation : plus celle-ci est proche de DL, plie rapport des déformations est élevé sans
toutefois atteindre la valeur de -0,5. Cet écartrapport de référence de -0,5 tient au
comportement hautement anisotrope du matérias@teéxture fortement marquée.

Sens de prélévement: 0° 30° 60° 90°

u T T T T
( 0,5 1 1,5 2 2/5

transversale / axiale

Rapport des défomrations

0,9

Déformation axiale (%)

Figure 3. 15 : Evolution du rapport de la déformatimansversale a la déformation axiale

en fonction de la déformation axiale, pour des issda traction a température ambiante,

pour différentes directions de sollicitation pampgort a DL, éprouvettes prélevées dans le
plan de la tble

A 280°C, a cause d'un probleme d’encombrement darfeur, l'utilisation simultanée de

deux extensometres n’est pas possible. Il est déoessaire de savoir s’il est ou non possible
en pratique, comme ca l'est en théorie, de « areides essais : nous entendons par la, nous
I'avons dit, la possibilité d’analyser I'évolutiatu rapport de la déformation transversale a la
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déformation longitudinale en mesurant successiveénpenir deux éprouvettes « identiques »
sollicitées de maniére « identique », la premiénel’sine et la seconde sur l'autre. Pour ce
faire, il est nécessaire d'évaluer la précision mheyens de mesure pour assurer une bonne
reproductibilité des résultats. Or nous pouvonenles sur la figure 3.16 que si, pour trois
essais théoriquement identiques, équipés d'extesises longitudinal et diamétral, les
résultats obtenus, en termes d’évolution du rapgestdéformations transversale sur axiale en
fonction de la déformation axiale, sont a peu weperposables lorsque la déformation
dépasse 1,5%, les écarts sont trop importants €sode de 1,5% (ils peuvent atteindre 33%)
pour autoriser un «croisement» fiable. Ceci esihcjpalement da a [l'utilisation
d’extensométres insuffisamment précis (précision 'dedre de 10f) dans le domaine
d’élasticité. La précision des extensométres dianiavec I'augmentation de la température,
il sera donc nécessaire de trouver une autre solgue le « croisement » pour exploiter
pleinement les essais a 280°C.

0,1 o

r 1)‘1
A ‘.‘ r(. :"‘.; MM& m...,..,\_

03 & T —,
‘} . e sy %h_} e .~
f I e ‘.\J‘-" e

05

Rapport des déformations
transversalelaxiale
-]
Y

0.6

0 05 1 1,5 2 25
Déformation axiale (%)

Figure 3. 16 : Evolution du rapport des déformaticamnisversale sur axiale en fonction de la
déformation axiale pour les trois essais de trati@otempérature ambiantes réalisés suivant
la direction DL

Concernant I'anisotropie du comportement plastiqueirconium grade 702, nous avons pu
déja constater, sur la figure 3.13, que la répamstraction évolue fortement avec le sens de
prélevement de I'éprouvette.

Nous pouvons également y remarquer que la capaeitgonsolidation est faible et ceci est
d’autant plus marqué que la direction de sollimtaest proche de DT. La figure 3.17 montre
cette évolution en fonction de la direction deisitlition au travers de la limite d’élasticité
conventionnelle a 0,2% (Rp 0,2%). Conformément @sultats de la littérature [Puj94], la
limite d'élasticité varie d'environ 270MPa pour umsellicitation suivant DL a environ
390MPa pour une sollicitation suivant DT.
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Figure 3. 17 : Evolution de la limite d’élasticité énction de la direction de prélévement
des éprouvettes par rapport a DL a température amtei

On peut remarquer que les valeurs de Rp0,2% raggsodur la figure 3.17 en fonction de
I'angle de la direction de prélevement et de laedion de laminage sont sensiblement
inversement proportionnelles aux facteurs de Schmiens, F$'”, des glissements
prismatiques correspondants. Ceux-ci, déterminpartir de I'analyse EBSD, sont donnés
dans le tableau 3.6 et les produits™5Rp0,2% sont reportés sur la figure 3.18 en fonction
de la direction de prélevement : ils sont remartgrabnt constants autour d’'une valeur de
120 MPa. Dans une hypothese de contrainte unifoassez réaliste compte tenu de la faible
anisotropie élastique du zirconium, et de validiééla loi de Schmid pour les seuls systemes
prismatiques, cette valeur représenterait la aissémuite critique a 0,2%co20 SUr Ce€S
systémes, selon la relation classique :

Tco,z%zFSBmy*zgﬁﬁZf (3.1)
Sens de prélevement 0° 30° 45° 60° 90°
FSp moyen 0,45 0,40 0,37 0,31 0,29

Tableau 3. 6 : Facteurs de Schmid moyens pour Isseghents prismatiques pour différentes
directions de sollicitation par rapport & DL
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Sens de préléevement

Figure 3. 18 : Evolution de la cission critique emdtion de la direction de sollicitation par
rapport a DL
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Au premier ordre, nous pouvons donc considérer gei@l le systeme de glissement

prismatique est nécessaire a la déformation plastilpns ses premiers stades et qu’'une
hypothese de contrainte uniforme, couplée a laléoSchmid, rend bien compte des valeurs
mesurées. Bien s(r, cette vision schématique semadéfaut dans un régime de plasticité
déclarée.

Nous avons vu que la distribution des orientationstallines au sein du matériau n’est pas
uniforme. Ceci ne devrait pas étre sans conséquairckes réponses mécaniques locales et
I'anisotropie du comportement mécanique. On peah gendre compte en analysant la
distribution des facteurs de Schmid des systemeglidgement prismatiques (notés FSp),
systemes principaux de déformation plastique a éeatpre ambiante, pour une sollicitation
suivant I'axe de I'éprouvette. La figure 3.19 menue la distribution des FSp varie suivant
le sens de prélévement de I'éprouvette dans laladknée, a 0°, 30°, 45°, 60° et 90° par
rapport a DL. Nous pouvons en effet remarquer dus [a direction de prélévement est
proche de DL, plus la fraction surfacique de grgossédant un FSp élevé est grande, de
sorte que l'activité du glissement prismatique ¥ pas importante. Ceci est en bon accord
avec l'analyse de texture précédemment réalisénsatisée par deux orientations cristallines

dont 'axe <c> est orienté£40° de DN et les axes <2D> et <101 0> suivant DL.
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Figure 3. 19 : Distribution des FSp sur des zonesudié de 800x800pmpour des
éprouvettes prélevées a différents angles de &ction DL

En vue de compléter notre perception de la mianosire granulaire en lui affectant des
caractéristigues mécaniques intuitives, nous avmtherché sa schématisation en y
distinguant des grains plus « raides » et des gfaus « souples ». Le tableau 3.6 indiquant
une variation du facteur de Schmid moyen des ghssgs prismatiques en fonction de la
direction de prélevement de 0,45 pour DL a 0,29 @0, nous avons choisi cette derniére
valeur comme seuil en considérant comme « raides grains (verts sur la figure 3.20) ayant
un facteur de Schmid moyen pour les systemes pricpnes inférieurs a ce seuil et comme
« souples » les autres (grains gris sur la figL26.3

Comme nous le constatons sur la figure 3.19, poer éprouvette prélevée suivant DL, la
majorité des grains sont «souples » et pour uneugptte prélevée dans la direction DT, les
grains « raides » semblent regroupés en amas digugsegrains (cf. : figure 3.20). Pourraient
alors étre introduites pour ce matériau des maatédiss différentes selon la direction de
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sollicitation, proposant une approche de type tugion raide dans matrice souple » avec une
faible proportion d’inclusions pour le sens DL eeyproportion plus importante d’inclusions
pour le sens DT. Rappelons cependant qu’'un teletraint obéit a I'hypothése réductrice
d’activation du seul glissement prismatique.

'.il ;
I

S
7 g%
2§ 2 Teg

1

R
B,

0° 45° 90°
Figure 3. 20 : Cartographie des FSp compris entr@@&®0,5 (vert<0,29 ; noir=0,29 ;
blanc=0,5) pour des éprouvettes prélevées a 0°e450° de DL

Une autre possibilité d’analyse de la distributttes facteurs de Schmid pour les systemes
prismatiques consiste a représenter la répartdies FSp par rapport au FSp moyen pour
chaque direction de prélévement. Ainsi, la figur@13présente, pour trois directions de
prélevement, la distribution des grains présentenfSp supérieur au FSp moyen (zones
« souples » en vert). Les FSp moyens pour chaceseddections de prélevement sont
rappelés dans le tableau 3.7.

Cette représentation montre que, quelle que soiidaection de préléevement, la méme
proportion de grains présente un FSp supérieur So foyen. De plus, nous pouvons
remarquer des difféerences de répartition spatiake zbnes « souples ». Pour I'éprouvette
prélevée suivant DT, les zones « souples » etdesat paraissent interconnectées alors que la
dispersion est plus grande pour I'éprouvette pgdesuivant DL. Nous en attendons de
probables différences dans les caractéristiquesttiraps de déformation suivant la direction
de prélevement s’il se confirme que la répartitienla déformation est liée a la distribution

des grains présentant un FSp supérieur au FSp moyen
=200pum

0° 45° 90°
Figure 3. 21 : Cartographie des FSp supérieurs (bJancFSp moyen pour des éprouvettes
prélevées a 0°, 45° et 90° de DL
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Néanmoins, le FSp moyen suivant chaque directiorprd¢evement est différent. Nous
pouvons donc présumer, en gardant a l'esprit |d&rdntes hypothéses induites par
I'utilisation des facteurs de Schmid et en suppbspe toute la déformation plastique est
accommodée par les grains présentant un FSp supéueFSp moyen, que la contrainte
nécessaire a l'obtention d’'une méme déformation enog dépendra de la direction de
prélevement, mais que localement, la distributicatigtique des hétérogénéités de
déformation sera équivalente quelle gu’elle soit.

Direction de prejevement par 0° 45° 90°
rapport a DL
FSp moyen 0,45 0,37 0,29
Proportion présentant un
FSp > FSp moyen (%) 60 60 60

Tableau 3. 7 : Facteurs de Schmid des systemessdemlent prismatiques (FSp) moyens
pour 3 directions de préléevement par rapport & DL

Il sera alors intéressant de comparer ces cartbgsple FSp aux champs de déformation
obtenus par microextensométrie afin de mettre@diéve ces conjectures.

Principe de I'analyse statistique des cartes de d#&fnation

Nous allons maintenant compléter I'étude des régomnsecaniques acquises au cours de ces
essais a température ambiante en y intégrant fedtats issus de la microextensométrie.
Cette technique permet non seulement une anal@elid des champs de déformation
obtenus au cours d’'un essai mécanique mais aussxploitation quantitative des données
spatiales pour une caractérisation fine des hédéites observées. La méthode utilisée est
celle de la covariance a deux points détailléeQmmalin dans [Dou03]. Elle est basée sur la
caractérisation morphologique des champs de défamma partir de I'analyse d’'une section
plane. Son principe repose sur la quantificatiaa, wne fonction de corrélation Q(hde

I'écart entre les valeurs de déformation pour denirts distants de.h

(b)
Figure 3. 22 : (a) Carte de déformation équivalemte sens de von Mises, a 2,5% obtenue
par microextensométrie pour un essai de tracti@3@°C sur une éprouvette prélevee
suivant DT, (b) covariogramme correspondant
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A partir d’'une image en niveaux de gris de la cdaedéformations équivalentes acquise par
microextensométrie, un covariogramme est obtenwnéprocédure de calcul de la fonction
de corrélation basée sur I'utilisation de la transiée de Fourier a deux dimensions.

La figure 3.22b fournit la représentation planecduariogramme correspondant a la carte de
déformation de la figure 3.22a. Cette image foulest variationdN(h) (évolution du niveau
de gris en fonction de h) de la fonction de cotr@aC(h codée sur 256 niveaux de gris.
Notons que, pour rendre comparables des résulsdsside deux covariogrammes
correspondant a deux chargements différents, in@stssaire de normaliser Cémntre O et 1.
Pour cela, une correspondance linéaire est miggaee entre les valeurs des niveaux de gris
et les valeurs de C(hAinsi la valeur maximale des niveaux de gris52borrespond a la
valeur maximale de Cjh(1), la valeur du niveau de gris moyen.{Noour les grandes
distances de lcorrespond a la valeur limite €. Nous obtenons ainsi la fonction de
corrélation normalisée C|Isuivante :

clh)-22)

oEE N (N(h)-255)+1 (3.2)
N. est estimé a partir de la moyenne de)Nir les derniéres oscillations de L(B(») est

déterminé a partir d’une discrétisation des défdiona (i) fournies par la technigue de
microextensométrie : on suppose que chaque valeuwtédbrmation est déterminée sur la
méme base de mesure, ce qui est bien le cas exstepis quelques points du contour de la
zone étudiée [All94].

Nous pouvons voir au centre de I'image du covadogne un motif caractéristique a partir
des niveaux de gris les plus sombres qui corresgural valeurs de CYles plus élevées. Il
caractérise statistiquement la maniére dont lardéfton se répartit dans le matériau. Dans le
cas de la figure 3.22b, ce motif est une croix.shifa déformation se répartit selon un double
réseau de bandes de localisation de la déformatgque nous pouvons retrouver sur la carte
de déformation (cf.: figure 3.22a). La géométrie rdotif permet alors de déterminer les
caractéristigues géométriques de ces bandes des&tican de la déformation, leur longueur

lp, leur épaisseun,et leur directioruy, par rapport a I'axe horizontal (cf. : figure 3.23)

Imax
Imin
Op
Ip

2ep

Figure 3. 23 : Définition des caractéristiques gétmaées,a, < 45° [Dou03]

Ces caractéristiques permettent de relier les ditoea de ces bandes, qui caractérisent la
portée du phénomene de localisation, aux dimensianactéristiques de la microstructure
granulaire. De plus, I'angle, donne, quand il est nettement défini, la directitapparition
privilégiée des bandes pour le chargement imposé.
Les caractéristiques géomeétriques des bandes dorg abtenues en déterminant les
longueurs maximales et minimales du motif présent'smage du covariogramme, notées
Imax €t knin €t leurs directions correspondantes.yx et dmin (cf. : figure 3.24). Le critere de
détermination des longueugs et kin est le suivant :

- Imin correspond a la longueur minimale deg pour laquelle la courbe du

covariogramme coupe la droitgfq.
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- Doumalin [Dou03] propose pour déterminer la lomgu hax (cf.: figure 3.24)
d'utiliser lna=max(ls) ou k est la valeur pour laquell@ha)=C(w)

- Nous utiliserons pour cette étude un critére éd#fht, qui nous a semblé plus
opératoire : Jax correspond a la longueur maximale pour laquellecdarbe du
covariogramme amorce un changement de pente sigififi

y A Clho)

S
I
g

direction 2
direction 1

g .
b’é q’ﬂﬁni - - A '
._,.-' 4 0 he
; ! h
Im.fn lmu.r *
Figure 3. 24 : Analyse du covariogramme [Dou03]
Nous obtenons alors les relations suivantes :

Lb = |max (3.3)
Siap < 45° alors g= Imin COSQp) (3.4)
Si ap > 45° alors = Inin Sin(ap) (3.5)

Afin de comparer les résultats de microextensométes différents essais nous utiliserons
principalement les déformations équivalentes ai slenvon Mises déterminées a l'aide du
logiciel Correlmanuv.

Réponse mécanique a I'échelle de la microstructuggranulaire

Pour chaque direction de sollicitation, nous digpgsde champs de déplacement mesurés par
microextensométrie apres décharge de I'éprouvette.

Tous les essais ont atteint une déformation maspiégae moyenne d’environ 2,1%, effin

de les comparer, nous nous intéressons au chacfalenation équivalentee, déterminé a
'aide du logiciel Correlmanuv. Nous pouvons vourda figure 3.25 des champs de

10%

0%

Figure 3. 25 : Cartes de déformation résiduelle oles pour les essais de traction a
température ambiante réalisés sur des éprouvettdsyges a (a) 45° et (b) 0° de DL pour
des zones de 180x180fim
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Les images sont prises sur des zones d’environ4nd. Afin d’avoir accés au champ de
déformation sur une zone de 800x80Gpimest nécessaire de compiler les données obgenue
sur des plages séparées. En effet, I'utilisatiamé’image comprenant la zone compléte (cf. :
figure 3.27) ne permet pas l'obtention d'une régotu suffisante des barreaux des
microgrilles ; il est donc nécessaire de réalissrilnages a plus fort grossissement puis de
compiler les résultats issus de I'analyse micraesaenétrique de chaque sous-zone. Pour
cela, les points communs des différentes images seperés (cf.: cercles de couleur
identique sur la figure 3.26) et les fichiers dénpwissus des corrélations d’images réalisées
sur chaque zone sont mis bout a bout afin d’obiercthamp de déformation correspondant a
la zone complete (cf. : figure 3.28).

Figure 3. 26 : Images de référence prises au gressient 250 de 4 zones d’environ
400x400ph((a) haut gauche, (b) haut droit, (c) bas gauatiehas droit) permettant de
reconstituer une zone recouverte de microgrille8@@x800urh

Cette méthode permet d’obtenir des champs de dafamm sur des zones importantes
(800x800urf) tout en conservant une résolution qui ne peeat &quise que pour I'étude de
zone plus petites (400x400Am Néanmoins, les problémes de distorsion d'imadge &
l'acquisition des images a I'aide d’'un MEB entraihau niveau du recouvrement des quatre
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sous-zones des erreurs qui doivent étre priseoempte lors de I'analyse des champs, en
réalisant les analyses statistiques sur des zamepearturbées.

De plus, une microgrille ayant une taille de 'erdie 500x500uf il est nécessaire d’en
déposer plusieurs afin de couvrir une zone de 80MxBf. On peut voir sur la figure 3.27 les
positions de chevauchement des microgrilles. Dasszones particulieres, le contraste est
généralement plus faible qu'a l'intérieur de la rogrille ; c’est pourquoi, nous voyons
apparaitre sur la figure 3.28 des zones bruitéesagrespondent a ces zones particulieres.
Les cartes de déformation obtenues sur les diffésegprouvettes sollicitées en traction
présentent des bandes de localisation de la défimmarientées a environ +45° de la
direction de sollicitation.

Nous pouvons de plus observer des niveaux de dafmmméquivalente pouvant atteindre
10% pour une déformation macroscopique moyenne adement 2,1%. Ainsi, Si
macroscopiquement le niveau de déformation esttivetaent faible, des niveaux de
déformation élevés peuvent étre atteints localem@ntine base de mesure de 4um.

Figure 3. 27 : Image de la zone compléte sur laguel images des quatre sous zones de la
figure 3.28 sont réalisées

Bruitage causé
par le
chevaucheme

des microgrilles
Bandes erronées liées

au recouvrement des
’ champs

[ SRR

0% 10% L

Figure 3. 28 : Reconstitution arte de défoinoratésiduelle obtenue pour un essai de
traction a température ambiante sur une éprouvetédevée a 60° de DL pour une zone de

800x800urh
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Orientation | Zone d’étude E11(%) E22(%) E12(%)
bd 243 -2,55 -0,38

9 by 1,48 -2,53 -0,16
hd 2,34 -2,41 -0,35

hg 241 -2,51 -0,39

bd 2,07 -1,96 -0,02

60 bg 1,09 -2,01 -0,20
hd 21 -1.97 -0,07

hg 2,05 -1.97 -0,03

bd 1,96 -1,94 -0,31

45 bg 1,94 -1,89 -0,25
hd 2,96 -1,92 -0,52

hg 0,95 -1,93 -0,07

bd 1.48 -1.78 -0,20

30 bg 1,92 -1.73 -0,26
hd 0,95 -1,88 -0,09

hg 1,88 -1,67 -0,23

bd 0,69 -1,64 0,08

0 bg 0,63 -1,63 0,16
hd 1,62 -1,46 -0,04

hg 1,15 -1.67 0,07

Tableau 3. 8 : Déformations moyennes obtenuesesurdnes d’études (400x400)des
différentes éprouvettes sollicitées { correspond a la déformation axialezfa la
déformation transversale et Fa la composante de cisailllement)

A l'aide du logiciel Correlmanuy, il est possible déterminer le niveau de déformation
moyen obtenu sur la zone analysée. Ceci permeexmmple de comparer les niveaux de
déformations macroscopiques et locales afin decbleerla taille minimum a analyser pour
obtenir I'égalité des grandeurs macroscopiquescaiés moyennes permettant de définir un
VER. Ces résultats sont reportés dans le tablé&al8 fait d'observer des fluctuations sur les
valeurs k; et B, entre les différentes zones peut signifier quedesaines d'analyse ne
contiennent pas le VER.

Est-il alors nécessaire d'étudier un VER mécanigfia de caractériser les bandes de
déformations obtenues par microextensométrie ?

Pour répondre a cette question, une expériencentiprise : nous extrayons 4 images de
sous-zones de 400x400fie la zone totale de 800x800fifef. : figure 3.29) que nous
étudions pour I'essai réalisé sur éprouvette péeiv 45° de DL. Pour chacune de ces cinq
images nous réalisons une analyse statistiqueilesant la méthode des covariogrammes.

Zone d'étude de

) 800x800pm

Sous zones de / 2

400x400p

Figure 3. 29 : Schématisation de I'étude réaliséelacaractérisation des bandes de
déformation
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Caractéristiques des bandes

Zone d'étude  |épaisseur|longueur (um)| longueur (nbre de

grains)

total (800x800) 16 89 5,9
zonel (400x400) 16 89 5,9
zone2 (400x400) 11 94 6,3
zone3 (400x400) 11 86 5,7
zone4 (400x400) 13 75 5,0

Tableau 3. 9 : Caractéristiques des bandes de d&ftion obtenue sur une zone d’étude et
des sous zones la composant

Les résultats de ces analyses sont donnés daaBléau 3.9. Nous pouvons alors constater
des écarts importants (pouvant aller jusqu'a 15%4r e longueur et 30% pour I'épaisseur)
entre les résultats obtenus sur une zone de 80Ax&06t ceux obtenus sur les différentes
sous zones de 400x400ftNéanmoins, en rapportant les résultats & latd#és grains, nous
pouvons constater que, quelle que soit la zonaé&tubépaisseur des bandes de I'ordre de la
taille de grains, 15um, et leur longueur est dq éirsix fois supérieure a cette taille. Ainsi, les
caractéristigues des bandes peuvent étre, en peemproximation, déterminées sur des
zones suffisamment grandes, de dimension supérieuee taille de bandes. Nous avons
constaté que les résultats obtenus sur des soes-dend00x400ufipermettent d’obtenir ces
caractéristiques : c’est pourquoi, lorsque les gigme déformation ne pourront pas étre
réalisés sur des zones de 800x808umus nous contenterons d'utiliser les sous-zalges
400x400prh comme zones d’étude.

Une simple analyse visuelle n’étant pas suffisgaar comparer les résultats obtenus en
fonction de la direction de sollicitation, une arsa& statistique utilisant la méthode des
covariogrammes est effectuée. Pour cela, les agyainmes correspondant aux cartes de
déformation équivalente sont réalisés (cf. : figBu®0).

Nous pouvons constater que, quelle que soit latitnre de sollicitation, les covariogrammes
présentent tous un « motif » en croix orienté airenvt45° de I'axe de sollicitation. Cela
correspond aux observations que nous avions faitedes cartes de déformation ou nous
voyions apparaitre des bandes de localisation téesnde la méme facon. L’analyse
statistique des covariogrammes va permettre, pbaque direction de sollicitation, de
déterminer, en premiere approximation, la taillé@ientation des bandes de localisation et
de caractériser le niveau d’hétérogénéité de déftborm en moyenne pour chaque éprouvette.
Il a été montré par Doumalin [Dou00] que, pour aeae monotone de traction, les bandes de
localisation apparaissent trés tét (avant 1% derdettion macroscopique) et qu’une fois le
phénomene installé, le schéma de localisation éésrdgénéités de déformation n’évolue
plus en fonction du chargement. Les mesures ééalisées au-dela de 2%, le schéma est
installé et nous pouvons comparer les caracténssigdes bandes pour les différentes
directions de sollicitation.
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200pum

200pm

(a) (b)
200pm 200pm

() (d)
200pm

(e)
Figure 3. 30 : Covariogrammes obtenus pour difféesrdirections de prélevement : (a) 0°
(zone bg), (b) 30° (zone bg), (c) 45° (zone to}&tB)60° (zone totale) et (e) 90° (zone hd)

La figure 3.31 présente les profils d’évolutionlaéonction de corrélation suivant la direction
o obtenus pour chaque covariogramme présenté stiguee 3.30. Un récapitulatif des
résultats obtenus est donné dans le tableau 3dl0.dhaque direction de sollicitation, les
covariogrammes de chaque zone d’étude (explicitdes de tableau 3.8) ont été analysés et
moyennés afin d’obtenir les caractéristiques mogsrpar direction de prélevement.
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Figure 3. 31 : Profils caractéristiques des covariagrmes pour différentes directions de
prélevement : (a) 0° (zone bg), (b) 30° (zone M)45° (zone totale), (d) 60° (zone totale) et
(e) 90° (zone hd)

Direction de Directions Caractéristiques des bandes
prélévement | Caractéristiques des o longueur [longueur (nbre | Cinfin
bandes epalsseur (um) de grains)

0° 50° 130° 17 95 6,3 0,825
30° 50° 130° 13 105 7,0 0,8
45° 49° 133° 14 105 7,0 0,79
60° 49° 132° 14 109 7,3 0,821
90° 48° 133° 12 112 7,5 0,814

Tableau 3. 10 : Moyennes des analyses de covamoges pour les essais de traction a
température ambiante

Nous pouvons alors constater dans un premier temosles directions des bandes de
déformation ne correspondent pas aux directionsisillement maximum, £45°, que I'on
pourrait s'attendre a trouver pour des essais atgidn uniaxiale dans un matériau supposé

-79-



Chapitre 3 — Caractérisation du matériau

homogéne et isotrope. En effet, si 'on regardevi@eurs obtenues pour des directions de
prélevement allant de 0° a 90°, les directionsil@ivées de déformation évoluent de +50° a
+48°.

L'épaisseur des bandes de déformation est de &oddr la taille de grainsquant a leur
longueur, quelle que soit la direction de prélévetnelle est de I'ordre de six a huit fois la
taille de grains. Nous constatons de plus que dettgueur semble augmenter légerement
avec I'angle de prélevement. Concernant le niveaétérogénéite, il est similaire quelle que
soit la direction de prélévement de I'éprouvette.

Relions a présent ce résultat a la microstructius avons constaté précédemment que
guelle que soit la direction de prélevement desw@mttes, 60% de la fraction surfacique des
grains présente un FSp supérieur au FSp moyen.

Nous avons dans un premier temps réalisé les agrarnmes des cartes seuillées de FSp
dans le but de savoir si ces cartes présentaienboules directions particuliéres (bandes de
grains «raides » ou « souples » orientées suivded directions privilégiées). Ces
covariogrammes sont présentés sur la figure 3.32oes pouvons constater gu'ils ne
présentent pas de directions préférentielles masle motif central permet de déterminer un
ordre de grandeur des dimensions des domainesadegh

200urr

0° 45° 90°
Figure 3. 32 : Covariogrammes des cartes de FSpléesipour différentes directions de
prélévement par rapport a DL
Nous pouvons ainsi constater que statistiquemesnphases sont espacées d’environ cinq fois
la taille de grains, ce qui est du méme ordre dmdgur que la portée des bandes de
localisation.

Direction de Distances caractéristiques
prélevement longueur (nbre de
longueur (pm) ,
grains)
0° 79 53
45° 82 5,5
90° 71 4,7

Tableau 3. 11 : Récapitulatif des analyses des ¢ogeammes des cartes de FSp seuillées

Ayant non seulement a disposition les champs derk&@p aussi les champs de déformation
sur des zones identiques, nous avons trouvé istresie les superposer afin de tester
'adéquation des zones de localisation de la dé&iton et des zones présentant un FSp
supérieur a la valeur moyenne, définie comme vaeuil.
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0° . I A 45° 4 WY AL A s 900 =
Figure 3. 33 : Superposition des cartes de déformmadiquivalente normalisée et de la
microstructure (vert : FSp<FSp moyen ; blanc : FSp>F$pyen) moyen pour des
eprouvettes prélevees a 0°, 45° et 90° de DL

La figure 3.33 présente pour différentes directidagprélévement la superposition des cartes
seuillées de FSp et des cartes de déformation @quie obtenues par microextensométrie.
Nous pouvons constater que, si la plus grandeepdets zones déformées se situe bien dans
les grains présentant un FSp supérieur au FSp males zones déformées sont aussi
présentes dans les grains présentant un FSp phis, fae qui correspond au fait que les
distances caractéristiques de bandes de défornadienminées a I'aide des covariogrammes
sont plus longues que la distance entre grainsdesa. De plus, nous constatons que les
zones bien orientées en termes de FSp ne sonbgasnient trés déformées.

Nous confirmons ainsi que si, au premier ordrefiligation des FSp (ce qui implique
notamment uniformité des contraintes et prééminéuncglissement prismatique) permet bien
de déterminer le seuil de plasticité, a des échgilas fines une telle hypothése n’est pas
suffisante pour déterminer les lieux d’appariti@s dbandes de localisation de la déformation.

Synthése concernant les essais de traction uniaveéad température ambiante

Ces essais de traction uniaxiale a températureaantebont permis :

- De confirmer les résultats obtenus lors de traaiérieurs menés sur ce matériau qui
soulignaient un comportement élastigue quasimeoiroge et un comportement
plastique fortement anisotrope. Ceci est confirmgr pPobtention de courbes
d’évolution du rapport des déformations transversair axiale en fonction de la
déformation axiale qui soulignent le caractére éaant anisotrope du matériau dans
le domaine plastique (rapport des déformationsrigfié au rapport théorique de -0,5
pour un matériau isotrope incompressible).

- La bonne reproductibilité des résultats obtenuba@e d’extensométres dans le
domaine plastigue mais leur faible pertinence dandomaine élastique qui nous
pousse a déterminer un nouveau protocole expérangmbur les essais en
température.

- La présence, a I'échelle locale, de déformatig@ssduelles aprés essai présentant des
bandes de localisation dont I'orientation varieelgment suivant la direction de
prélevement de I'éprouvette par rapport a DL. Gasdes, quelle que soit la direction
de prélevement, présentent une largeur de 'ordria daille de grain et une longueur
six a sept fois supérieure a celle-ci. Ainsi, lenportement mécanique du polycristal
n'est pas seulement déterminé par la réponse desle® de grains de méme
orientation cristalline et leurs interactions mégalement par des effets de voisinage

-81-



Chapitre 3 — Caractérisation du matériau

qui se traduisent par l'organisation de la déforomaten bandes de localisation
corrélées sur des ensembles de plusieurs graisssoi

3.4.1.2 Essais a 280°C

Protocole expérimental

Pour de faibles niveaux de déformation, il est memandé, afin d’obtenir une bonne
précision de mesure, d'utiliser des jauges de d&ition (modele WK06031EC350, précision
de I'ordre de 18), mais celles-ci n’étant pas prévues pour unerdéftion supérieure & 1,5%,
les éprouvettes sont de plus équipées d'un exteftseraxial qui permet de piloter I'essai
jusqu'a une déformation totale de 2,5% (cf. : feg&.34). Il est & noter que la température
d’essai (280°C), choisie pour éviter le maclagd, &da limite du domaine de validité
d’utilisation des jauges de déformations [Vis] (péames de tenue de colle).

De facon a tester la reproductibilité des esseits £prouvettes sont sollicitées par direction
de prélevement, dont deux équipées de jauges aentifon axiale et transversale. Pour
chaque direction de sollicitation une éprouvette mgparée pour la microextensomeétrie
(polissage, EBSD, microgrilles, imagerie de réfésn

Les essais sont réalisés avec une vitesse de dématde traverse constante de 0,019/Mm.s
(ce qui correspond & une vitesse de déformatiostante dans le domaine plastique de 4.10
s1) jusqu’a une déformation totale de 2,5%. A ladinl'essai, I'éprouvette est déchargée et
les images des microgrilles déformées sont réalisée

Jauge de
déformation
transversale

Four & lampe Microgfille Jauge de

Extensométre axial défqrmqtion
longitudinale

Figure 3. 34 : Montage utilisé pour les essais @etion a 280°C

Réponse mécanigue macroscopique

La figure 3.35 présente les réponses meécaniquesostapiques obtenues pour les
différentes directions de sollicitation a 280°C. udopouvons observer, de méme qu'a
température ambiante, un comportement élastiqusirgeat isotrope, avec un module de
Young de l'ordre de #B GPa. Comme nous I'avons vu au chapitre 2, lauvale module
d’élasticité diminue avec la température.
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Sens de prélévement: 0° 30° 60° 00°
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Figure 3. 35 : Réponses mécaniques obtenues powsdass de traction a 280°C

Concernant le comportement plastique, I'anisotrafgecomportement est aussi observée a
280°C et est conforme aux résultats de la littéeaffuj94] hormis en ce qui concerne la
présence d’un crochet de traction que nous n'apasobserveé a cette température. La limite
d’élasticité conventionnelle a 0,2% évolue suiMardirection de prélevement de I'éprouvette
dans la tle laminée. Nous pouvons observer, sdiglae 3.36, qu’elle varie d’environ
90MPa pour une éprouvette prélevée suivant DL areaml30 MPa pour une éprouvette
prélevée suivant DT. Le sens de variation resthangé : plus la direction de sollicitation
s’éloigne de DL, plus la limite d’élasticité esteede. Nous pourrions conclugue le
caractere anisotrope du comportement diminue aaegrhentation de la température. A
température ambiante, I'écart entre la limite détaté des échantillons prélevés suivant DL
et celle des échantillons prélevés suivant DT &stuwiron 120MPa alors qu’'a 280°C, cet
écart n'est plus que d’environ 40MPa. Néanmoinsyaeur relative, cet écart ramené a la
valeur de la limite d’élasticité des échantillon®lpvées suivant DT est identique (30%)
guelle que soit la température de sollicitation.

Concernant I'évolution de la cission réduite criggtco 20 €n fonction de la direction de
sollicitation (cf. : figure 3.37), nous pouvons aumeau constater qu’une hypothése de
contrainte uniforme, couplée a la loi de Schmid, cemsidérant que seul le glissement
prismatique est nécessaire a la déformation plasstigans ses premiers stades, permet de bien
rendre compte des résultats expérimentaux.
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Température: ®25°C  4280°C
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Figure 3. 36 : Evolution de la limite d’élasticité énction de la direction de prélévement
des éprouvettes par rapport a DL pour différentrapgératures de sollicitation

La réalisation des essais a 280°C a soulevé dddépmes de reproductibilité. En effet,
conformément au fait que les jauges de déformatida colle étaient utilisées a la limite de
recommandation du fabricant, il est apparu poulages essais des problémes de viscosité de
colle qui ont rendu I'exploitation des résultatsfidie. Cependant, ayant doublé les essais
pour chaque direction de sollicitation, nous avqms tracer I'évolution du rapport des
déformations transversale sur axiale (cf. : figBu&8). Comme pour la température ambiante,
nous pouvons remarquer sur la figure 3.38 que ligan du rapport des déformations au
cours de I'essai dépend de la direction de sddlicih. La valeur du coefficient de Poisson
obtenue correspond a la valeur de 0,35 attendwdt@ température [Nor75] et la valeur du
rapport des déformations atteinte en fin d’esshbes inférieure a celle théorique de —0,5
attendue pour un matériau de type isotrope incosspte. Toutefois, méme si la figure 3.38
montre une bonne reproductibilité de I'évolution @ypport des déformations au cours de
I'essai, il serait bon de réaliser des essais cém@htaires afin de pouvoir conclure quant a la
validité quantitative des nos résultats. Les réssiltles difféerents essais réalisés sont reportés
en annexe 5.

Température: #25°C  4280°C
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Figure 3. 37 : Evolution de la cission critique emdtion de la direction de sollicitation par
rapport a DL
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Figure 3. 38 : Evolution du rapport des déformatidrasversale sur axiale en fonction de la
déformation axiale, pour des essais de tractioB@°Z, pour différentes directions de
sollicitation par rapport a DL

Nous avons ainsi pu enrichir au niveau des résuttaicroscopiques les bases de données
déja conséquentes concernant le zirconium gradel&P2résultats bibliographiques se sont
alors vus confirmés [Puj94], [Vog96], tels que laasgi isotropie de comportement élastique
ou la forte anisotropie de comportement plastiqiesiaque la forte dépendance du
comportement a la température de sollicitation plds, ces essais ont permis de déterminer,
pour chaque direction de sollicitation considéraetempérature ambiante et a 280°C,
I’évolution du rapport des déformations transvexrsair axiale au cours de I'’écoulement, ce
qui compléte utilement la caractérisation classidgiéanisotropie plastique.

Réponse mécaniqgue a I'échelle de la microstructuigranulaire

Pour chaque direction de sollicitation, nous digpgsde champs de déplacement mesurés par
microextensomeétrie aprés décharge de I'éprouvette.

Tous les essais ont atteint une déformation maopégee moyenne d’environ 2,3%afin de

les comparer, nous nous intéressons au champ daerddion équivalentege, déterminé a
I'aide du logiciel Correlmanuv. Nous pouvons vourda figure 3.39 des champs de
déformation équivalente réalisés sur des éprow/pttdevées suivant différentes directions.
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Figure 3. 39 : Cartes de déformation résiduelle olbies pour les essais de traction a 280°C
réalisés sur des éprouvettes prélevées a (a) 485 @0° de DL.

Les cartes de déformation obtenues sur les diffésegprouvettes sollicitées en traction
présentent des bandes de localisation de la défiommarientés a environ +45° de la direction
de sollicitation.

Dans le tableau 3.12 sont reportés les niveaux&errdation moyenne observés sur les
différentes zones d’étude microextensométrique ll®uglie soit la direction de prélevement
de I'éprouvette par rapport a DL, nous obtenond, paur la déformation axiale que pour la
déformation transversale, des résultats issus dmidaoextensométrie différents de ceux
obtenus par extensométrie classique. De méme qurelg® résultats obtenus a température
ambiante, il semblerait quenos domaines d’analysemtiennent pas, en termes de
déformation, un VER.

Afin de déterminer la taille du VER en termes déodéation, un protocole expérimental
possible consiste a déposer sur une éprouvetteegeses (microgrille, plots, mouchetis)
couvrant une surface suffisamment grande (par ebeed®?2,5x2,5mn). Des images de cette
surface sont alors prises avant et apres ess#ies-ceé peuvent étre réalisées au MEB ou a
I'aide d’'une caméra CCD. Il s’agit ensuite de dé&iieer la valeur moyenne de la déformation
observée sur la zone totale de 2,5x2,5m®i cette valeur est identique & la valeur obtenue
macroscopiquement, plusieurs sous-zones de 2XZont alors délimitées a l'intérieur de la
zone d’étude. Les valeurs moyennes de la déformadio sein de ces sous-zones sont
déterminées. Si elles sont identiques entre ellesreespondent a la valeur macroscopique, la
procédure est reconduite en diminuant la taille rss-zones. Si ce n'est pas le cas alors le
VER est compris entre 2x2ninet 2,5x2,5mrhet il faut recommencer la procédure en
augmentant |égerement la taille des sous-zoneséétigusqu’a l'obtention de la taille
minimale permettant une concordance entre résuttaisroscopiques et résultats issus de
'analyse locale.
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Orientation | Zone d'étude E11 (%) E22 (%) E12(%)
bd 1,92 -2,03 -0,04

. hg 1,97 -2,07 0,03
%0 hd 1,88 -2,03 -0,06
hg 2 -1,93 -0,03

hd 2,09 -1,72 0,32

60° hg 2,07 -1,78 0,36
hd 2,07 -1,57 0,37

hg 2,09 -1,70 0,33

bd 1,27 -0,68 0,08

45° hg 1,22 -0,68 0,06
hd 1,29 -0,65 0,08

hg 1,16 -0,7 0,08

bd 3,32 -1,52 -0,19

30° bg 3,33 -1,55 -0,17
hd 3,31 -1,45 -0,20

hg 1,92 -1,6 -0,12

bd 1,79 -1,43 -0,06

0 bg 1,78 -1,44 -0,06
hd 1,88 -1,32 -0,11

hg 1,83 -1,33 -0,07

Tableau 3. 12 : Déformations moyennes obtenueteswones d'études (400x400) aes
différentes éprouvettes sollicitées a 280&; correspond a la déformation axialg;, a la
déformation transversale et £a la composante de cisaillement)

Afin de caractériser les champs de déformationralstgar microextensométrie, et de pouvoir
comparer les résultats obtenus a température atalearceux obtenus a 280°C, une analyse
statistique des covariogrammes issus des carteégfdemation résiduelle a été réalisée. Les
résultats de cette analyse sont donnés dans &ataBl13.

. . Directions Caractéristiques des bandes C  infini
Direction de caractéristiques des . longueur | longueur (nbre
préléevement bandes épaisseur (tm) de grains)
0°(T=280C) 57° 128° 15 80 53 0,625

0T ambiante) 50° 130° 17 95 6,3 0,825
309T=280<C) 57° 128° 14 73 4,9 0,717
309T ambiante) 50° 130° 13 105 7,0 0,800
459T=280<C) 50° 130° 14 70 47 0,709
45T ambiante) 49° 133° 14 105 7,0 0,790
601{T=2807C) 45° 135° 14 71 4,7 0,680
60T ambiante) 49° 132° 14 109 7,3 0,821
90(T=280C) 45° 135° 15 105 7,0 0,756
90T ambiante) 48° 133° 12 112 75 0,814

Tableau 3. 13: Récapitulatif des analyses de cogaaimmes pour les essais de traction

Nous pouvons alors constater que les directionslggiées de déformation évoluent suivant
la direction de prélévement de I'éprouvette sdbiei De méme que pour les essais réalisés a
température ambiante, plus la direction de prél@rgrast proche de DL, plus I'angle observé
entre la direction de sollicitation et les bandesdéformation est élevé. Cette évolution est
d’autant plus marquée que la température d'ess@l@gte. En effet, pour les essais réalisés a
température ambiante, cet angle varie entre 480%®et pour les essais réalisés a 280°C, il
évolue entre 45° et 57°.
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Cette évolution peut étre reliée a I'évolution avactempérature du contraste mécanique
relatif des grains. En effet, plus la températungnaente, plus la facilité des grains a se
déformer augmente. Ainsi certains grains, relatimetw raides » par rapport a leurs voisins a
température ambiante, voient leur contraste de odimqment diminuer avec I'augmentation
de cette derniere et faciliter ainsi le glissemdahs ces mémes grains, permettant une
localisation de la déformation suivant une direttlégerement déviée par rapport a celle
obtenue a température ambiante.

L'épaisseur des bandes de localisation est toupbeitordre de la taille de grain ; quant a leur
longueur, hormis pour I'éprouvette prélevée suivami elle est de I'ordre, quelle que soit la
direction de prélevement, de cinqg fois la taillegdains.

Ainsi, la longueur des bandes diminue avec l'augat@n de la température. Constatant
cette diminution, nous nous sommes demandé si hebre de bandes de déformation par
unité de longueur était constant ou non avec liguamh de la température. Nous avons alors
comparé le nombre de bandes de déformation appasuesdes zones comparables
(800x800urf) des éprouvettes prélevées a 45° de DL et sékisifi température ambiante et
a 280°C.

250

210 A

170 A

cih)

C,:"_‘
—
.

150

0 50 100 150 200 250 300 350 400 450 500
h (im)

[—T=280°C — T ambiante |
Figure 3. 40 : Profils, en niveaux de gris, des nivede déformation équivalente normalisée
par la déformation équivalente moyenne atteintspuse zone de 800x800@,nsur un axe
orienté a 50° de la direction de sollicitation, paleux éprouvettes prélevées a 45° de DL et
sollicitées a des températures différentes

Pour celanous avons tracé les cartes de déformation éguteahormalisée (par la valeur de
la déformation équivalente moyenne sur chaque zom&) chaque éprouvette en veillant a ce
gue les niveaux de gris soient identiques sur éex @artes. Suivant une droite passant par le
centre de la zone d’étude et ayant une orientgtarapport a I'axe de sollicitation de 50°
(orientation des bandes de localisation) nous aatms tracé le profil (valeur en tout point
du niveau de gris atteint) de la déformation, polaque éprouvette. Le niveau de gris 0
correspond a une valeur de déformation équivalemenalisée de 0 et le niveau 255
correspond a une valeur de déformation équivaleatmalisée de 4. Sur la figure 3.40, les
droites en pointillés correspondent aux niveauxéf®rmation équivalente moyenne atteints
pour chaque température. Prenons alors comme ecridégipparition d’'une bande le
dépassement du niveau moyen de déformation équoteale’analyse de la figure 3.40 (cf. :
tableau 3.14) montre alors que le nombre de baddesocalisation de la déformation
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augmente avec la température. Il apparait donc lorsgue la température augmente, il
devient plus aisé au sein du matériau d’amorcenalevelles bandes de localisation que
d’augmenter leur longueur.

Température| Nombre de
de sollicitation bandes
Ambiante 20
280°C 26
Tableau 3. 14 : Nombre de bandes déterminé a paesrprofils de la figure 3.40

s yr s

Enfin, nous constatons aussi que le niveau d’hg&méité (Grni) augmente avec la
température. Une explication probable de ce phéneméside dans la température de
sollicitation utilisée. En effet, cette températse situe en bordure du plateau athermique
[Gra] [Elb04] pour lequel la vitesse de sollicitatin’a pas d’influence sur la déformation.
Ainsi, I'effet de vitesse diminuant, I'écrouissagjeninue, ce qui facilite les localisations et se
traduit par une diminution de la valeur dgs.

Synthése concernant les essais de traction uniaxdad 280°C

Ces essais de traction uniaxiale a 280°C nouseymip de montrer :
- Concernant le comportement macroscopique :

o De méme qu'a température ambiante, nous obtenamgprmmément a la
littérature, un comportement élastique quasi ig@r@t un comportement
plastique fortement anisotrope. De plus, les nixeda contrainte (limite
d’élasticité, Rp2y, Rm) évoluent avec la température en conservamélae
hiérarchie en fonction de la direction de sollitda.

o L’évolution du rapport des déformations au cour$eksai et en fonction de la
direction de sollicitation suit le méme schéma gtéampérature ambiante,
mettant en évidence la forte anisotropie de corepmenht.

0 Nous montrons que lutilisation du facteur de Sahnmoyen pour le
glissement prismatique permet de décrire I'entié@lasticité quelle que soit
la direction de sollicitation.

- Concernant le comportement a I'échelle de laositucture granulaire :

o De méme qu'a température ambiante, nous voyongaipgaun motif en croix
quel que soit la direction de sollicitation.

o Les directions privilégiées de localisation de léfodmation évoluent en
fonction de la direction de sollicitation et ce utant plus que la température
augmente.

L’épaisseur des bandes de localisation est commenisLa la taille de grain.

0 La longueur des bandes de localisation est derbodk 5 fois la taille de
grains et on remarque une diminution de cette lengavec I'augmentation de
la température.

0 Le niveau d’hétérogénéité (i) reste constant quelle que soit la direction de
sollicitation. Nous constatons toutefois qu’uneraegtation de la température
entraine une augmentation de ce niveau d’hétéragéme la déformation au
sein du matériau, conformément a ce qui est attedaos le plateau
athermique.

(@)
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3.4.2 Essais biaxés

L’'un des objectifs des essais présentant un tdagjethargement plus complexe que celui d'un
essai de traction, des essais biaxés, est de gentincaractériser, dans des conditions plus
générales, les modes de localisation de la défamatudiés sous chargement uniaxial. Ils
pourront ultérieurement permettre aussi la valaatdes résultats de l'identification des
paramétres de la loi de comportement, sur degdregenplexes.

En outre, si des mesures de champs ont été réal@@edes matériaux ayant subi des
chargements monotones (sans changement de tragtadggement) [Dou00] [Elb], cela n'a
pas été le cas jusqu’ici sous chargement multiagi@st pourquoi notre choix s’est porté sur
un essai biaxééquentielcomposé dans un premier temps d’une tractiongars un second
temps d’une sollicitation circonférentielle pure.

3.4.2.1 Traction puis sollicitation circonférentepure
Les états de contraintes considérés sont les ggivan

. ) oxx@
- pour un essal de tractioht= 8 %

000
- pour un essai sous sollicitation circonférentigllire Zcpzlwggo}
000

Afin de réaliser un essai de traction suivi d'wssa sous sollicitation circonférentielle pure
(tenseurs des contraintes pour les deux sollioiatidonnés ci-dessus), il est nécessaire
d’utiliser des éprouvettes tubulaires.

L'éprouvette utilisée est une éprouvette tubulaieeZircaloy-4 recristallisé issue d’un tube
découpé puis elle est équipée de bouchons permetiansollicitation sous pression interne
(cf. : plan de I'éprouvette en annexe 1).

F‘A\‘ Bouchon
& i
Plots d’or\
T o
125mm
[ o O
[m] [m]
I 400pm
[m] [m]
-+
400pm
L J

Figure 3. 41 : Visualisation de la zone analyséel'syrouvette de traction-sollicitation
circonférentielle pure

A l'issue de I'analyse par EBSD d’'une zone situaecentre de I'éprouvette et délimitée par
des plots d’or (cf. : figure 3.41), nous obtenomgdxture présentée sur le figure 3.42. Nous
pouvons voir sur cette figure une texture typiques djaines de combustible nucléaire,
présentant des axes <c> préférentiellement orienté¥)° de DN dans le plan DN-DT. De
plus, les directions < 120> sont majoritairement orientées suivant DL. Lresa<10l 0>
présentent quant a eux des maxima situés a 30&xaedu tube.
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Figure 3. 42 : Texture issue de I'analyse par EBShd’'mone de 400x1200f (pas
d’analyse : 1um) sur I'éprouvette de traction-sotttion circonférentielle pure

Les données issues de l'analyse par EBSD nous pentjecomme vu précédemment,
d’accéder a la distribution de la taille de grass cette éprouvette. Nous constatons (cf. :
figure 3.43) qu’elle présente une taille de grai@enbinférieure a celle des éprouvettes de
zirconium grade 702 sollicitées en traction (tadie grain moyenne de l'ordre deum :

cf. figure 3.44).
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Figure 3. 43 : Répartition de la taille de grains pdéprouvette de traction-sollicitation
circonférentielle pure
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Figure 3. 44 : Cartographie des orientations crisiteds (angles d’Euler) obtenue par
analyse par EBSD sur I'éprouvette de traction-sdbiton circonférentielle pure

Protocole expérimental

Le protocole expérimental est défini comme suitn®an premier temps, la surface de
I'éprouvette est préparée pour l'analyse microesdemétrique (dépot de microgrilles et
imagerie de référence). Afin de repérer la zondarelle les microgrilles sont déposées, des
méplats sont préalablement réalisés sur les bosctien’éprouvette. lls servent de plus a
repositionner a l'identique I'éprouvette dans larmibre du MEB pour les différentes phases
d’'imagerie. L’éprouvette est ensuite montée sur mraehine biaxée pour une premiére
sollicitation. Elle est équipée d’'un extensometnegitudinal et d’'un extensometre diamétral
(cf.: figure 3.45). L'essai est réalisé a tempématambiante. Il est piloté en vitesse de
déformation axiale, dont la valeur est fixée a ZstiJusqu’a une déformation totale de 2,5%.

Eprouvette

Extensomeétre
longitudinal

Extensomeétre

diamétral Microgrilles

Figure 3. 45 : Montage utilisé pour I'essai de triact sur I'éprouvette de traction-
sollicitation circonférentielle pure
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A la suite de cette premiere sollicitation, I'épvette est démontée pour prise d’'images.
L’'éprouvette est ensuite remontée sur la machiaedei. Elle est alors soumise a une seconde
sollicitation, une sollicitation circonférentielfire (la contrainte axiale est maintenue égale a
0). L'essai est réalisé a température ambianteestl piloté en vitesse de déformation
diamétrale, dont la valeur est fixée & 2’4bjusqu’a une déformation totale de 2,5%.
L'éprouvette est une nouvelle fois démontée afin pdendre les images nécessaires a
I'analyse microextensométrique correspondant aorskchargement.

Réponse mécanigue macroscopique

La figure 3.46 représente la réponse mécaniquesadi de traction. Le module d’élasticité est
d’environ 98GPa et la limite d’élasticité convemntielle & 0,2% vaut 408MPa. Les valeurs de
déformations résiduelles moyennes sont reportaesldaableau 3.15.
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Figure 3. 46 : Réponse mécanique obtenue pour um @sgeaction sur tube de Zircaloy-4

Au cours de cet essai, un probleme lié a I'exterigmndiamétral a entrainé la perte des
données concernant les déformations diamétralesniN@éns, des mesures de diamétre par
extensométrie laser avant et aprés essai permeléesbnnaitre la déformation résiduelle

diamétrale obtenue (cf. : tableau 3.15). Nous abisralors pour le rapport des déformations
résiduelles diamétrale sur axiale une valeur d&@9-@e méme que pour les essais de traction
sur éprouvette plate, cette valeur du rapport édsrchations plastiques est inférieure a la
valeur de -0,5 attendue pour un matériau isotropempressible.

Déformation résiduelle (%) Axiale Diamétrale
apres essai de traction 1,98 -1,36

Tableau 3. 15 : Déformations résiduelles apres iedsdraction sur tube de Zircaloy-4
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Figure 3. 47 : Réponse mécanique obtenue pour um @ssallicitation circonférentielle
pure sur tube de Zircaloy-4 préalablement déformétpaction

Les figures 3.47 et 3.48 représentent la réponsamigue de la seconde partie de I'essai. La
perte de linéarité est trés rapide et le niveagaidrainte atteint pour 2,5% de déformation
diamétrale est quasiment identique a celui attenstde la premiere sollicitation. Les valeurs
de déformations résiduelles moyennes sont repodiesle tableau 3.16.

A la fin de I'essai de sollicitation circonférertée pure, nous obtenons alors un rapport de
déformations diamétrale sur axiale d’environ -0,9lette évolution du rapport des
déformations correspond a ce que nous avons olgenu les essais de traction suivant
différentes directions de sollicitation. En effetans le cas de cet essai, la premiere
sollicitation correspond a une sollicitation dectran suivant DL, le rapport des déformations
est d’environ —0,69. Pour la seconde sollicitatiooys pouvons faire le parallele avec une
sollicitation de traction suivant DT. Le rapportsddéformations est alors égal a —0,91.
Comme pour les essais de traction monotone, nousdns alors une augmentation en valeur
absolue du rapport des déformations lorsque I'@s@al’'une sollicitation suivant DL a une
sollicitation suivant DT.

0,005 0,01 0,015 0,02 0,025

Rapport des déformations
axiale / diamétrale

Déformation diamétrale
Figure 3. 48 : Evolution du rapport des déformati@xsale sur diamétrale en fonction de la
déformation diamétrale pour I'essai de sollicitatioirconférentielle pure sur tube de
Zircaloy-4 préalablement déformé par traction
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Déformation résiduelle (%) Axiale Diamétrale
Traction 1,98 -1,36
Sollicitation circonférentielle 1,74 19
pure
Tr_actlon, + sqlllcuatlon 0.24 0.54
circonférentielle pure

Tableau 3. 16: Déformations résiduelles aprés essai tube de Zircaloy-4
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Figure 3. 49 : Réponse mécanique obtenue pour un @éssallicitation circonférentielle

pure sur tube de Zircaloy-4 préalablement déformétpaction, a partir de la déformation

diamétrale résiduelle

-0,015 0,015

Enfin, concernant les résultats macroscopiquesetieegsai avec changement de trajet de
chargement, il est intéressant de regarder I'imideéede la texture au cours d’un tel trajet. Lors
de I'essai de traction, du fait de la texture, édodmation diamétrale résiduelle est de I'ordre
de —1,4%. Il s’agit ensuite de réaliser un essasalkcitation circonférentielle pure, ce qui
correspond comme nous venons de le voir a uneisation de traction suivant la direction
transverse. Ainsi, si I'on trace la réponse maapgpie, non plus a partir d'un état supposé
naturel (cf. : figure 3.47) mais a partir de laatéiation résiduelle (cf. : figure 3.49), les 2,5%
de déformation subis par I'éprouvette entrainentsalsur le cumul des deux essais, une
déformation résiduelle diamétrale de 0,5%. Le méaigonnement dans la direction axiale
amene une déformation axiale résiduelle d’envirg2fd Ainsi, I'éprouvette a subi deux
chargements successifs dans des directions pegodgidés I'une a I'autre et se retrouve a la
fin de I'essai dans un état mécanique macroscopigiasiment identique a celui initial (a
0,5% de déformation pres). Néanmoins, ayant sulpt dbargements, si I'état mécanique est
guasi identigue du fait de la texture marquée etcdmportement tres anisotrope de ce
matériau, I'état métallurgique (densité de dislmoat) doit, lui, étre fortement différent.
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Figure 3. 50 : Réponse mécanique equivalente de ysesNbour un chargement de traction
puis une sollicitation circonférentielle pure

Qu’en est-il de la déformation équivalente subieliggrouvette lors de ce chargement biaxé
avec changement de trajet de chargement ? Suppoeanatériau isotrope incompressible
nous pouvons alors considérer le critere de Mifesda décrire la déformation équivalente
subie par I'éprouvette. Dans le cas de 'essaralgion, la contrainte équivalente est égale a
la contrainte axiale, et dans le cas de I'essas sollicitation circonférentielle pure, elle est
€gale a la contrainte circonférentielle. Nous pmsvalors déterminer la réponse mécanique
eéquivalente pour le trajet de chargement propoké {gure 3.50). Ainsi, la déformation
équivalente subie par le matériau (au sens de visadylest de I'ordre de 3,9%. Mais cette
valeur est-elle comparable a celle d’'un essaigtsit un niveau de déformation cumulée
équivalente identique mais provenant d’un trajetltgrgement différent ?
Nous savons que ce matériau n’est pas isotropetisation, pour déterminer la déformation
ou la contrainte équivalente, d'une notation basgéde critere de von Mises est certainement
ameliorable. Néanmoins, les différents criterespgas existants, tel que le critere de Hill par
exemple qui, lui, tient compte de l'anisotropie whatériau, sont des critéres utilisés pour
construire une contrainte équivalente que l'on vasude comparer a la contrainte
d’écoulement plastique du matériau. Ainsi, les isssaltiaxés sont généralement utilisés afin
de construire des surfaces de charge [Gey99]. wiigation afin de comparer a I'échelle de
la microstructure granulaire la localisation delédormation est récente et repose de maniere

a
o

0 0,005 0,01 0,025 0,03

nouvelle, a cette échelle, des questions rencantrdepuis longtemps a ['échelle
macroscopique comme celle de comparer les résuwtaenus sur differents essais avec
changement de trajet de chargement, tel que daommapuis sollicitation circonférentielle
pure, sollicitation circonférentielle pure puisdtian et enfin essai couplé traction sollicitation

circonférentielle. Une étude a I'échelle localepe@it donc pas se satisfaire de cette approche
macroscopique pour caractériser la déformation.

Réponse mécanigue a I'échelle de la microstructuigranulaire
Au cours de cet essai, differentes étapes d’'imagent permis d’acquérir les données

nécessaires a une analyse microextensométriquelulectc
Les différentes images sont prises aux étapesrgewa
- étape 0: images de référence (cf.: figure 3.B&prouvette est vierge de toute

sollicitation
étape 1 : I'éprouvette a subi un essai de tractio
étape 2 : I'éprouvette a subi, a la suite deshésle traction et décharge, un essai sous

sollicitation circonférentielle pure.
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Nous nous intéresserons, pour cet essai, au cham@fdrmatiore,y, I'axe Ox correspondant
a I'axe du tube de Zircaloy-4 (axe horizontal | dlifférentes figures).

Figure 3. 51 : Zone d'étude de 400x300(MEB mode SE)

Le champ de déformation concernant I'essai deitnracést obtenu en réalisant I'analyse
microextensométrique entre les étapes 0 et 1 ; pesgai sous sollicitation circonférentielle
pure, 'analyse est réalisée entre les étapes 2 it nous regarderons aussi ce que nous
obtenons globalement au cours de cet essai avegemant de trajet de chargement en
réalisant I'analyse entre les étapes O et 2.

Les champs de déformation axiale obtenus sont pEseur la figure 3.52. Les champs de
déformation pour les essais de traction et sougisation circonférentielle pure présentent
des bandes de localisation orientées a +45° deiréctidn de sollicitation. 1l est alors
intéressant de savoir si ces bandes sont ou nalisées au méme endroit pour les deux
essais. D’autre part, nous pouvons aussi constaterpour I'essai global, le champ de
déformation axial obtenu est tres bruité, consécuiatu faible taux de déformation totale
observé.

Figure 3. 52 : Champs de déformation axiadg)(obtenus pour les essais (a) de traction, (b)
de sollicitation circonférentielle pure et (c) pokessai global, sur une zone de 400x308um
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Afin de comparer les résultats obtenus sur une zbéede de 400x300p4raux résultats
macroscopiques, les moyennes des déformationsueiieis mesurée par microextensometrie
sont présentées dans le tableau 3.17. Si lesatsalitenus sur une telle zone d’étude ne sont
pas identiques aux résultats obtenus macroscop&ptemous remarquons des évolutions
identiques. En effet, nous retrouvons un comporntgfetement anisotrope avec des rapports
des déformations résiduelles atteints allant d@ @dur I'essai de traction a 1,05 pour la
sollicitation circonférentielle pure.

Déformations résiduelles Axiale (%) Diamétrale (%)
Traction 2,18 -1,58
Sollicitation circonférentielle pure -1,99 1,89
Essai complet 0,18 0,32
Tableau 3. 17 : Déformations résiduelles mesur@éesrpcroextensomeétrie sur une zone de
400x300prh
14000
12000 I
10000
8000
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4000
2000 1
|- 1N 1N loll

-6 -2 0 2 4 6

-4
||:|traction B circonferenticl pur |:|total|

Figure 3. 53 : Distribution de la déformation axialéterminée par microextensomeétrie au
cours de I'essai de traction — sollicitation cirdénentielle pure

De méme, en considérant les distributions des dftions axiales (k) obtenues pour
chaque sollicitation (cf. : figure 3.53), nous pons remarquer que si pour les sollicitations
de traction et circonférentielle pure, nous avorenikdes distributions des déformations
axiales centrées sur les valeurs moyennes de 2{292% respectivement, pour I'essai
complet, la distribution des déformation axiale @sttrée sur 0. Nous pouvons tout de méme
constater, grace a l'analyse microextensométriques si la déformation moyenne (tout
comme la déformation macroscopique) est quasimenie,nil apparait des zones de
localisation de la déformation ou celle-ci peutiattire -2% ou 3%. Ainsi, malgré un état
macroscopique mécanique semblant ne présenteraytailiie déformation, a I'échelle de la
microstructure, les hétérogéneéités de déformateosamt pas négligeables.

Pour des essais de traction monotone, lorsquehkse de localisation de la déformation est
apparu, il reste stable au cours de I'essai [Do(iBIbj]. Nous souhaitons déterminer si cette
stabilité est aussi observée au cours d’'un essai @vangement de trajet de chargement. Pour
cela, nous avons, dans un premier temps, supelposbamps de déformation obtenus pour
I'essai de traction et I'essai sous sollicitatiorca@nférentielle pure (cf. : figure 3.54).
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Figure 3. 54 : Champs de déformation axiale obtgrug (a) I'essai de traction et (b) I'essai
sous sollicitation circonférentielle pure sur urene de 400x300p4m(c) Superposition de ces
deux champs

Cette superposition semble valider la stabilité bl@sdes de localisation de la déformation.
En effet, s'il est difficile de statuer sur les eandéformées (en couleur sur les différentes
images), les zones non déformées (en blanc) sepagasnt nettement.

Une simple analyse visuelle n’étant pas suffispote conclure sur la stabilité des bandes de
déformation au cours de cet essai, une analyséstgfaé utilisant la méthode des
covariogrammes est utilisée. Pour cela, les cogemiomes correspondant aux cartes de
déformation axiale sont réalisés (cf. : figure 3.55

Sur les trois covariogrammes, nous voyons apparaiir motif en croix témoignant de
I'existence d’'un double réseau de bandes orienties deux directions. Les bandes
présentent des directions a +45° par rapport sel'de I'éprouvette. Nous pouvons aussi
constater, suivant I'axe horizontal, I'apparitioturd motif répétitif perturbant les résultats.
Ceci est d0 a un bruitage exceptionnel des imageasicrogrilles prises au MEB, I'éprouvette
n’étant pas collée sur son support.

-99 -



Chapitre 3 — Caractérisation du matériau

135 *, 90*

45°

S (b)

(c)
Figure 3. 55 : Covariogrammes correspondants auxmgbsgde déformation axiale obtenus
pour (a) I'essai de traction, (b) I'essai sous guothtion circonférentielle pure et (c) I'essai
global, sur la méme zone de 400x308um

Les caractéristiques géomeétriques des bandes ssuite extraites a partir de I'analyse des
profils des covariogrammes suivant les directiodteminées par I'essai et les motifs
observés : I'axe de sollicitation (0°), I'axe traassal (90°) et les axes principaux de la croix
(45° et 135°). Le tableau 3.17 présente les caiatitfies géométriques des bandes obtenues.
L'épaisseur des bandes a été déterminée a l'aislgumdils & 90°, ceux a 0° présentant un
bruitage trop important (cf. : figure 3.56).

Caractéristiques des bandes
(um) Cinfini
Sollicitation Directions caractéristiques lonaueur
des bandes L longueur 9
épaisseur (nbre de
(Lm) -
grains)
traction 45° 135° 8 50 10,0 0,847
sollicitation ;grcgnferenUelle 45° 135° 7 53 10,6 0.805
global 45° 135° 8 59 11,8 0,417

Tableau 3. 18 : Récapitulatif des analyses de cogaammes pour I'essai de traction-
sollicitation circonférentielle pure

- 100 -



Chapitre 3 — Caractérisation du matériau

— Profil 135
Profil 90

0,96 H Profil 45
\ —Profil 0
0,92 i .
l :
— 1 1
=
§ 0.88 {1 ;
| |
1
0.84 |t \ :
1
! N, !
l TR s W 1ol i T Ar. e T e WY £
0,80 - T — o — =
1
! |
0.76 T ’ T T T
0 50 100 150 200 250

h (micrometres)

Figure 3. 56 : Profils caractéristiques des covariagmmes pour I'essai sous sollicitation
circonférentielle pure

Nous pouvons constater que I'épaisseur des ba®ges, ne varie pas en fonction de la
sollicitation considérée. Elle est du méme ordrgm@adeur que la taille de grain. Néanmoins,
cette valeur étant trés proche de la valeur deat® e mesure utilisée pour déterminer les
déformations (4pum), elle doit tout de méme étresiirée avec précaution.

La longueur des bandes, environ 50um, est identpue les deux essais (traction et
sollicitation circonférentielle pure) et correspaadlix fois la taille de grain. Ainsi, pour cet
essai de méme que pour les essais de traction, voymns apparaitre un mode de
déformation a grande portée. D’autre part, lesauxed’ hétérogénéité mesurés au cours des
deux essais sont comparables. Ces résultats sdmddiens confirmer une localisation
similaire de la déformation au cours des deux sssai

Comme vu précédemment, la présence de directiondéprées a +45° de la direction de
sollicitation est attendue pour un essai de tractioiaxiale sur ce matériau. L'essai sous
sollicitation circonférentielle pure peut étre colésé comme un essai de traction uniaxiale
dans une direction orientée a 90° de la premiéliitation (cf. : figure 3.57). Il est alors
intéressant de constater que les bandes, orieatéets® de la direction de sollicitation
accommodant la déformation au cours de I'essarat#ion sont identiques statistiquement a
celles accommodant la déformation au cours dediessus sollicitation circonférentielle
pure. Nous ne voyons pas apparaitre de nouvelledebamais la déformation prend place et
se localise a I'intérieur des bandes déja solksité

A

45°| ,4—— Bandes de
localisation de la

o 45° " .
Sollicitation déformation

circonférentielle pur(.!

\ 4 Traction

Figure 3. 57 : Schématisation de la localisationl@eéformation a I'échelle locale pour les
essais de traction et sollicitation circonférentggbure

La chute de la valeur duni obtenue pour I'essai global par rapport a celkemle pour les
deux essais pris séparément correspond a uneéhfrtse du niveau relatif d’hétérogénéité de
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la déformation. Ceci provient des tres faibles aivede déformation mesurés entre I'étape O
et I'étape 2 qui donnent des résultats tres brpitéshes de la précision de la mesure. Il n’est
donc pas possible de conclure quant a la réaliéighe d’un tel niveau d’hétérogénéité.

Synthése concernant I'essai de traction puis soliiation circonférentielle pure

Cet essai nous a donc permis de montrer les résaliavants :

- La texture fortement marquée du matériau aing gan comportement fortement
anisotrope entrainent pour deux sollicitations pediculaires successives réalisées
jusqu’a des niveaux de déformation suivant I'axesalécitation quasi identiques, une
déformation globale macroscopique quasi nulle ains des déformations locales
résiduelles moyennes mesurées par microextensemadkels aussi proches de zéro.
Néanmoins, a I'’échelle de la microstructure granela&ertaines déformations peuvent
atteindre 2 a 3%. La question se pose alors deirsaeonment quantifier la
déformation subie par le matériau. Une approchdétarmation équivalente est-elle
acceptable ?

- Au cours d'un tel trajet de chargement (tractfmris sollicitation circonférentielle
pure) les bandes de localisation de la déformatiénoluent pas en terme de schéma
de localisation.

- L’épaisseur des bandes de localisation est prdehk taille de grain ; néanmoins,
I'utilisation d’une base de mesure commensurabke aelle-ci nous pousse a rester
circonspects vis-a-vis de ce résultat.

- La longueur des bandes de localisation privilégié la déformation est de 10 a 12
fois la taille de grains ; ainsi de méme que pegrdssais de traction, nous pouvons
constater que cette localisation remet en quesistatut du grain (ou de la famille de
grains de méme orientation cristalline) comme log@néité élémentaire du
polycristal en faisant apparaitre I'importance detes corrélations d’assez grande
portée dans des ensembles de grains voisins.

3.4.2.2 Torsion puis traction

Un second essai avec changement de trajet de change été réalisé afin de visualiser sur
les champs de déformation I'évolution de la loadien de la déformation. A l'issue de
I'analyse par EBSD d’une zone située au centread@prouvette de Zircaloy-4 recristallisé
(zone analysée de 800x1600{ynmous obtenons la texture présentée sur la figix@. Cette
texture est légerement différente de celles ob®puecédemment. En effet, les axes <c> sont
principalement orientés suivant un seul p6le siteéviron 45° de DN.

Fuole Figuies

{0002} 1120y 010

[total_nettoye.cpr]
Zirc-alloyd (B4mmm)
Complete data set
1490578 data points
Equal Area projection
Upper hemispheres
Halt width: 10"
Cluster size:5”

Densities (mud);
Min=0.11, Max= 6.00

IDT
DN DL

Figure 3. 58: Texture initiale issue de I'analyse EBSD d’une zone de 800x16001.qwas
d’analyse : 1um) sur I'éprouvette de torsion - tian
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Nous pouvons aussi constater (cf. : figure 3.59 gette éprouvette présente une taille de
grain supérieure a celle de I'éprouvette de Zirngdloutilisée pour I'essai de traction-
sollicitation circonférentielle pure. La taille deain moyenne est de I'ordre dex#ipim (cf. :
figure 3.60).
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Figure 3. 59 : Répartition de la taille de grains pdé@prouvette de torsion - traction
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Figure 3. 60 : Cartographie des orientations crisiteés (angles d’Euler) obtenue par
analyse par EBSD sur I'éprouvette de traction-sabitton circonférentielle pure

Protocole expérimental
L'essai est realisé en plusieurs étapes. Dansemipr temps, I'éprouvette est préparée pour

la microextensométrie (cf.: figure 3.61). L'éprette est ensuite montée sur une machine
biaxée pour la premiére sollicitation.
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Figure 3. 61 : Visualisation de la zone analyséel's®rouvette de torsion - traction

Elle est équipée d’'un extensometre biaxé. L'esshr@alisé a température ambiante. Il est
piloté en vitesse de rotation constante égale as3,usqu’a une déformation équivalente
totale de 4% La déformation équivalente est dopaéda relation suivante :

(";’eq:gCiS et O'eq:UciS\/é (36)

NE]
oU &q €t geqcorrespondent respectivement aux déformations rdtaiotes équivalentes (au

sens de von Mises), ef«is et gcs aux déformations et contraintes de cisaillemerat. L
déformation de cisaillement est mesurée a l'aiden déxtensomeétre, et la contrainte de
cisaillement est donnée, par la relation suivante :

Ocis™ < (3.7)
SR+

ou C correspond au couple de torsion mes@é la section initiale de I'éprouvett®, au
rayon interne du tube eta son épaisseur.

Réponse mécanigue macroscopique

Nous pouvons observer la réponse mécanique a saet &% la figure 3.62. L'essai a été
réalisé en deux étapes. Nous obtenons un modsiggéla de cisaillement de 75 GPa.
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62 : Réponse mécanique obtenue pour um @sgarsion sur tube de Zircaloy-4
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Figure 3. 63: Réponse mécanique obtenue pour un degaaction sur tube de Zircaloy-4
préalablement déformé par torsion

2 2,5

A la suite de cette premiere sollicitation, I'épvette est démontée afin de prendre les images
nécessaires a la microextensométrie pour cettee eaptorsion. L'éprouvette est ensuite
remontée sur la machine biaxée. Elle est alors sau@ une seconde sollicitation, une
sollicitation de traction uniaxiale. L’essai esalisé a température ambiante. Il est piloté en
vitesse de déformation constante & une vitesseld¥<? jusqu’a une déformation totale de

2%.
Nous pouvons observer la réponse mécanique a set &% la figure 3.63. Le module de

Young mesuré est de 100 GPa.

Qu'en est-il a présent de la déformation équivalesubie par I'éprouvette lors de ce
chargement biaxé avec changement de trajet de etharg ? Supposons de nouveau un
matériau isotrope incompressible ; pour un chargemen torsion, les contrainte et
déformation équivalentes sont liées aux contraeiteléformation de cisaillement par les
formules précédemment citées. Concernant la daliioh de traction, les contraintes et
déformations équivalentes correspondent alors aantraintes et déformations axiales.
Tracons alors la réponse mécanique au chargememiebsubi par I'éprouvette (cf. : figure
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3.64). Du point de vue macroscopique, I'éprouvatttonc subi une déformation équivalente

de 5,67%.
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Figure 3. 64 : Réponse mécanique équivalente de ysesNbour un chargement de torsion
puis de traction

Néanmoins, le matériau n’étant pas isotrope, gsteleechargement équivalent réellement vu
par cette éprouvette et comment pouvons-nous c@mnpas résultats aux résultats obtenus

pour des chargements monotones, ou pour des chantebiaxés différents ?

Réponse mécanigue a I'échelle de la microstructugranulaire
Au cours de cet essai, differentes étapes d’'imagent permis d’acquérir les données

nécessaires a une analyse microextensometrique.

Les différentes images sont prises aux étapesrdewa
étape 0 : images de référence, I'éprouvetteiesge de toute sollicitation

étape 1 : I'éprouvette a subi un essai de torsion
étape 2 : I'éprouvette a subi, a la suite desbésle torsion et décharge, un essai de

traction.
Nous nous intéresserons, pour cet essai, au chardpfdrmation équivalentesq, au sens de

von Mises, déterminé a I'aide du logiciel Correlman

Le champ de déformation concernant I'essai de dor&ist obtenu en réalisant I'analyse
microextensomeétrique entre les étapes 0 ;epdur I'essai de traction, I'analyse est réalisée
entre les étapes 1 et 2 et nous regarderons augaecnous obtenons globalement au cours de
cet essai avec changement de trajet de chargemeéaksant I'analyse entre les étapes 0 et

2.

- 106 -



Chapitre 3 — Caractérisation du matériau

Figure 3. 65 : Champs de déformation équivalentenadisée obtenus pour les essais (a) de
torsion, (b) de traction et (c) pour I'essai globalrr une zone de 420x840fim

Les champs de déformation équivalente obtenus ggentés sur la figure 3.65. Nous
pouvons remarquer sur le champ de déformation aljgenr I'essai de torsion des bandes de
localisation orientées a 0° et 90° de I'axe du tgbecorrespond a la direction horizontale sur
les différentes figures. L'essai de traction faiagt & lui apparaitre des bandes de localisation
de la déformation a environ +45° de la directionsaddicitation. Quant a I'essai considéré
dans son ensemble, la carte de déformation obtermntre des zones de localisation de la
déformation, mais il est difficile, visuellement déterminer un axe particulier de localisation.
Nous pouvons alors en déduire que la localisateotadiéformation a évolué au cours de cet
essai avec changement de trajet de chargementacenient a ce que nous avions observé
au cours de I'essai précédent.

Afin de comparer les résultats obtenus sur une zbéeide de 420x840pTraux résultats
macroscopiques, les moyennes des déformationsuedigisl mesurée par microextensométrie
sont présentées dans le tableau 3.18. Nous comstgtdune telle zone d’étude n’est pas
représentative du comportement macroscopique. Het, des niveaux de déformation
résiduelle atteints ne correspondent pas a celer\ads macroscopiquement.
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Deforrr,latl_ons résiduelles Macroscopique (%) Locale (%)
equivalentes
Torsion 3,93 2,88
Traction 1,74 2,54
Essai complet 5,67 3,72

Tableau 3. 19 : Déformations équivalentes résidisetibtenues macroscopiquement par
extensométrie et & I'échelle locale par microextenétrie sur une zone de 420x846um

A l'aide des covariogrammes (cf. : figure 3.66) regpondant aux cartes de déformations
équivalentes résiduelles, nous cherchons a déterntés orientations préférentielles des
bandes de localisation de la déformation et learaatéristiques.

(@) (b)

(©)
Figure 3. 66 : Covariogrammes correspondant auxesde déformation équivalente
résiduelle obtenues pour les essais (a) de torglmnde traction et (c) I'essai global

Nous constatons sur la figure 3.66, que les cogeaimmes correspondant aux essais de
torsion et de traction présentent des motifs eix a@ésorientés de 45°. Le covariogramme
correspondant a I'essai global semble présentenatif en croix proche de celui obtenu pour
'essai de torsion mais légérement désorienté einsnalairement prononcé. Notons
néanmoins qu’il existe un facteur deux entre le®anx de déformation équivalente atteints
au cours des deux sollicitations. L’histoire durgfganent semble donc prédominante et I'effet
du changement de trajet de chargement semble sentietamorcer.

Les profils caractéristiques issus de ces covaarogres sont présentés sur la figure 3.67.
Nous pouvons constater que quel que soit I'essasidéré, I'épaisseur des bandes de
localisation est identique et de I'ordre de laléadle grain (cf. : tableau 3.19). Les orientations
des directions préférentielles de localisation obés pour les essais de torsion et de traction
correspondent a celles attendues pour de telsessai
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Figure 3. 67 : Profils caractéristiques des covariagrmes pour les essais (a) de torsion, (b)
de traction et (c) I'essai global

Di . L Caractéristiques des bandes (um) C  infini
Sollicitation Irections caracteristiques longueur | longueur (nbre
des bandes épaisseur g g .
(um) de grains)
torsion 0° 90° 16 101 6,7 0,752
traction 45° 135° 16 81 5,4 0,767
global 7° 97° 16 90 6,0 0,806

Tableau 3. 20 : Récapitulatif des analyses de dogeammes pour I'essai de torsion-traction

Pour I'essai de torsion, la longueur des banddsadisation, environ 100um, correspond a
six a sept fois la taille de grain. De méme quer pesi essais de traction ou sous sollicitation
circonférentielle pure, au cours d’'un essai deidarsnous voyons apparaitre un phénomene
de corrélation a grande portée. Au cours de |'edsdraction, les bandes de localisation de la
déformation ont une longueur plus faible, de I'erde cing a six fois la taille de grains.

Si I'on considere a présent les modifications obdes pour ces bandes entre un essai de
torsion simple, et un essai de torsion suivi d’'aeag de traction, nous obtenons a la fois une
diminution de la taille des bandes de localisatenyune réorientation de celles-ci. En effet,
nous pouvons observer sur le covariogramme deal'ggsbal (cf. : figure 3.66) que le motif
de croix s’est non seulement légérement estompi§,qual a de plus tourné dans la direction
des axes de déformation privilégiée observés auscde l'essai de traction. Ainsi, le
phénoméne de localisation de la déformation, taudtant un phénomene local (longueur des
bandes de I'ordre de cing a sept fois la taille gleéns) évolue en fonction de la sollicitation
macroscopique.

Synthése concernant I'essai de torsion puis tractio

Cet essai nous a donc permis de montrer que :
- Au cours d’'un tel trajet de chargement (torsiarsgraction) les bandes de localisation
de la déformation évoluent en terme de localisatieec I'évolution du chargement.
En effet, nous avons pu constater une modificaties directions privilégiées de

- 109 -



Chapitre 3 — Caractérisation du matériau

déformation, rotation de 7°, ainsi qu’'une modificatde leur longueur, diminution
guasi égale a une fois la taille de grain.

- L’épaisseur des bandes de localisation est élguiteaa la taille de grain.

- Lalongueur des bandes de localisation privilegié la déformation varie de 5,4 a 6,7
fois la taille de grains ; ainsi de méme que pesrdssais précédents nous pouvons
constater I'importance d’effets de corrélation diegue portée entre grains.

3.5 Synthese

La caractérisation que nous avons menée sur lemminm grade 702 nous a permis de
confirmer des données connues de la bibliographiés raussi d’apporter de nouvelles
données le concernant :

- Concernant le comportement macroscopique

(0]

(0]

Le comportement élastique du zirconium grade 7@2gaasiment isotrope

tandis que le comportement plastique est lui foet@nanisotrope.

Le rapport des déformations transversale sur agabtue fortement au cours
de la sollicitation, atteignant dans le domainesiidgue des valeurs variant de
—-0,6 4 -0,8 suivant la direction de prélévemertéageouvette sollicitée.

- Concernant le comportement déterminé par micesesamétrie a I'échelle de la
microstructure :

(0]

Une zone d'étude de 400x400fimpour un essai de traction uniaxiale et pour
les deux températures investiguées, ne semblegudsnir un VER en terme
de déformation.

Nous constatons, a I'échelle de la microstructuanglaire, I'apparition de
bandes de localisation de la déformation durastsée

Ces directions privilégiées de déformation dépenddm la direction de
prélevement de I'éprouvette sollicitée. Cet effdtdautant plus marqué que la
température de sollicitation est élevée. Cet effttvraisemblablement lié aux
désorientations relatives entre grains qui abaissermaugmentent en fonction
de la température le seuil de déclenchement dsegtisnt d’'un grain par
rapport a celui du grain voisin. Néanmoins, de mdleg investigations
expérimentales ou issues de la simulation numérgpré nécessaires pour
confirmer ou non cette assertion.

Quels que soient le matériau, le type de sollicitatréalisé (traction,
sollicitation circonférentielle pure, torsion) et température de sollicitation
(ambiante ou 280°C), [I'épaisseur des bandes de lidatian est
commensurable avec la taille de grain.

De méme, pour tous les chargements testés, la déongdes bandes de
localisation est supérieure a 5 fois la taille dairg ce qui montre I'existence
de corrélation a longue portée entre grains.
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4 Mise en ceuvre et validation

Le chapitre 2 a permis de décrire la méthodologipleyée pour identifier des paramétres de
loi de comportement intracristalline. Au cours dagitre 3, nous avons pu rapporter le type
d’essais réalisés ainsi que les résultats expétaurrobtenus tant a I'échelle macroscopique
gu'a I'échelle de la microstructure granulaire.slagit, au cours de ce dernier chapitre,
d’'appliqguer cette méthodologie au zirconium polgtilin grade 702. Nous nous
intéresserons dans ce qui suit a l'influence d’peeturbation, d’amplitude comparable a
I'imprécision de la mesure expérimentale, des davd aux limites sur les résultats d’'une
simulation numérique ainsi qu’'a l'influence de taisieme dimension du maillage. La prise
en compte des contraintes résiduelles sera enswitkée. Enfin, les résultats d’'une étude,
menée en collaboration avec A. Salahouelhadj ¢taddadi du LPMTM de I'Institut Galilée
de l'université Paris Xlll, concernant la prise eompte d'un formalisme de grandes
transformations, seront exposes.

4.1 ldentification sur trajet uniaxial

Afin de déterminer les paramétres de la loi de camemnent cristalline utilisée, nous avons
réalisé sur trois éprouvettes, prélevées a 0°,e4®0° de DL, une identification suivant la
méthode proposée au chapitre 2. Les résultats d&esabaque identification seront par la suite
nommeés par la direction de prélevement de I'éprtievaou I'agrégat simulé est extrait. Une
zone d'étude de 800x800jima été caractérisée expérimentalement sur chacuendpte
(cf. : §3). De ces zones sont extraites des soneszde 180x180uhtorrespondant a la taille
maximale de calcul autorisée. Afin d’optimiser kapsrposition des champs d’orientation
cristalline et de déplacement, ces sous-zones emtrhites des zones d'étude ou la
superposition est la meilleure : ainsi I'imprécrside superposition sur ces sous-zones est au
maximum de 0,9um, ce qui est de I'ordre de grandeua précision de mesure de I'EBSD.
Les sous-zones sont alors maillées (maillage dacix extrudé » dans la direction hors plan
d’'une épaisseur égale au quinzieme de la largesirelignents utilisés) a l'aide d’éléments
cubigues a 8 nceuds et 8 points d’intégration. Laslages ainsi obtenus (cf. : figure 4.1)
contiennent 46686 degrés de liberté. La simulatimérique d'un essai dure environ
3h30min sur une machine de type bi-pro Xeon 3GHp &AM. Le nombre de grains de

surface contenus dans chaque agrégat est donnéedabkau 4.1.
40um

e

E
i
i
:
%a

Ee
| @ (5) . ©
Figure 4. 1: Visualisation des agrégats pour leséléhtes sous zones sélectionnées ;
directions de prélevement par rapport a DL : (a) @) 45° et (c) 90°
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Agrégat 0°| 45° 909
Nombre de grains 24P 194 161
Tableau 4. 1 : Nombre de grains contenus dansdes gones de 180x180fiutilisées pour
I'identification des parameétres

Rappelons que la loi de comportement utilisée déplers 16 paramétres suivants,®, Isad
etn® pour chaque systéme de glissement (prismatiqusa) le& pyramidaux}lo, Qo, aet y,.

Le coefficient d’écrouissage late@y, y,et a ainsi que les coefficients de sensibilité a la

contrainte sont issus des résultats obtenus parmBrgBre01] identifiés sur des essais de
fluage axial et de fluage en pression interne @@ reportés dans le tableau 4.2.

yr<a> yr<c+a> b

coefficient| y, a Qo n° n® n° n
valeur | 510 | 1 1,9 3 7,5 7,7 7,1
Tableau 4. 2 : Valeurs des paramétres issus de [Bre0O1

Les 9 parametres restant a identifier sont donaiesions initiales et saturantes pour les
différents systemes de glissement ainsi que lenpetra d’écrouissagedy. Brenner a montré
gue, pour du Zircaloy-4 ainsi que pour du Zr-Nb1%dadifférence entre les cissions initiale
et saturante est de l'ordre de 30MPa quel que Isotype de systéme considéré. C'est
pourquoi, au cours de l'identification, nous impoesoquel que soit le systéme de glissement
considéré, la relation suivante :

r.. —r.. =30MPa
Les systémes de glissement basal et pyramidal deewrs de Burgers <c+a> sont des
systémes de glissement secondaires qui ne présapfaremment qu’une faible contribution
a 'accommodation de la déformation plastique a°@)Bre01]. R. Brenner souligne que les
valeurs de cissions initiales qu’il a obtenues plausysteme de glissement basal sont a
considérer avec circonspection car sa contribudiden déformation est alors en contradiction
avec les résultats expérimentaux. Il obtient cororsgions initiales du systeme de glissement
pyramidal <c+a>, quel que soit le matériau étudiés valeurs environ quatre fois plus
grandes que celles obtenues pour le glissememhgticgue. Nous imposerons donc au cours
de I'identification la relation suivante :

__pyr<c+a>_,.p
=ty =Ty

Enfin, le paramétre d’écrouissage ekt quant & lui fixé a la valeur issue des travdenR.
Brenner sur le Zircaloy-4, soit 375MPa.

L'identification est alors effectuée suivant la h@ologie explicitée au chapitre 2. Pour
chaque valeur depyr<a> To” est identifié. Reste alors a calculer pour chagleur du couple
(apyr<a>, To"), la valeur de la fonction co(t E. Rappelons quéohction codt, E, est définie de

la fagon suivante :
M
E:(axi+bxs_j
e S

ou & et ' correspondent aux erreurs locales et macroscapiguet S correspondent aux
moyennes des déformations et contraintes expératesntutilisées pour adimensionner les
erreurs, et a et b correspondent a des facteysert#eration. Au cours de cette identification,
le choix est fait d'affecter a l'erreur locale, polaquelle le nombre de données
expérimentales est le plus important, un poids flus que celui affecté a I'erreur
macroscopique, soit :

a=3 etb=1
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Ce choix a été fixé arbitrairement pour ces preesiétentatives d’identification. Il est

important de noter qu’une étude doit étre effectsidrele meilleur jeu de poids affectés aux
différentes erreurs afin de réaliser une optimigati compléte » des parametres recherchés.
L’optimisation des parametres, <> et 1o” est alors effectuée sur chaque agrégat décritefigu

4.1.

4.1.1 Premiére identification
(1) (2)
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Figure 4. 2 : Evolution en fonction dgy<a> (1) des erreurs locales'(le) et macroscopiques
(S"/S) et (2) de la fonction codt, pour les identifioas sur : (a) 0°, (b) 45° et (c) 90°

L’'optimisation des parametres est réalisée sur whagyrégat séparément. L’évolution des
erreurs locales et macroscopiques ainsi que denletibn colt est représentée sur la figure

4.2.
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Nous pouvons remarquer que, pour toutes les opmtiioiss, I'évolution de 'de est faible
(amplitude de la variation pour I'agrégat 90° :98)7alors que I'évolution de"8S est plus
importante (amplitude de la variation pour 'agré@@° : 39,5%).

Les valeurs des 2 paramétres,f<.- €t 1o°) optimisés pour chaque agrégat sont données dans
le tableau 4.3.

Opyr<a> To°
0° 2,5 13,2
45° 4 7,6
90° 2,5 11,6

Tableau 4. 3 : Parametres optimisés pour chaguegagrdécrit sur la figure 4.1

Nous pouvons constater des écarts sur les val@tiraisées pour chacun des agrégats pris
séparément. Le tableau 4.4 récapitule les valdatenaes pour I'ensemble des parametres. Le
tableau 4.5 synthétise ces résultats en calcudantdleurs moyennes ainsi que le plus grand

écart des valeurs sur chacun des systemes.

f:.}-'s(tlzme Ciggion | Cission f:.}-'itlzme Cission | Cission f:._\-'itlzme Cisston | Cission
. mitiale | saturante . mitiale | saturante . mitiale | saturante
glissement glissement gliszement
P 13.2 432 P 7,6 37.6 P 11,6 41.6
pvr<a= 33 63 pyr<a= 30,4 60.4 pyr<a= 29 59
b 52.8 82.8 b 30.4 60.4 b 46.4 76,4
pyr<cta> | 52,8 82.8 pyr<cta> | 304 60.4 pyr<cta> | 464 76,4
(a) (b) (c)

Tableau 4. 4 : Parametres de la loi de comporteroptimisés pour chaque agrégat (cissions
en MPa) : (a) 0°, (b) 45° et (c) 90°

p pyr<a> b pyr<c+a>
valeur| éaa | valeur| écart| valeur| écart valeur| écart
r, (MPa)| 10,8 | 30% | 30,8 | 7% 43,2 | 29% | 43,2 | 29%
r..(MPa) | 40,8 | 7% 60,8 | 4% 732 | 17% | 73,2 | 17%
n 3 7,5 7,1 7,7
Vo (s?) 5.10°
Ho (MPa) 375
Qo 1,9
a 1

Tableau 4. 5 : Parametres de la loi de comporterogtitmisés et pourcentage d’écart obtenu
sur I'ensemble des identifications réalisées

De ces tableaux, il ressort que les valeurs obterast trés inférieures a celles obtenues par
R. Brenner [Bre0l1] malgré une température de sw@ition plus faible et une vitesse de
sollicitation plus élevée. Nous observons des scamtre la valeur moyenne et les valeurs
optimisées sur les différents agrégats pouvanindtie 30% de la valeur moyenne. De tels
ecarts ne sont pas satisfaisants pour l'identiboatles parametres rechercheés.

Comparons a présent les résultats issus d’une aiimulnumérique sur I'agrégat 90° réalisée
avec les parametres identifiés (cf. : tableau dt1@s mesures expérimentales sur I'éprouvette
d’ou est extrait cet agrégat.
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Figure 4. 3 : (a) Réponses mécaniques macroscopefu®@d évolution des contraintes, en
fonction du temps, issues de I'expérience et dgantalation numérique ; utilisation des
parametres identifiés (cf. : tableau 4.5)

Si I'on compare les résultats expérimentaux obténiiéchelle macroscopique et les résultats,
moyennés sur l'agrégat considéré, obtenus par atmonl numérique, nous pouvons
remarquer, sur la réponse mécanique (cf. : figud® dne bonne reproduction du domaine
d’élasticité et du niveau d’entrée en plasticitthahgement de pente) mais une mauvaise
description du régime plastique. Cette mauvaiserge®n de I'écrouissage peut étre a relier
a la forme de la loi d’écrouissage utilisée ainsiagx hypothéses utilisées au cours de la
simulation numérique. En effet, nous utilisons loiel’écrouissage linéaire (relation linéaire
entre cissions et taux de glissement) pour laguedles ne différencions pas les systéemes
entre eux. L’écrouissage latent est identique quelsoit le systeme considéré, de méme que
I'auto-écrouissage. Rappelons de plus que l'agrégatilé n’est pas suffisamment grand
pour contenir un Volume Elémentaire Représentatdst pourquoi, le niveau de déformation
résiduelle atteint par la simulation numériqgue edifférent de celui mesuré
expérimentalement.

7%

Figure 4. 4 : Cartographies des déformations axiglsmesurée par microextensométrie et
(b) issue de la simulation numérique (utilisatia@sgarametres identifiés)

Nous constatons de plus l'apparition de contrairttessversales non négligeables nous
invitant & penser que le jeu de parametres aiesitiite ne permet pas une bonne description
des phénomeénes en jeu au cours de I'essai.

Afin de vérifier cette conclusion provisoire, nausus intéressons alors aux résultats obtenus
a I'échelle locale. La comparaison des résultaggesmentaux et issus de la simulation
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numeérique (champs de déformation) montre un chaengdédormation issu de la simulation
trop homogene par rapport aux résultats expérimgn(a. : figure 4.4). Nous constatons de
plus que certaines zones de localisation expéretente sont pas reproduites par la
simulation numérique (zone encerclée en rouge).i @mtraine I'apparition d’écarts
importants entre les deux cartographies, comme&sepité sur la figure 4.5.

1600 ‘ : ;
1% 1400 ,
1200
1000

800

distribution

600

400

| —

0 0.02 0.04 0.06 0.08 0.1
Ecarts sur les déformations

Figure 4. 5 : Cartographie des erreurs sur la défation axiale &1) et distribution des
erreurs suré&; et &;

i
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Figure 4. 6 : Cartographie du nombre de systemeisésipour les glissements (a)
prismatiques, (b) pyramidaux <a>, (c) pyramidaux+ec et (d) basaux

La figure 4.6 présente la répartition du nombreylémes activés en tout point de la surface
d’analyse. Nous considérons un systeme actif l@dguglissement plastique y a dépassé la
valeur de 0,5%. Nous remarquons qu'au cours dee csiulation nous obtenons
majoritairement un seul type de systéme activé grain excepté pour les systémes
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pyramidaux de vecteur de Burgers <c+a>, ce quitng@as conforme aux observations
recensées dans la littérature [Puj94] [Bre01].
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Figure 4.7a: Cartographie de I activité des systemdegylissement prismatiques
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Figure 4 7b: Cartographle de l'activité des systerdesgllssement pyramldaux <a>
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Figure 4.7c: Cartographie de I'activité des systérdeglissement basaux
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Figure 4. 7d : Cartographie de I'activité des sysésnde glissement pyramidaux <c+a>

La figure 4.7 représente la quantité de glissentemiulée sur chacun des systémes. Il
apparait une plus forte activité des systemes idseghent prismatiques et pyramidaux de
vecteur de Burgers <c+a>.

Pour confirmer ou infirmer ces résultats, des olzt@ns ont été réalisées au microscope
électronique a transmission (MET, cf. : annexe 2)C&A/SRMA en collaboration avec F.
Onimus, sur des lames minces prélevées sur unengite ayant subi un essai de traction
suivant DT a 280°C identique a celui réalisé sépribuvette d’ou est extrait 'agrégat 90°.
L'objet de notre étude est de relier orientatioistatline et dislocations observables dans un
grain afin de déterminer si plusieurs systemeslidsegnent sont activeés dans un méme grain,
mais aussi de vérifier si nos résultats de calauitnant une forte activation des systéemes de
glissement pyramidal de vecteur de Burgers <c+atraalistes.
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Figure 4. 8 : Plan de prélevement des lames minces B&prouvette prélevée suivant DT

Les lames minces sont prélevées suivant deux atiens sur I'éprouvette (cf. : figure 4.8)
afin de faciliter I'indexation des dislocations mspectant la régle d’extinctiofib=0 avec g

le vecteur d’onde utilisé dtle vecteur de Burgers des dislocations.

Le matériau présentant une texture fortement margpéur laquelle les axes <c> sont
majoritairement orientés a environ 40° de DN avecétalement dans le plan DN-DT,
I'observation des dislocations présentant un veotieuBurgers ayant une composante <c>
sera facilité par l'utilisation d’une lame mince prélevée damplan DN-DL (cf. : lame 1 sur

la figure 4.8). Pour I'observation des dislocatigmésentant un vecteur de Burgers de type

<a>, la lame mince utilisée est prélevée dansde PIT-DL (cf. : lame 2 sur la figure 4.8).

Sur la premiére lame, sur 13 grains observés au ,MIEE dislocations présentant une
composante <c> (cf. : figure 4.9) ont été obserpdes seulement 4 grains.

(a) (b)
Figure 4. 9 : Observation de dislocations dont letear de Burgers a une composante <c>
(a) et de dislocations dont le vecteur de Burgeus@ composante <a> (b) dans un méme

grain. Lame 2. Plan de lame proche {1620} .

Nous avons pu constater au cours des observatisnsagdensité de dislocations présentant
une composante <c> est beaucoup plus faible que dek dislocations présentant une
composante <a>.

Ces premieres observations sont donc contradistavec les résultats issus de la simulation
numeérique pour laguelle nous constatons l'activatians un grand nombre de grains des
systémes de glissement pyramidaux de vecteur dgeBuxc+a>.

Nous avons de plus cherché a déterminer pour geelgrains de la lame 1, le nombre de
systemes activés par grain. Néanmoins, si l'utibtsadu MET permet de déterminer le

vecteur de Burgers du systéme dont on observediExdtions (<a> ou <c+a>), elle ne nous
permet pas de différencier aisément les plansnfatigue, basal ou pyramidal) dans lesquels
ces dislocations sont mobiles. Nous avons donc lserger la présence de dislocations
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présentant des vecteurs de Burgers <a> différemts dn méme grain, mais nous n’avons pu
déterminer leurs plans de glissement, en I'occegdnancher entre plans prismatiques ou
plans pyramidaux.

Les observations réalisées sur un grain présetganangles d’Euler (54°, 14°, 52°) sont
reportées sur la figure 4.10.

(b) - (©)

Figure 4. 10 : Photographies réalisées au MET d’'unene&one en utilisant trois g
différents : (a) g%2110), (b) g=(1120) et (c) g=(1210). Plan de lame proche de {0002}

Afin de quantifier I'activation relative des difiémts systemes, on sélectionne pour chaque
photographie un vecteur de diffraction g partiaudie via la régle d’extinctionj.b=0, on peut

déterminer les dislocations éteintes suivant letexgcg sélectionné et ainsi déterminer le
vecteur de Burgers des dislocations.

Les trois images de la figure 4.10 représentemidane zone de travail mais observée avec
des vecteurs de diffraction g différents (obtennsrelinant la lame). En ayant orienté au
préalable la lame par rapport a la direction dedldicitation et a I'aide du logiciel CaRlIne,
nous déterminons I'orientation du grain puis legdars de Schmid sur les différents systemes
de glissement possibles. Sur les calques reprodigitge 4.11 sont représentées les
dislocations présentes sur les images de la figut®. Par différence, il est possible de
déterminer les dislocations éteintes sur chacuag@hetographies, c’est a dire les dislocations
dont le vecteur de Burgers est perpendiculaire exteur de diffraction correspondant a
chacune des images.

Ce type d’observation et de post-traitement, migpkace au SRMA, a été réalisé sur dix
grains. Nous avons pu constater la présence prédoigi de 2 systemes de glissement activés
par grain.
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Figure 4. 11 : Calques des dislocations présentesesuimages (a), (b) et (c) de la figure
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Figure 4. 12 : Calques des dislocations éteintedesirmages (a), (b) et (c) de la figure 4.10
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Photo (@) (b) (c)
Facteur de Schmid 0,23 0,26 0,499
Tableau 4. 6 : Facteurs de Schmid sur les différepgtemes de glissement prismatiques dont
les dislocations sont éteintes sur les images diglse 4.10

Photo (@) (b) (c)
Facteur de Schmid 0,13 026 021 025 048 039
Tableau 4. 7 : Facteurs de Schmid sur les difféerepgsemes de glissement pyramidaux de
vecteur de Burgers <a> dont les dislocations sostrées sur les images de la figure 4.10

Nous pouvons constater que le systeme éteint quindtographie (c) présentant des facteurs

de Schmid élevés est le plus fortement activé. IDg, mous pouvons observer sur le calque

correspondant a la figure (c) des dislocations lm&es qui sont caractéristiques de systemes
de glissement pyramidaux car les photographiegwnprises de fagon a ce que les systemes
prismatiques les contenant soient perpendiculamgdan de I'image.

Cette rapide analyse en microscopie électroniguea@smission nous a permis de constater :

- la présence de dislocations dont le vecteur dgdda présente une composante <c>
dans un petit nombre de grains (les dislocationgnit@rement observées présentent
un vecteur de Burgers <a>),

- sur différents grains, la présence d’au moinaxd&amilles de dislocations <a>
activées par grains,

- la présence de glissement pyramidal <a>, sgpsnckant de possibilité de distinguer
la densité de dislocations a associer aux glissemm@ismatiques de celle a associer
aux glissements pyramidaux de vecteur de Burgers <a

Ainsi, au cours de cette premiére tentative d’ofg@tion, nous avons obtenu un jeu de
parameétres qui, s'il permet de décrire a peu pmsectement la réponse mécanique
macroscopique, ne permet pas d’en faire autant pwwomportement intracristallin de

I'agrégat sollicité ni pour le champ de déformatmnfacique, trop homogéne par rapport a
I'expérience. Le comportement global de l'agrégatd@& montre I'apparition au cours du

chargement de contraintes transversales qui nepssnattendues lors de la simulation d’'un
essai de traction uniaxiale. Enfin, les systemegldsement activés afin d’accommoder la
déformation plastique ne sont pas en accord snoffepeec ceux observés expérimentalement.
Les valeurs de cissions initales et saturantesnabte pour chaque famille de systemes de
glissements sont de plus beaucoup plus faibleseguealeurs auxquelles nous pourrions nous

attendre en considérant les parametigscomme les cissions initiales que I'on obtiendrait

pour un monocristal. Notons toutefois que la loicdenportement utilisée ne présente pas de
seuil d’'entrée en plasticité : il s’agit ici d'un®i de comportement intégrant de la
microplasticité. Ainsi, dés les premiers stadedaddéformation, les glissements plastiques

sont activés, au sens ou la valeury®esur les systémes est supérieure & .10 utilisation,

en premiére approche, de parametres identifiédisfiuage, nous conduit alors a I'obtention
de parametres tres différents suivant 'agrégéiséti

La dispersion des résultats obtenus au cours @esifidations (0°, 45° et 90°) ainsi que la
mauvaise description du comportement de l'agrégaycpstallin issu de la simulation
numeérique utilisant les parameétres optimisés peustens étre dus a une forte sensibilité des
résultats aux parametres maintenus fixes.
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Cette forte sensibilité pourrait étre attribuée guerametresy,ou r* qui régissent la

description de I'apparition de la plasticité. Efegfla combinaisonz; , j, et ri) influe sur le

caractere « seuillant» de la loi de comporteméfiie mauvaise description de cette
combinaison peut alors étre trés préjudiciable delscription du comportement de I'agrégat
simulé. C’est pourquoi une nouvelle identificatiarété réalisée en modifiant la valeur du
parametrey, .

4.1.2 Seconde identification
Au cours de cette nouvelle identification, la valda y, a été fixée a une valeur plus proche

de la vitesse de sollicitation de I'essai soit 5.78u lieu de 5.10). Ainsi, au cours de cette
seconde optimisation, les parameétres fixés sont :

coefficient Yo a Qo P ppy<a> [ ppyr<cra> [ b

valeur | 510 | 1 1,9 3 7,5 7,7 7,1
Tableau 4. 8 : Valeurs des paramétres fixés au cderg seconde optimisation

L'optimisation a été réalisée sur les agrégats &590° dont les valeurs de paramétres
optimisés précédemment présentaient les écandussmportants.

088 T : 1.61
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Figure 4. 13 : Evolution en fonction dgy<a> des erreurs locales et macroscopiques et de la
fonction colt pour les identifications sur (a) 45°(b) 90°
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Syz’fme Cission | Cission Syztg‘zme Cission | Cission
glissement initiale | saturante glissement initiale | saturante
p 49,9 79,9 p 38,4 68,4
pyr<a> 49,9 79,9 pyr<a> 38,4 68,4
b 196,6 226,6 b 153,6 183,6
pyr<c+a>| 196,6 | 226,6 pyr<c+a>| 153,6 | 183,6
() (b)

Tableau 4. 9 : Parametres de la loi de comporteroetitnisés pour chaque agrégat (cissions
en MPa) : (a) 45° et (b) 90°

Nous pouvons alors constater une diminution deispedsion des valeurs de parametres
optimisés suivant I'agrégat utilisé. De plus, 'mantation de la valeur fixée du parametre

Jpnous permet d’obtenir des valeurs de cissionsalegi plus élevées que celles obtenues

précédemment, ce qui est en meilleur accord aveéfiaition conventionnelle des cissions
critiques, donnée dans la littérature.

p pyr<a> b pyr<c+a>
valeur | écart| valeur| écart| valeur| écart| valeur | écart
I, MPa)| 44,1 | 13% | 44,1 | 13% | 175,1| 13% | 175,1| 13%
r,MPa)| 741 | 13% | 74,1 | 13% | 205,1| 13% | 205,1| 13%
n 3 7,5 7,1 7.7
Yo(s?) 5.10°
Ho (MPa) 375
Qo 1,9
a 1

Tableau 4. 10 : Parametres de la loi de comporterogtitnisés et pourcentage d’écart
obtenu sur 'ensemble des identifications réalisées
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Figure 4. 14 : (a) Réponses mécaniques macroscopifu@s évolution des contraintes, en
fonction du temps, issues de I'expérience et dantalation numérique ; utilisation des
parametres identifiés (cf. : tableau 4.8)

La comparaison des résultats obtenus expérimergalerat des résultats issus de la
simulation numérique utilisant les parametres ojsts (cf. : tableau 4.10) montre a I'échelle
macroscopique (cf. : figure 4.14) une moins boremcdption du niveau d’entrée en plasticité
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mais en contrepartie, une diminution du niveau @#rainte transversale atteint au cours de
la simulation, ce qui est de bon augure en ce goe@rne la description du chargement subi
par I'agrégat.

Concernant I'échelle locale, nous pouvons égaleroenstater une meilleure description de
I'hétérogénéité du champ de déformation (notamnaenhiveau des zones non déformées)
méme si les niveaux de déformation résiduelle rateiors de la simulation numérique

semblent toujours trop faibles par rapport a cebtermus expérimentalement (cf. : figure

4.15).

7%

(c)
Figure 4. 15 : Cartographies des déformations axddk) mesurées par microextensométrie,
(b) issues de la simulation numérique utilisatierpfemier jeu de paramétres identifiés( cf. :
tableau 4.5) et (c) issues de la simulation numérigtilisation le second jeu de parameétres

identifiés( cf. : tableau 4.10)

(c) (d)
Figure 4. 16 : Cartographie du nombre de systemdésé&s pour les glissements (a)
prismatiques, (b) pyramidaux <a>, (c) pyramidaux+ec et (d) basaux

Enfin, les systemes de déformation activés (afjuré 4.16 et 4.17) sont eux aussi mieux
décrits a l'issue de cette seconde optimisatiorpa@metres ou I'on constate I'activation
majoritaire des systémes de glissement prismatigtigs/ramidaux de vecteur de Burgers
<a>, la non activation du systéeme de glissemenalbets enfin, une activation légére des

- 126 -



Chapitre 4 — Mise en ceuvre et validation

systemes de glissement pyramidaux de vecteur dgeBur<c+a>. Ce résultat est plus
conforme aux observations réalisées au MET.
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Figure 17a: Cartographle de I activité des systerdesgllssement prismatiques
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Figure 17b Cartographle de ! act|V|te des systerde:gllssement pyramidaux <a>
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Figure 4. 17d. Cartographle de I’act|V|te des sysesrde gllssement pyramidaux <c+a>

Ainsi, la modification d'un parametre fixé au couls la procédure d’optimisation a permis
d’améliorer non seulement la dispersion des résuttatenus lors de la premiére optimisation,
mais aussi la description locale de la déformasibtactivation des systemes de glissement
attendus.

Comme nous I'avons mentionné au chapitre 2, la ougthi’identification utilisée au cours de
cette étude est sommaire et mérite de hombreusékoaations. Néanmoins, ces premieres
identifications nous ont permis de mettre en pRgeun exemple concret 'ensemble de notre
démarche. De nombreuses améliorations, tant supl@ieation de I'espace des jeux de

parametres, notamment du couplg ( Opyi<a>), que vis-a-vis de la dépendance des autres

paramétres (h Vo ---) Seront a mettre en ceuvre pour garantir 'obtentl’un minimum

global et non d’un minimum local. Cependant, il s@semblé important de nous intéresser
au préalable a lincidence de limprécision de mmessur le résultat d’'une simulation
numeérique, puis sur l'effet 3D du maillage et sutilisation d'un formalisme de grandes
transformations.
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4.2 Perturbation des conditions aux limites

Nous cherchons ici a évaluer l'influence d’une pdration de la mesure expérimentale sur
une simulation numérique, afin d’en tester la dit#bivis-a-vis des erreurs de mesure
expérimentales. Pour ce faire, les déplacementogég comme conditions aux limites

expérimentales ont été perturbés aléatoirementupabruit d’amplitude maximale de 0,3

pixels (soit 0,04um), valeur correspondant a I'iégision de mesure évaluée au chapitre 2
(cf.: figure 4.18). Une simulation numérique, noéanSim, utilisant ces conditions aux

limites est réalisée.
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Figure 4. 18 : Distribution des déplacements additiels pour la simulation numérique Sim

Afin de comparer les résultats d’'une simulatiofisgnt des conditions aux limites (CL) non
bruitées et ceux d’une simulation utilisant des [@2uitées, nous réalisons ces comparaisons
sur le maillage présenté sur la figure 4.1a. Learpatres utilisés pour toutes les simulations
sont les parameétres présentés dans les tableaek 4.21.

Systéme de P Pyr<a>| Pyr<c+a> B

glissement

r,, (MPa) 15,14 | 30,29 90,86 90,86
To (MPa) 800 800 800 800

Ho (MPa) 50

Tableau 4. 11 : Parametres utilisés pour les simatet numeériques concernant la
perturbation des CL

La simulation numeérique réalisée avec ces paramettedes CL expérimentales non
modifiées sera par la suite nommée simulation nigmérde référence.

Afin d’analyser l'influence du bruitage des condiits aux limites sur les résultats de la
simulation numeérique, nous avons dans un premi@psecomparé les résultats globaux
relatifs a I'agrégat (courbes de traction, évolutdu rapport des déformations) issues de la
simulation « bruitée » et ceux issus de la simotatiumérique de référence aux données
macroscopiques issues de I'expérience (cf. : figut®).
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Figure 4. 19 : Courbes issues des différentes sitimums numeriques et de I'expérience : (a)
réponse mécanique, (b) évolution du rapport desrd@tions transversale sur axiale en
fonction de la déformation axiale et (c) évolutotes contraintes en fonction du temps

Nous pouvons alors constater que les courbes nguasrise superposent a peu prés
exactement, d’'ou la conclusion qu’une perturbaties CL, dans la limite des imprécisions
expérimentales, ne semble pas entrainer de maeficappréciable des résultats globaux.
Afin de préciser ce résultat, nous avons dans wonsk temps comparé les erreurs
macroscopiques et locales obtenues pour les ds/emnsrilations (cf. : tableaux 4.12 et 4.13).
Nous remarquons que les écarts entre les résaltitgaus avec la simulation de référence et
ceux obtenus avec la simulation « bruitée » sestfaibles en terme de contraintes, de I'ordre
de 6% sur ¥/S lorsque I'amplitude maximale de la variationcaurs de I'identification est
de 39,5%. Concernant les déformations locales,-cesant plus faibles, de I'ordre de 1,3%
sur é/e, mais I'amplitude maximale de la variation awrsode Iidentification étant de
I'ordre de 2,7%, nous obtenons une variation netgplus importante.

Slmqut|on Référenceg Sim
numeérique
sYis 0,0438 | 0,0465

Tableau 4. 12 : Influence du bruitage des CL surdbeur de I'erreur macroscopique
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SlmuJ§t|on Référencg Sim
numerique
ele 0,5903 | 0,5982

Tableau 4. 13 : Influence du bruitage des CL surdkeur de I'erreur locale

Ainsi, si I'on examine l'influence de la perturbati des CL sur la valeur obtenue de la
fonction codt (cf. : tableau 4.14), nous obtenons wmariation de l'ordre de 1,4% entre la
valeur issue de la simulation numérique de réfé@encelle issue de la simulation numérique
réalisée avec des CL modifiées. Cette valeur esttére en regard de I'amplitude maximale
de la variation de la fonction codt obtenue lotsn@' identification qui est de I'ordre de 7%.

Slmuth|on Référenceg Sim
numérique
E 0,9074 | 0,9205%

Tableau 4. 14 : Influence de la perturbation desdDL la valeur de la fonction colt

Nous pouvons donc dire que la perturbation des G@healégeére influence sur la valeur de la
fonction colt obtenue. De plus, cette influencerekttivement plus importante sur I'erreur
locale que sur I'erreur macroscopique. C’est pooirquus allons a présent nous intéresser,
au niveau de la microstructure granulaire, auxlisations des écarts entre la simulation de
référence et la simulation bruitée (cf. : figure®Met 4.21).
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Figure 4. 20 : Cartographie des écarts entre leodéhtions issues des simulations
numériques de référence et de Sém) (et distributions de ces écarts st et &;
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Figure 4. 21 : Cartographie des écarts entre lest@ntes issues des simulations
numeriques de référence et de Sim)(et distributions de ces écarts swn, 02, et 012
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Nous remarquondant sur les déformations que sur les contrairges, les écarts entre les
résultats issus de la simulation de référencewet issus de la simulation réalisée avec des CL
perturbées sont fortement localisés au niveau aedsbdu maillage et s’estompent en
s’écartant des bords. Nous avons alors tracé aditsspt’écart de déformation et de contrainte
afin de déterminer la « portée » du phénoménelléarturbation (cf. : figures 4.22 et 4.23).
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Figure 4. 22 : Détermination des profils d’écart déformation a partir de la cartographie
des écarts entre les déformations issues des siondanumériques de référence et de Sim
(&11) suivant deux directions
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Figure 4. 23 : Profils obtenus sur les cartographigscarts entre les résultats issus des
simulations numériques de référence et de Simadug (et (b) 011
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L’'analyse des profils nous montre qu’en effet,xisée une couche fortement marquée par le
bruitage des CL dont I'épaisseur est en moyennké&léments de maillage, ce qui correspond
a 8um (soit Y2 grain). Nous avons alors recalcus deeurs locales en extrayant de la
procédure de calcul les éléments correspondantzanes affectées par le bruit de la mesure
(couche de 4 éléments sur le pourtour du maillage).

Smu]a_uon Référencg Sim
numerique
ele 0,5998 | 0,5990

Tableau 4. 15 : Influence du bruitage des CL surdkeur de I'erreur locale calculée en
supprimant une couche de 4 éléments aux contounsaillage

Nous obtenons (cf. : tableau 4.15) une variatiofadre de 1%. entre la valeur issue de la
simulation numérique de référence et celle issula demulation numérique réalisée avec des
CL perturbées. Cette valeur est a mettre en regiarte part de la variation de la fonction
codt obtenue lors d’'une identification qui est tedre de 7%, et d’autre part, de la valeur
obtenue en conservant pour le calcul de I'errecalol’ensemble des résultats, c'est-a-dire de
1,3%.

Nous pouvons donc conclure de cette étude numérmpreernant linfluence de la
perturbation des conditions aux limites sur la walte la fonction colt, en vue d’améliorer la
procédure d’identification des parametres de loicdenportement, qu'une couche d’une
épaisseur de 4 éléments devrait étre exclue deot@gure de calcul de cette derniére. Cette
opération permet d’améliorer la stabilité de lausoh d’un facteur 10 environ.

4.3 Effet de la troisieme dimension

Nous avons pu constater au paragraphe précédentequédruitage » des conditions aux
limites expérimentales appliguées aux simulationmériques, reproduisant I'imprécision
expérimentale, influence peu la valeur de la famctolt déterminée a l'issue du calcul sous
réserve de déterminer cette derniere non plussmaillage complet mais sur une sous-partie
explicitée précédemment. Un nouveau point auques mtlons nous intéresser a présent porte
sur l'influence de la troisieme dimension sur ldeua de la fonction codt. En effet, les
résultats expérimentaux sont des résultats isamsatyses d’'une surface qui servent ensuite
de maillage 3D pour les simulations numériques.cAurs du processus d’identification, le
maillage utilisé est un maillage trés fin ; sa diasien dans la troisieme direction correspond a
la taille d’'un pixel dans I'imagerie MEB soit enoir 130nm. Deux nceuds du maillage
correspondent a deux croisements d’'une microgtéles 'image MEB ils sont donc espacés
de 15%1 pixels.

Afin d’estimer l'influence de la troisieme dimensiau maillage sur les résultats issus des
simulations numériques, les résultats de 3 sinmdatinumériques utilisant des maillages
différents ont été comparés aux résultats issused’simulation numérigue nommée
simulation numérique de référence. La surface g®iflour cette étude de l'influence de la
troisieme dimension est plus petite que celle sgtdi au paragraphe précédent (cf. : figure
4.24) .

- Maill : le maillage est extrudé dans la directmmmmale a la surface d’'une épaisseur e
de 15 pixels (nous obtenons alors des élémentsingeiais cubiques), 10176 ddl :
e=2um.

- Mail2 : trois couches identiques a Maill sontud§®s dans la direction normale a la
surface ; nous obtenons alors un maillage d’'unasgpar de 60 pixels ayant un
nombre de points d’'intégrations quadruplé, 25215aei8um.
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- Mail3: trois couches identigues au maillage @énence sont ajoutées dans la
direction normale a la surface ; nous obtenonsalarmaillage d’'une épaisseur de 4
pixels ayant un nombre de points d’intégrationsdquplé, 25215ddl : e=0,5um.
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Figure 4. 24 : Surface utilisée pour I'étude deflience de I'épaisseur du maillage (40x40
éléments ce qui correspond & 80x86um

Les parametres utilisés au cours des différentaulsasont identiques et correspondent a ceux
utilisés au paragraphe précédent (cf.: tablea@xe#.4.11). Les CL utilisées sont les CL
expérimentales qui ont été appliquées sur les nodudsontour en conservant des CL
identiques suivant la direction normale a la swefdes surfaces supérieures (visualisées sur
la figure 4.24) et inférieures sont des surfade®4$. Les comparaisons entre les résultats des
différentes simulations sont réalisées de la fagovante :
- a leéchelle macroscopique, les contraintes etoméftions sont moyennées sur
I'ensemble du maillage
- a l'échelle locale, les contraintes et déformadicsont comparées aux nceuds du
maillage de la surface (z=0).
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Figure 4. 25 : Courbes de traction issues des difiées simulations numériques et de
I'expérience

Nous pouvons constater sur les courbes macrosapi@d. : figure 4.25) de faibles écarts
entre les résultats issus des différentes simuiatiGes écarts se retrouvent dans le calcul de
I'erreur macroscopique (cf.: tableau 4.16) etigttent au maximum une valeur de 4%
(valeur obtenue pour le maillage Mail2) ce qui eégligeable vis-a-vis de la variation
obtenue au cours de lidentification. Nous remarguaue I'utilisation de couches de
maillage supplémentaires d’épaisseur tres fine igklpn’a pas d’influence sur l'erreur
macroscopique. L’augmentation forte (plus d’'un erdie grandeur) de la profondeur du
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maillage n’entraine pas de variation significatdes cette erreur. La plus forte variation est
obtenue pour le maillage Mail2 qui combine augmi@madu nombre d’éléments suivant la
normale a la surface et augmentation de la tadlB&ément suivant la méme direction.

Slmu]qtlon Référence| Maill Mail2 Mail3
numeérique

sVis 0,1042 | 0,103 0,1001 0,1042
Tableau 4. 16 : Influence du maillage sur la valderl’erreur macroscopique

Nous avons tracé les histogrammes des écarts lestreontraintes axiales et transversales
obtenues pour les maillages testés vis-a-vis dillagaide référence (cf. : figure 4.26). Nous
constatons gu'ils sont centrés sur zéro et queitéle plus prononcé est obtenu pour le
maillage Mail2.
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Figure 4. 26 : Distributions des écarts en surfan&e les contraintes issues de la simulation
numeérique de référence et celles issues des siondattalisées sur les maillages Mail1,
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=

o

=]
T

-3 -2

Les cartographies d’écarts présentées sur la fig@ montrent qu’ils sont particulierement
prononcés aux bords du maillage et proches deaérentre. Ainsi, afin de s’affranchir des
effets de maillage, méme s’ils sont tres faible® possibilité pourrait consister a supprimer,
au cours de l'identification, les résultats isses gremiéres couches d’éléments de frontiere,
comme ce qui est déja envisageé a la suite de Eguécédente sur I'effet des conditions aux
limites.
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Figure 4. 27 : Cartographies des écarts entre lasti@ntes axiales issues de la simulation
de référence et celles issues des différentes aiong testées
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Les distributions des écarts sur les déformatiamsiwis des résultats expérimentaux obtenus
pour les différentes simulations ont la méme allgémérale quelle que soit la simulation
considérée (cf.: figure 4.28). Néanmoins, les waled’erreur locale obtenues pour les
différents maillages testés sont toujours supégur celles obtenues sur le maillage de
référence (cf.: tableau 4.17). De plus, nous @oss quesi le maillage Mail2 permet
d’obtenir une erreur macroscopiqué'/S inférieure & celle obtenue sur le maillage de
référence, I'erreur locale est quant a elle augéeede 4%, ce qui est trés important vis-a-vis
de la variation obtenue au cours de l'identificatet ce d’autant plus que le poids alloué a
I'erreur locale est relativement plus grand.

250

300

I Référence Il Référence

Bl Mail1 Bl Mailt
Mail2 l Mail2

250 B Vail3 N — B Mail3

200+

-

o

=]
T

150

| I‘l ‘l‘ | 1
0 . illlll 1 ||I|IIII.|II-. 0

1
-0.03 -0.02 -0.01 0 0.01 0.02 0.03 -0.04 -0.03 -0.02 -0.01 0 0.01 0.02 0.03
écarts sur el écarts sur e22

Figure 4. 28 : Distributions des écarts de déformas vis-a-vis de I'expérience pour les
différentes simulations numériques
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Simulation | oo oncel  Maill]  Mail2|  Mail3
numérique

ele 0,4430 0,4467 0,4628 0,4432
Tableau 4. 17 : Influence du maillage sur la valderl’erreur locale

Enfin, ces résultats se retrouvent lorsque I'om@ra I'influence du choix du maillage sur la
valeur de la fonction codt (cf.: tableau 4.18). a@leur minimale est obtenue pour la
simulation réalisée sur le maillage de référence.

SlmuJal_tlon Référence| Maill Mail2 Mail3
numérigue

E 0,7166 0,7219 0,7435 0,7169
Tableau 4. 18 : Influence du maillage sur la valderla fonction colt

Nous pouvons donc conclure que l'utilisation d'uraillage tres fin (épaisseur égale au
guinziéme de la largeur), dans les conditions pesguelles les simulations numérigques sont
réalisées dans cette étude (CL expérimentalesttdg chargement non linéaire non
proportionnel), permet une meilleure description domportement du matériau que
I'utilisation d’'un maillage extrudé sur une épaisseelativement importante de 8um.

Néanmoins, nous avons pu constater au cours dmftifitation des parameétres de la loi de
comportement que les simulations numériques quiétdtproposées ne permettent pas de
retrouver toutes les zones déformées. Se pose lalorsestion suivante : les conditions aux
limites expérimentales semblent permettre d’intégtans la simulation numérique des
données concernant l'influence de la microstrucgremulaire de surface voisine de la zone
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d’étude sur celle-ci ; toutefois, quelle est I'infhce de la microstructure située sous la surface
sur les réponses mécaniques observées en surfaetteetinfluence est—elle intégrée dans
I'utilisation de conditions aux limites expérimeleta? De premiers éléments de réponses ont
déja été proposés et nous nous proposons de digdutecomplétement de cette question
dans le paragraphe suivant.

4.4 Influence de la microstructure granulaire dans la troisieme
dimension

Nous avons vu au cours des chapitres précédentiesjaifférentes analyses expérimentales
utilisées au cours de cette étude (EBSD, microsgi®étrie) en vue d’identifier les
parametres d’'une loi de comportement cristallinet sdes analyses de surface. C'est
évidemment, en principe, une limitation de notr@raphe dont il est cependant possible
d’évaluer I'importance. Quelques études antériewns fait apparaitre des différences
significatives entre les résultats prédits paslesulations numériques et les résultats issus de
I'expérience [Hoc03] [Del00]. Ces écarts peuveme &ttribués a différentes causes telles
gu’un trop faible raffinement du maillage utiliaée description insuffisante des mécanismes
se produisant au niveau des joints de grains, maassi une forte influence de la
microstructure présente sous la surface sur lagulels mesures expérimentales sont
effectuées et qui n’est pas prise en compte awsatrifa simulation numérique. De nouvelles
études ont vu le jour avec 'amélioration des mayede calculs, notamment la possibilité de
réaliser des calculs paralleles, qui illustrensdeici d’étudier non plus des microstructures
surfaciques mais des microstructures volumiquegQZE; la difficulté est alors de comparer
les prédictions de calcul a des mesures tridimensites qui restent aujourd’hui trés peu
accessibles. Une possibilité consiste alors a acqed traiter, dans les simulations
numeériques, des informations supplémentaires sorideostructure granulaire en volume et
d’apprécier dans quelle mesure elles modifient desvisions de champs mécaniques de
surface et le degré d’accord avec les mesuresspumnelantes. C’est cette direction que nous
avons voulu explorer.

Dans cette optique, afin de décrire la microstmgcgranulaire réelle en volume, une premiére
possibilité consiste a réaliser sur un méme édl@anties phases successives de polissage et
d’analyse EBSD en 6tant une faible épaisseur d&madu cours de chaque phase de facon a
pouvoir a posteriori reconstruire a partir des yeed surfaciques la microstructure granulaire
volumique [Lew06] [Row06]. Néanmoins, cette méth@ddes limites : d’'une part elle est
destructive, ce qui pose de sérieux problemes uerdpn souhaite connaitre la réponse
meécanique expéerimentale de la microstructure étueliéd’autre part, elle est trés fastidieuse.
Une alternative a cette méthode destructive canaiséaliser I'analyse microstructurale aprés
essai, mais la microstructure obtenue est alorgii@ostructure déformée qui n’est pas
forcément identique a la microstructure initialpfarition de macles, rotations de réseau,...).
Une seconde possibilité consiste a réaliser unéysm&BSD volumique ; cependant elle
nécessite l'utilisation d’un rayonnement synchrotimu de diffraction neutronique, ce qui
représenterait une étude en soi et aurait dépasssdte de cette thése. C’est pourquoi nous
avons préféré réaliser une simulation numériquesiaudaliste que possible de la
microstructure granulaire 3D en vue d’appréciemheslifications entrainées sur les réponses
mécaniques de surface. Pour cela, nous commeng@ms2aliser sur la zone de surface
étudiée une analyse microstructurale surfaciqueSEBqui donne accés aux données
nécessaires que devront satisfaire différentesostizrctures sub-surfaciques simulées. La
comparaison des champs obtenus en surface surattedsc3D réalisés en utilisant les
différentes microstructures de sub-surface permettors de déterminer l'influence de la
microstructure sub-surfacique sur les réponseaaqrdes.
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Habituellement, les modélisations de microstrugtugranulaires 3D sont basées sur
I'utilisation de polyedres de Voronoi [Wat98] [B4]0[Cai03]. Cette modélisation permet
d’obtenir assez facilement une microstructure eistdimensions ; néanmoins, elle forme
généralement des grains équiaxes, ce qui peugét@nt lorsque I'on souhaite travailler sur
un matériau présentant une forte texture morphglegi Une autre méthode de création de
microstructures 3D a été proposée dans la lignédrdeaux de N. Bilger [BilO4], par L. St
Pierre au cours d’'un stage de fin d’études au LédSencadré avec E. Héripré [Hér06]. Cette
méthode, qui sera succinctement décrite ci-aprése @ créer des microstructures 3D
statistiquement représentatives, en terme de mtopieoet de texture en utilisant au mieux
les données statistiques expérimentales acquisasfate.

Cette génération de microstructures granulairesgDBéroule en deux étapes : la construction
de la surface puis celle de la microstructure danae. Au cours des deux étapes, les données
expérimentales sont utilisées afin de ne constmre des microstructures 3D compatibles
avec les caractérisations de surface.

Généralement, afin de simuler des microstructuisl@ plan est divisé a I'aide de cellules
polygonales de Voronoi [Leb05]. Il s’agit de disppsdans le plan, des germes, de fagcon
aléatoire ou non, et de les faire croitre de fagomogene dans toutes les directions. Nous
obtenons alors un plan pavé de cellules polygorsateslant des coupes de grains auxquels il
faut ensuite associer une orientation cristallogigye. Si I'on souhaite reconstruire a l'aide
de ce type de cellules une microstructure grarellaixpérimentale 2D, il est possible
d’associer a chaque centre de grain un germe quefdra croitre en respectant la taille de
grain désirée. Cette méthode permet de maitrisgpoktionnement des grains dans la
microstructure et leur taille mais les grains obteseront équiaxes et possederont des joints
de grains rectilignes. Or expérimentalement de meud®s microstructures présentent des
caractéristigues morphologiques différentes. Aissil'on applique cette méthode a une
microstructure de TiAl telle que présentée sur igure 4.29, nous obtenons une
microstructure reconstruite trés différente de ierastructure réelle (cf. : figure 4.29).

¢ Wy .
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Figure 4. 29 : Reconstru ne microstructuraéde de cellules de Voronoi
Afin d’améliorer la description morphologique dentécrostructure de surface, une méthode a
été proposée par N. Bilger. Elle consiste a ass@ciehaque coupe de grain non plus un
couple (germe, taille de grain) mais une ellipsett€€modification nous permet d’obtenir la
microstructure reconstruite présentée sur la figu8® [Bil04]. Nous pouvons constater une
meilleure description morphologique de cette deenie

Cette méthodologie a de plus été comparée a $atibn de cellules de Voronoi sur une
microstructure présentant des grains équiaxes figure 4.31). La description des joints de
grains est de méme fortement améliorée.
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~

Figure 4 30 : Reconstruction d’une/microstru.\t:turbaﬁade de la méthode proposée par N.
Bilger [Bil04]

Figure 4. 31 : Comparaison de deux reconstructiomsngcrostructure : (a) utilisation de
cellules de Voronoi et (b) utilisation de la méthpdeposée par N. Bilger

Compte tenu des bons résultats obtenus par cetteodeeen deux dimensions, elle a été
étendue a la création de microstructures en trimemkions via l'utilisation d’ellipsoides
[StPO5].

Dans un premier temps les données issues de lsndBBSD sont utilisées afin de
reconstruire la microstructure granulaire de s@fagpérimentale. Les données concernant
les positions, dimensions et orientations des sdbpreprésentant le mieux en surface les
coupes de grains analysés sont utilisées afin dérgedes ellipsoides représentant la couche
de surface de ces grains. Il existe évidemmentinfivété de jeu d’ellipsoides compatibles
avec les ellipses d’entrée ; c’est pourquoi deugotlyeses sont utilisées pour forcer une
détermination : les centres des ellipsoides etllipses en surface sont imposés identiques et
un des trois axes principaux de I'ellipsoide cqroesl a I'un des deux axes principaux de
I'ellipse. De plus, les distributions des rappodss longueurs des axes principaux des
ellipsoides doivent correspondre a la distributidlm rapport des longueurs des axes
principaux des ellipses de surface. De cette fagorst possible de déterminer un jeu
d’ellipsoides dont les caractéristiques correspohdex caractéristiques expérimentales de
surface (cf. : figure 4.32a). La génération de larastructure granulaire en profondeur est
alors basée sur le jeu d'ellipsoides déterminé pecwonstruire la surface. Préjugeant d’'une
homogénéité statistique selon la profondeur, noysosons en effet que les statistiques de
distribution de volume ainsi que de distributionss dapports de longueur entre les axes
principaux des ellipsoides générés en profondeignsdadentiques a celles des ellipsoides
obtenus pour reproduire la microstructure surfaziquDifférentes améliorations du
programme de simulation de microstructures 3D (BE) ont permis lors de la génération
des ellipsoides en profondeur de contrbler leux tda recouvrement (pourcentage de
superposition d'un ellipsoide nouvellement créécaue ellipsoide déja présent dans le
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volume), d’améliorer la procédure de positionnemées ellipsoides dans le volume ou

encore de minimiser le pourcentage de vide restpris génération des ellipsoides (cf. :
figure 4.32c). Lorsque les ellipsoides sont cri¢éeste alors a combler le vide restant dans le
volume en associant chaque voxel libre a I'elligsdie plus proche puis a affecter a chaque
grain ainsi créé une orientation cristalline respetcla distribution statistique d’orientations

déterminée par I'analyse EBSD (cf. : figure 4.32d).

© (d)

Figure 4. 32 : Différentes étapes de la génératiume microstructure 3D a partir d’'une
analyse de surface. (a) Détermination des elligiesurface, (b) génération des ellipsoides
de surface, (c) génération des ellipsoides damslieme et (d) création des grains du volume

Une microstructure simulée comprenant 2000 graindtéa générée dans un volume de
145x145x145 voxels a partir d’'une microstructurgpéeiknentale dont la surface a été
reconstruite afin de réaliser différentes coupesda volume pour les comparer aux analyses
expérimentales ayant permis sa génération et @étdur bonne adéquation. Des analyses de
texture, de distribution de tailles de grain etdiribution de facteurs de forme (cf. : figure
4.33) ont alors été effectuées et ont montré un dxoord entre microstructure réelle et
microstructure simulée. Ainsi, Micro3D permet den@er des microstructures 3D réalistes
qui pourront étre utilisées afin de déterminerfllience de la microstructure en volume sur
les champs mécaniques obtenus en surface. Notoasdqurécentes améliorations du
programme permettent d’'une part d’ajouter une sdeqrhase a la microstructure simulée
afin par exemple de tester I'influence de la présette précipités sur le comportement d’'un
agrégat et d’autre part d’ajouter a cette micrastme des zones maclées permettant de méme
de tester leur influence sur le comportement dgégat.
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Figure 4. 33 : Distribution du rapport de forme dgrsins pour différentes coupes issues de
la microstructure 3D générée (z=0 correspond audace expérimentale)

Cet outil de génération de microstructures granesaBD devrait permettre d’approfondir les
études concernant l'effet de la microstructure elume sur les résultats obtenus en surface.
En effet, Zeghadi [Zeg05] a montré I'importance tdair compte de la microstructure 3D
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dans le cas de la comparaison de résultats swkigsus de simulations numériques par
éléments finis d’agrégats polycristallins présentanméme surface et des microstructures en
profondeur différentes et ayant des textures thagpa@aphiques et morphologiques identiques
et isotropes. Néanmoins, il serait tres intéresskntéaliser une étude similaire sur des
agrégats texturés ou présentant des morpholodiésedites car les effets qui ont été montrés
seraient alors certainement différents.

Enfin, concernant les simulations de microstruct@®, il faut de plus s’interroger sur les CL
utilisées et la facon dont elles sont appliquées. effet, I'utilisation en 2D de CL
expérimentales permet, comme nous I'avons vu pegnatent, d’ameéliorer les résultats issus
des simulations numériques : il serait alors irggaat de s’interroger sur une possible
transposition de ces méthodes au 3D.

De plus les CL utilisées pour les simulations nuquéas de microstructures 3D sont souvent
de type déformations homogénes ou de type périedigeg05] ; ne serait-il pas plus réaliste
dans certains cas d'utiliser des CL de type camtigaihomogenes ? En effet, dans le cas des
alliages de zirconium, nous avons pu constaterlgsiaistributions de contraintes au sein
d’'un agrégat sont plus homogénes que les distobsitilie déformation. Pour cela, nous avons
analysé les résultats issus d’'une simulation nuquériéalisée sur I'agrégat 90° en utilisant le
second jeu de parametres optimisés (cf.: tabled0)4et des conditions aux limites
expérimentales.
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Figure 4. 34 : Distributions des (a) déformationg&t contraintes axiales surfaciques
normalisées a l'issue d’'une simulation numériquecaL expérimentales sur I'agrégat 90°
(utilisation du second jeu de parameétres identififs tableau 4.10). (c) statistiques de ces

distributions.
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La figure 4.34 montre la distribution des déformas et contraintes axiales surfaciques en
utilisant 50 intervalles entre la valeur minimatdaevaleur maximale observées dans les deux
cas. La comparaison des écarts-types de distrib@io déformation et en contrainte (cf. :
figure 4.34c) nous montre que la distribution défodmations est moins homogéne que celle
des contraintes pour un tel matériau. C’est pourduonous semble qu’il serait plus réaliste,
dans le cas d’'une simulation d’'un agrégat 3D owteslitions aux limites expérimentales ne
sont pas connues, de la réaliser en utilisant dedittons aux limites de type contraintes
homogeénes.

4.5 Effet des contraintes résiduelles

Les simulations de microstructures réalisées jusquésent portaient sur un matériau supposé
a état initial naturel et donc en particulier vierge toutes contraintes résiduelles. Pujol
[Puj94] a montré, par observation au MET, que le tde base comporte assez peu de
dislocations résiduelles. Néanmoins, le traitendtrecristallisation subi par le matériau
entraine, aux joints de grains, I'apparition detantes résiduelles dues a l'anisotropie de
dilatation thermique suivant les axes principauxadeaille hexagonale. En effet, Couteste
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al. [Cou69] ont mesuré les coefficients de dilatatibarmique du zirconiuna suivant les
axes principaux de la maille hexagonale. Cettetatitan thermique s’avere étre isotrope
transverse et son anisotropie augmente avec laétatope (cf. : figure 4.35). Il est alors
intéressant d’analyser 'influence de la prise empte de telles contraintes résiduelles dans la
procédure d’identification a travers la simulataes réponses mécaniques du matériau.

16 —

14 |
o . |
D 107 . !
5 al .+ 1
F M * |
s = - - &
5,1

- O

2r o

0 r — ]

| 200 L 4m ol 800
Termpératurs (°C)

Figure 4. 35 : Variation des coefficients de dilabatithermiquer en fonction de la
température [Cou69]

Pour ce qui concerne les alliages de zirconiunmisasl dans I'industrie du nucléaire, les
traitements de recristallisation sont généralent@alisés a des températures avoisinant
550°C. Concernant le zirconium grade 702 utilis€@urs de cette étude, nous savons gu'’il a
subi un traitement de recristallisation ; néanmoirsus n'avons pu accéder aux détails de
celui-ci (température, durée, vitesse de refroaisnt) ni donc apprécier a I'avance
I'importance d’éventuelles contraintes résiduelles.

La simulation numérique a été réalisée en deuxesdtdpans un premier temps, un calcul de
contraintes résiduelles dues uniquement a l'aropar des coefficients de dilatation
thermique est effectué au cours d’un refroidisseémarpartir de I'état obtenu, nous réalisons
dans une seconde étape la simulation d'un essamuge.

La simulation numérique est réalisée sur le madllegprésenté sur la figure 4.1a (éprouvette
prélevée suivant DT) et les paramétres utiliség psimulation de I'essai mécanique sont
ceux utilisés pour les études précédentes (dbledax 4.2 et 4.11).

Au cours de la premiere étape, les valeurs dedicieets de dilatation thermique suivant les
axes principaux de la maille hexagonale sont néoess En I'absence de mesures sur
monocristaux de zirconium grade 702, nous utilissscaractéristiques du zirconium pur
(cf. : tableau 4.19).

Oa Oc
5,2.10° | 9,5.10°
Tableau 4. 19 : Coefficients de dilatation therngd@C") du Zr & 280°C [Cou69]

L'essai mécanique étant réalisé a 280°C et lagtdiisation ayant eu lieu aux alentours de
550°C, la variation de température considéréeest 1 300°C.

Les valeurs des modules d’élasticité sont maintenagales a celles utilisées pour
I'identification des parametres. De plus, nous @@rens, au cours de cette simulation de
refroidissement, que nous restons dans le domdéiasticité. Cette hypothese aura pour
effet d’accentuer la valeur des contraintes rédligsiecar la possibilité d’accommoder ces
contraintes par plasticité sera ainsi neutralisée.
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A lissue de cette premiére étape, en tracant Iegiltlitions de contraintes résiduelles
obtenues sur I'agrégat, nous constatons qu’ellas cantrées sur zéro (cf. : figure 4.36), ce
qui est cohérent avec leur propriété de moyennrle.rigs écarts types, e, sont déterminés de
la fagon suivante :

1 n _ 2 L n
e= (—1 E (x -x)?| oux= E X, et n correspond au nombre de valeurs
n—-153 i=1

Les écarts types obtenus sont inférieurs a 10MRss efueues de distribution n’excedent pas
+35MPa, hormis pour la contrainte axiale. Pourecdtrniére, I'écart type atteint 11,8MPa et
la distribution est comprise entre -47MPa et 71MRafigure 4.37 présente une cartographie
de ces contraintes résiduelles.
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£ ol 7 (Mpay | 11| 001| 011 0,008
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P W LLu,uJ.me I \ l m,lJJ. TTITTI T
-4 -3 -2 1 2 3 4
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Contrainte (Pa) x10"

Figure 4. 36 : Distribution des contraintes résitlas et tableau récapitulatif des résultats
(S11 correspond a la contrainte axiale e @ la contrainte transversale)

Figure 4. 37 : (a) Cartographie des contraintesidé®lles axiales et (b) cartographie des
facteurs de Schmid prismatiques pour une sollicitaaxiale (noir=0 ; blanc=0,5)

Nous pouvons alors remarquer comme nous l'attesdjoie les hautes valeurs de contraintes
résiduelles sont atteintes au sein de grains @ontikinage présente par rapport a ces derniers
de fortes désorientations.

La question est a présent de savoir quelle esfiuénce de la prise en compte de ces
contraintes résiduelles sur la simulation mécani@uair cela, une simulation numérique est
réalisée sur I'agrégat, pour laquelle I'état deéréfice correspond a I'état obtenu a la suite du
calcul de contraintes résiduelles : elle sera noeRés. Cette simulation est & comparer a la
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simulation réalisée avec les mémes parametrestia gan état naturel, notée « simulation
numérique de référence ».

x10

Contrainte axiale (Pa)

“““““ Expérimentale
Référence
----- Res

! I I I I
0 0.005 0.01 0.015 0.02 0.025 0.03
Déformation axiale

Figure 4. 38 : Courbes de traction issues des wifftes simulations numériques et de
I'expérience

Nous pouvons alors constater sur la courbe de sgpa@canique moyenne (cf. : figure 4.38)
ainsi que sur la valeur de I'erreur macroscopiguiie: tableau 4.20) que I'influence de la prise
en compte des contraintes résiduelles dues adtioge de comportement thermique est trés
faible. En effet, celle-ci entraine une variatianl@rreur macroscopique de I'ordre de 6% ce
qui, comme nous l'avons vu précédemment est negligedevant les variations obtenues au
cours du processus d’identification.

Slmqut|on Référence Res
numerique
sV/s 0,0438 | 0,0464

Tableau 4. 20 : Influence de la prise en comptecdesraintes résiduelles sur la valeur de
I'erreur macroscopique

Concernant la réponse locale, I'erreur locale préesane variation de 0,5%0 en tenant compte
des contraintes résiduelles, par rapport au résaffitnu lors de la simulation numérique de
référence (cf. : tableau 4.21).

SlmuJa1_t|on Référence Res
numérique
e-/e 0,5906 | 0,5903

Tableau 4. 21 : Influence de la prise en comptecdesraintes résiduelles sur la valeur de
I'erreur locale

La visualisation des cartographies et distributidaes écarts entre les résultats (déformations-
figure 4.39 et contraintes-figure 4.40) obtenus lde la simulation numérique de référence et
ceux obtenus lors de la simulation numérique réalia partir d’'un état présentant des

contraintes résiduelles confirme I'influence minidecelles-ci sur les résultats du calcul.
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Figure 4. 39 : Cartographie des écarts entre lefod@ations issues des simulations
numériques de référence et de Reg €t distributions de ces écarts stif et &,
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Figure 4. 40 : Cartographie des écarts entre lestcaintes issues des simulations
numériques de référence et de Ra&g)(et distributions de ces écarts smn, 02, et 012

Nous constatons donc que la prise en compte desagurs résiduelles, qui étaient de
surcroit surestimées par la simulation numérigypdthése de réponse purement élastique),
a, dans le cas qui nous concerne, une influenckgeéble sur le processus d’identification
(cf. : tableau 4.22).

SlmuJa1_t|on Référenceg Res
numérigue
E 0,9074 | 0,9091

Tableau 4. 22 : Influence de la prise en comptecdesraintes résiduelles sur la valeur de la
fonction co(t

4.6 Effet du formalisme grandes transformations

Dans les chapitres précédents, nous avons vu @chelle macroscopique la déformation
résiduelle restait faible (2,5%)néanmoins, a I'échelle intragranulaire, la défdroma
résiduelle pouvait atteindre localement 10%. Lastjoa se pose alors de savoir si, malgré le
faible taux de déformation macroscopique, nous dgvatiliser dans la procédure
d’identification le formalisme des grandes transfations qui tient compte notamment des
rotations de réseau dans le calcul des champs imé@eanou bien si celui des petites
perturbations est suffisant : les niveaux de dé&pion considérés restant en effet modérés, on
peut s’attendre a ce que, compte tenu de la foito@opie du comportement plastique local
du matériau, le principal effet d’'un traitement«egrandes transformations » soit attaché a sa
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prise en compte des rotations de réseau cristglliniestaient bloquées dans notre traitement
antérieur.

Afin d’apporter des premiers éléments de réponseti® question, nous avons réalisé une
étude numérique en collaboration avec A. Salahawggliet H. Haddadi du LPMTM de
I'Institut Galilée de I'université Paris Xlll. Quat simulations numériques sont réalisées sur
un méme maillage avec la méme loi de comportemdatix en utilisant un formalisme de
grandes transformations et les deux autres en atades rotations de réseau. La comparaison
des résultats permet alors de constater |'effetrdizdions de réseau sur la localisation de la
déformation, I'état de contrainte au sein du matést I'activation des différents mécanismes
de glissement. Dans chaque cas, pour I'une des deoulations, I'axe de sollicitation
correspond a DL et pour la seconde il corresponOTa Il s’agira alors de comparer
I'influence des rotations de réseau suivant I'agesdllicitation, compte tenu de I'anisotropie
de comportement plastique du zirconium polycrista#xturé.

Figure 4. 41 : Cartographie des orientations crititees (fausses couleurs) sur la sous zone
d’étude de 60x60pniéprouvette prélevée suivant DL) et directionsaoléicitation virtuelle

Les simulations numeériques sont menées a laidecatle de calcul par éléments finis
Meso3D qui a été développé au LPMTM en collabomatavec le LMS de I'Ecole
Polytechnique et le CEA/SRMA [Hér00]. Si la compsoa est purement numérique, la
microstructure maillée est issue de la zone d'étudke 800x800uM caractérisée
expérimentalement sur une éprouvette prélevée uiva. Une sous-zone de 60x60fi1est
sélectionnée (cf. : figure 4.41). Elle contient gi@ins. Sa texture est reportée sur la figure
4.42. Nous pouvons constater qu'elle présentedescteristiques principales de la texture du
matériau massif (cf. : chapitre 3).
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Figure 4. 42 : Texture issue de I'analyse par ER®EPrespondant a la zone de 60x60um
(pas d’analyse : 1um) extraite pour les simulationsnériques
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Le maillage est réalisé a l'aide d’éléments hexaéds a huit nceuds et a huit points
d’intégration. Dans la troisieme direction (perpenthire au plan d’analyse EBSD) le
maillage est « extrudé » d’'une épaisseur égalefaissle cété du carré en surface. Les
conditions aux limites sont, ici, de type déplaceteade blocs (conditions aux limites en
déformations homogénes auxquelles est ajoutée iamitatlon concernant la forme des
éléments qui restent parallélépipédiques) [SalD%jpplication du trajet de chargement est
linéaire et proportionnelle et la vitesse de défation moyenne est de $6'. Les essais
représentent des tests réalisés a 280°C.

La loi de comportement, rappelée ci-aprés et cpomgant a celle explicitée au chapitre 2, a
été implémentée dans ce code :

- loi d’écoulement :

Mg
sign(Ts)

=%

s

Lo . T°
“p sinh (—S>
To

w

. =T\ .
7'8 = ZHO (Tusa — ) qu hu‘
u

ini
sat To

- loi d’écrouissage :

qu = qu + (1 - QSM)SS‘M

Elle comporte 16 parametres qui sont, pour les dauxlations, fixés aux valeurs explicitées
dans le tableau 4.23. Ces valeurs ont été obtepaesine identification réalisée par A.

Salahouelhadj, a 'aide de routines Matlab, sucdmportement macroscopique, a partir de
simulations numériques par €léments finis sur uaguye de 625x625 grains, chaque grain
étant représenté par un élément cubique et somtatiien cristalline [Sal05].

Les cissions critiques des systemes de glissenaatl ket pyramidal de vecteur de Burgers
<c+a> sont prises trés élevées de facon a ce gigles systemes de glissement prismatiques
et pyramidaux de vecteur de Burgers <a> soienvaues.

Les comparaisons entre les résultats obtenus pasifeulations numeériques avec et sans
rotations de réseau autorisées sont réaliséessiéeyis échelles : celle de la microstructure
granulaire, par des comparaisons réalisées poirggat ou a I'aide d’histogrammes, et celle

de l'agrégat, par I'étude de son comportement globa

Yo a N Np Npyr<a> | Npyr<c+a> Ho Qo
410°| 1.8 7.3 2,3 6,2 6,8 95 1,3

Tini . Tini © Tini pyr=a= Tini pyrscra> Tsatb Tsatp Tsatpyr<a> Tsatpyr<c+a>

888 25 40 888 972 651 618 487

Tableau 4. 23 : Parameétres utilisés au cours desikitions

La figure 4.43 présente cette derniere comparaises.déformations et contraintes axiales
sont obtenues en moyennant sur I'ensemble de gagjries champs de contrainte et de
déformation obtenus en chaque point de Gauss as des simulations numeériques avec et
sans rotations de réseau. Nous remarquons quedtaspie de comportement plastique est
correctement décrite (limite d’élasticité pour wwdlicitation suivant DT supérieure a celle

obtenue pour une sollicitation suivant DL). Nousuypans constater sur cette figure un bon
accord des résultats jusqu’a la limite d’élasticiiéis une tres légere divergence qui
s’accentue au cours de I'essai. L’écart obtenwedat niveaux de contrainte rencontrés en fin
de simulation atteint 0,1% du niveau de contraisga de la simulation numérique en grandes
déformations pour une sollicitation suivant DL 8% pour une sollicitation suivant DT.
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Figure 4. 43 : Réponses mécaniques moyennes idegesmulations numériques avec et
sans rotations de réseau autorisées

Examinons a présent a I'échelle de la microstrecgranulaire comment se répartissent les
contraintes et les déformations dans les deuxtsing Les cartographies de déformation
axiale a 2,5% de déformation moyenne, présentéefadigure 4.44, montrent une faible
influence des rotations de réseau sur I'état derdeftion local pour la sollicitation suivant
DL. Le schéma global est identique quel que sotype de simulation numérique réalisée.
Les distributions des déformations axiales pourdiesx simulations sont trés prochesles
sont centrées sur 2,5% et présentent un écartitigrmgique quelle que soit la simulation
concernée (cf. : tableau 4.24).
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Figure 4. 44 : Cartographies des déformations aesaksues des simulations numériques et
leurs distributions

- 148 -



Chapitre 4 — Mise en ceuvre et validation

Dans le cas de sollicitations suivant DT, les é&cantre simulations numériques autorisant ou
non l'utilisation de rotations de réseau sont lég&nt plus marqués.

Ecart type | Rotations bloquées Rotations libres
DL 0,0100 0,0101
DT 0,0178 0,0179
Tableau 4. 24 : Ecarts types des distributions é@aation axiale présentées sur la figure
4.44

De méme, les cartographies et distributions desr&iotes axiales présentées sur la figure
4.45 montrent, elles aussi, une influence, querésble, des rotations de réseau sur I'état de
contrainte local.
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Figure 4. 45 : Cartographies des contraintes axgalesues des deux simulations numeériques
et leurs distributions

Ecart type | Rotations bloquée¢s Rotations libfes
DL 36,36 36,2
DT 45,0 44,6
Tableau 4. 25 : Ecarts types (MPa) des distribudide contrainte axiale présentées sur la
figure 4.45

L'objectif de cette étude est, rappelons-le, de tmmeten place une méthodologie
d’identification des parametres de la loi de congroent cristalline utilisée. Ces parameétres
sont liés a I'écrouissage du matériau mais aussndentrée en plasticité et a I'activation des
différents systemes de glissement plastique. Dess bu-dela des réponses déja apportées
dans ce qui précede, il est important d’apprécieflience de la prise en compte des
rotations de réseau sur l'activation de ces systerReur cela, nous avons réalisé des
cartographies des systemes activés a travers Idreode systémes présentant un taux de
glissement plastique supérieur &*1Qa figure 4.46 montre des cartographies du nordere
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systemes activés sur les neuf systemes potentatlieactivables (prismatiques et pyramidaux
de vecteur de Burgers <a>) pour chaque simulation.

DL

rotations libres rotations bloquées

- -

whedt Wt .

Y

lu
H N Tt

Figure 4. 46 : Cartographies du nombre de systédeeglissement activés (taux >0

Nous pouvons constater que le nombre de systemel&fdemation activés est quasiment
identique dans les deux cas. Afin d’affiner cetimparaison, nous avons séparé le nombre de
systemes prismatiques activés du nombre de systgyn@sidaux de vecteur de Burgers <a>
(cf. : figure 4.47).
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Figure 4. 47 : Cartographies du nombre de systepmssnatiques et pyramidaux de vecteur
de Burgers <a> activés pour une sollicitation suiv@®L
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Figure 4. 48 : Cartographies du nombre de systepmssnatiques et pyramidaux de vecteur
de Burgers <a> activés pour une sollicitation suw@T

Nous pouvons alors remarquer que de légeres diffése peuvent apparaitre entre les
résultats d’'un calcul pour lequel les rotationstdidmmes et ceux d’un calcul pour lequel les
rotations sont bloquées. Néanmoins, ces différersoeg trés localisées. En reliant ces
résultats aux cartographies des rotations (cfuré 4.49) nous constatons que les écarts en
termes de nombre de systémes activés se situecigaliement dans les éléments présentant
des intensités de rotation les plus fortes.

DL DT

Nous pouvons donc conclure de cette étude numéggae pour simuler, dans 'optique de
I'identification du comportement intracristalling lcomportement mécanique du zirconium
pour un faible taux de déformation moyen, il ne lBlempas nécessaire d'utiliser un
formalisme de grandes transformations.
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4.7 Synthese

Nous avons appliqué au zirconium polycristallindga’02 la méthodologie décrite dans le
chapitre 2. La méthode d’identification propremeite¢ est, rappelons-le, encore sommaire et
nous avons pu nous rendre compte que des modifisatievront étre apportées afin de
I'améliorer. Ces modifications devront porter notaemt sur le nombre de paramétres que
nous pouvons nous permettre de fixer et sur lel@uvainsi que sur I'exploration de I'espace
des paramétres a identifier.

Cependant, nous avons choisi, au cours de cettie,étie nous intéresser principalement a
I'incidence sur la simulation numérique des difféseparametres que sont I'imprécision de la
mesure expérimentale, I'influence du type de mgdllahoisi dans la troisieme dimension, la
prise en compte des contraintes résiduelles eh dhfiilisation d’'un formalisme grandes
transformations. Pour cela, des études numériqnegté réalisées qui nous ont permis de
conclure, concernant, dans un premier temps, Uigrfte de la perturbation des conditions aux
limites sur la valeur de la fonction co(t, qu’'urreiche d’'une épaisseur de 4 éléments devrait
étre exclue de la procédure de calcul afin d’amétita stabilité de la solution d’un facteur 10
environ.

Dans un second temps, I'étude de I'influence dulagg choisi dans la troisiéme dimension
permet de conclure que I'utilisation d’'un maillatges fin (soient a,b et e les dimensions de la

maille élémentaire du maillage oglaet e correspond a I'épaisseur, algrsl%), dans les

conditions pour lesquelles les simulations numésgaont réalisées dans cette étude (CL
expérimentales, trajet de chargement non linéame proportionnel), permet une bonne
description de la réponse mécanique macroscopiinse @ue des champs de déformation
surfaciques.

Nous avons constaté par la suite que la prise epteodes contraintes résiduelles, de surcroit
surestimées par la simulation numérique (hypotdés€ponse purement élastique), a, dans le
cas qui nous concerne, une influence négligeablk qarocessus d’identification.

Enfin, I'étude numérique portant sur I'influence Hetilisation d'un formalisme grandes
transformations nous a permis de montrer que, gpowiler, dans I'optique de I'identification
du comportement intracristallin, le comportementcamque du zirconium pour un faible
taux de déformation moyen, il ne semble pas indisglele de recourir a un tel formalisme.
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5 Conclusions et perspectives

La maitrise du comportement en service des gairesothbustible nucléaire en alliage de
zirconium bute encore sur une connaissance inantiisdes mécanismes de déformation
plastique de ces alliages. Leur identification Iesrseules réponses macroscopiques a partir
d’essais mécaniques classiques ou de modeles igtdyians ayant montré ses limites, nous
nous sommes proposé de mettre en place une méihdeetification prenant en compte non
seulement les résultats expérimentaux a I'échedlerascopique mais aussi ceux obtenus a
I'échelle de la microstructure granulaire. C'estiguioi une procédure de couplage entre les
mesures de champs expérimentales (champ d’oriensatcristallines et champs de
déformations) et les simulations numériques d’'agtgolycristallins a été mise en place au
cours de cette étude afin d’'identifier les paraggtte la loi de comportement intracristalline
utilisée par minimisation d'une fonction co(t basger la comparaison des réponses
mécaniques expérimentales et issues de simulatiom®riques, a I'échelle macroscopique
mais aussi a I'échelle intragranulaire.

Dans le premier chapitre, la procédure de miseoeregpondance des mesures expérimentales
de champs d’orientations cristallines et de déftionaavec des simulations numériques par
éléments finis a été explicitée. L'utilisation d’umicroscope électronique a balayage muni
d’'un systeme d’analyse par EBSD nous permet d’agaqles données microstructurales
surfaciques (forme des grains et orientationsatlegjraphiques) du polycristal de zirconium
étudié, qu servent a I'élaboration du maillage gawgimulation numérique par éléments finis.
Ensuite, I'application comme conditions aux limids calcul de mesures issues du champ
mécanique expérimental obtenu par microextensoenatgté étudiée. Nous avons alors pu
montrer la nécessité, lors de I'emploi de tellesditions aux limites, de définir correctement
le trajet de chargement, de facon non linéaire @t proportionnelle, afin de décrire
correctement les essais mécaniques. En effetngrise en compte de I'évolution du rapport
des déformations transversale et axiale au couls sienulation numeérique, via I'application
d’'un trajet de chargement linéaire et proportionmaluit un état de contrainte biaxial dans le
domaine élastique non représentatif de I'essail'gmesouhaite simuler, alors que I'objectif
est de pouvoir notamment identifier les paramedfestrée en plasticité tels que les cissions
critiques des différents systemes de glissemetd tt#8 de comportement cristalline utilisée.
Il est donc nécessaire de décrire correctementii tle chargement. La mise en place d’'une
fonction colt permettant de comparer les donnépsrerentales et les données issues des
simulations numériques, non seulement sur le tendeucontraintes obtenu a I'échelle
macroscopique, mais aussi sur les champs de déformabtenus a I'échelle de la
microstructure, est décrite ainsi que la méthodeuhémisation proposée afin d’identifier les
parametres de la loi de comportement intracriselli

Dans un second chapitre, nous nous sommes intGaassdifférents résultats expérimentaux
issus des essais réalisés au cours de cette Bxasiessais de traction uniaxiale a température
ambiante et a 280°C ont été réalisés sur des égitesvprélevées dans une tdle laminée de
zirconium grade 702 suivant différentes directipas rapport a celle de laminage (0°, 30°,
45°, 60° et 90°) afin d’acquérir les champs de a@épinent a I'échelle granulaire nécessaires a
ce travail. De plus, afin d’approfondir la caraidétion des modes de localisation de la
déformation dans des conditions plus générales,edsais biaxés ont été réalisés sur des
éprouvettes de Zircaloy-4. En effet, si des mesdeeshamps avaient déja été réalisées sur
des matériaux ayant subi des chargements monoteeés,n’avait pas été le cas sous
chargements complexes. C’est pourquoi nous avalsé&édes essais biaxés séquentiels, le
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premier composé dans un premier temps d’une tragiios dans un second temps d’'une
sollicitation circonférentielle pure, et le secarmmposé dans un premier temps d’une torsion
puis dans un second temps d’une traction.

A I'échelle macroscopique, nous avons pu constaterformément aux données connues de
la bibliographie, que le comportement élastique zihgonium grade 702 est quasiment
isotrope tandis que son comportement plastique lest,fortement anisotrope. De plus,
I'utilisation de moyens de mesure des déformativassversales au cours de ces essais en
complément des moyens de mesure des déformatioatessxnous a permis d’obtenir
I’évolution du rapport des déformations transversdlaxiale au cours des essais. Nous avons
ainsi pu montrer qu’il évolue fortement au courdaleollicitation et atteint, dans le domaine
plastique, des valeurs variant de -0,6 a -0,8 stilkzadirection de prélevement de I'éprouvette
sollicitée.

A I'échelle de la microstructure granulaire, nousras pu constater I'apparition de bandes de
localisation de la déformation durant les essaimnadlyse statistique des champs de
déformation obtenus par microextensométrie nougranig de montrer que ces directions
privilégiées de déformation dépendent de la dioectde prélevement de I'éprouvette
sollicitée ainsi que de la température de sollicita Une hypothese permettant d’expliquer
cet effet et concernant les désorientations redatigntre grains permettant d’abaisser ou
d’augmenter le seuil de déclenchement du glissemiemnt grain par rapport a celui de son
Voisin a été avancée mais sa verification nécedsiteouvelles investigations expérimentales
ou/et des simulations numériques. Nous avons égalepu montrer, quels que soient le
matériau testé (zirconium grade 702 ou Zircaloydspntant de petits -5um- ou plus gros -
15um- grains), le type de sollicitation réaliséelatempérature de sollicitation (température
ambiante ou 280°C), que I'épaisseur des bandesaddidation de la déformation observées
est du méme ordre que la taille de grain. De pbes, bandes présentent une longueur
supérieure a au moins 5 fois la taille de grain.chexportement mécanique du polycristal
n'est donc pas seulement déterminé par la réparséadilles de grains de méme orientation
cristalline et leurs interactions, mais égalemeat ge forts effets de voisinage qui se
traduisent par I'organisation de la déformationbemdes de localisation corrélées sur des
ensembles de plusieurs grains voisins n'appartgresith une méme famille cristalline. Nous
pouvons alors voir dans ce résultat une limitatom modeles d’homogénéisation. Ceux-Ci
représentent les matériaux hétérogénes au travess é&thelles caractéristiques des
hétérogénéités (grains), des phases associéehatéesgénéités (familles de grains de méme
orientation cristalline) et des paramétres mécasqet physiques qui gouvernent le
comportement de ces phases et ne sont actuellgaeen mesure d’intégrer des phénomenes
de localisation orientée de la déformation corré&éeplusieurs grains voisins. Nos résultats
invitent ainsi a une redéfinition radicale de latiow classique de « phase» en
homogénéisation.

Enfin, nous avons, dans un troisieme et derniepititea appliqué au zirconium grade 702 la
méthodologie de couplage explicitée précédemmentméthode d’identification proprement
dite est, dans cette premiéere approche, une métiangde et facile de mise en ceuvre qui a eu
pour nous le principal intérét de nous permettrardmer jusqu’au bout I'ensemble de la
démarche proposée. Néanmoins, nous sommes cossgientes améliorations significatives
doivent lui étre apportées. En effet, le nombregpdeametres identifiés est restreint de méme
gue l'espace des valeurs explorées au cours dentification. Nous avons, de plus, pu
constater une forte dépendance des résultats abtaneours des premieres identifications
réalisées vis-a-vis des parametres maintenus fbagefois, des interrogations sont apparues
au cours de ce travail concernant l'influence dé&dints parametres sur les résultats des
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simulations numériques. Nous avons choisi de nouaaliter principalement sur quelques
guestions de méthode qui sont détaillées ci-apres.

Nous avons rappelé que les mesures expérimen@le®ipt présenter une imprécision allant
jusqu’a 0,3 pixels et nous avons dd nous interrsget’influence d’une telle imprécision sur
le résultat des simulations numériques. Nous awaims pu montrer que I'exclusion d’'une
couche d’'une épaisseur de 4 éléments sur le powttomaillage lors du calcul de la fonction
codt permet d’améliorer la stabilité de celle-aifacteur 10 environ. S’est également posée
la question de linfluence de la troisieme dimensitn maillage sur ces mémes résultats. En
effet, les données expérimentales utilisées losssdaulations numériques étant des données
surfaciques, nous avons cherché a savoir si Batibn d'un maillage extrudé, mais
d’épaisseur trés fine, était suffisante a une bodascription des réponses locales et
macroscopiques du matériau. Pour cela nous aveté dd@férents maillages et montré que
dans les conditions de calcul dans lesquelles nous sommes placé (CL expérimentales,
trajet de chargement non linéaire et non propongbnle maillage utilisé permet une
meilleure description de la réponse locale du nmaiégu’'un maillage extrudé d’'une épaisseur
plus importante. Concernant l'influence de la métrocture présente sous la surface
analysée, un programme de simulation de microstrectridimensionnelle basé sur
I'utilisation de données expérimentales a été miplace (travail collectif) ; néanmoins, les
simulations numériques permettant de répondre ceterplent a cette interrogation n’ont pas
pu étre réalisées. Des travaux menés dans d’datvesatoires (Zeghadi [Zeg05]) semblent
montrer une forte influence de la microstructurevetume sur les champs de déformation
surfaciques. Toutefois, ces études ont été mengaes microstructures ne présentant pas de
texture et en utilisant des conditions aux limpésiodiques ou en déformation homogeéne. Il
serait intéressant de réaliser de nouvelles éttmlesernant cette influence, mais en intégrant
une texture prononcée telle que celle présentédepairconium grade 702 étudié et en
utilisant des conditions aux limites en contraihtemogene qui semblent plus réalistes que
des conditions aux limites de type déformation hgéme. Deux autres points ont été étudiés :
le premier concerne l'influence de la prise en ctentfe contraintes résiduelles au cours de la
simulation numérique sur celle-ci, et le secondceone I'utilisation d’un formalisme grandes
transformations. Nous avons pu montrer dans leg das une influence négligeable sur les
résultats de la simulation numérique.

Ainsi, la procédure de mise en correspondanceégtats expérimentaux et des simulations
numeériques a deux échelles semble prometteuseeed’'vme identification des paramétres de
la loi de comportement cristalline utilisée au @des simulations numériques. Néanmoins,
des améliorations doivent y étre apportées. Coacerie couplage méme, une amélioration
de la procédure de superposition des résultatsriexgdtaux (orientations cristallines et
champs de déformation) devrait permettre d’assswerdes zones d’étude plus importantes
une précision de superposition inférieure au mi&ten Concernant la simulation numérique
utilisée, différents points pourraient étre amégravant de s'intéresser a la procédure
d’identification elle-méme. En effet, le maillagéligé, bien qu’'adapté a cette étude qui ne
porte pas sur I'endommagement, pourrait étre @féifin d’augmenter la discrétisation de la
localisation de la déformation. De plus, nous avoaosstaté que la loi de comportement
utilisée présente une description de I'écrouissagjepourrait étre améliorée. Celui-ci est
linéaire et identique quel que soit le systeme lisgment considéré. Cette hypothese ne
semble pas réaliste et est trés limitative. Erdomme nous I'avons signalé précédemment,
une amélioration décisive de la procédure d’ideratifon est elle aussi nécessaire si I'on
souhaite pouvoir valider réellement I'utilisatioa h méthodologie proposée.
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7 Annexes

7.1 Annexe 1: Plan de prélevement des éprouvettes et plans des
éprouvettes
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7.2 Annexe 2: Le microscope électronique a balayage (MEB),
I'analyse EBSD et I'analyse EDS, le microscope élec  tronique en
transmission (MET)

7.2.1 Le microscope électronique a balayage (MEB)

Un microscope électronique a balayage fonctionne lsuprincipe de linteraction des
électrons et de la matiere. L'observation d'unefas& conductrice s’effectue par
bombardement de la surface avec un faisceau d'éfectformé dans un canon. Dans ce
dernier, les électrons sont émis par un filamestgféet thermoélectronique. lls sont ensuite
accelérés par une différence de potentiel créée ante cathode W et une anode A placée
guelques millimétres en avant (cf. : figure ci-desy. La cathode, aussi nommée Wehnelt
permet de focaliser le faisceau en « cross-ov@&uis, le faisceau va traverser la colonne
optique constituée d’'un limiteur, de lentilles élemagnétiques (Let L), et de bobines de
balayage B qui permettent de dévier le faisceaws dzsr deux directions X et Y du plan de
I'objet. En couplant ce balayage a celui d'un éarathodique, il est possible d’obtenir une
image de la surface. Une derniére lentille élecapmétique bk permet de focaliser le faisceau
a la surface de I'échantillon.

C’est sur ce principe que le MEB fonctionne pournpettre d’observer un phénomene a
différents grandissements (de 10 jusqu’a 50000).

Sous leffet du bombardement électronique, ['écilant émet plusieurs signaux
caractéristigues dont les principaux sont les sus/a

Les électrons rétrodiffusés proviennent d'intei@usi élastiques entre les électrons incidents
et les électrons du cortége électronique. lls smgendrés a une profondeur de l'ordre de
1um sous la surface. lls permettent d’obtenir umege de contraste de numéro atomique.
Les électrons secondaires proviennent d’interastinélastiques entre les électrons incidents
et les électrons du cortege électronique. lls gravent d’une zone située a moins de 0,1um
de la surface. Leur intensité est principalemenicfion de l'orientation de la surface. lls
permettent d’obtenir une image en contraste degi@phie.

Les rayons X qui permettent I'analyse EDS. (ci-apres)

Chaque signal peut étre mesuré a l'aide d’'un détecadapté et permet d’obtenir des
informations concernant I’échantillon étudié.

Dans cette étude, les images sont réalisées a@nogélesecondaires ainsi que I'EBSD.

Schéma de principe du MEB
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7.2.2 L’Electron BackScattering Diffraction (EBSD)

L'ESBD, ou Electron BackScattering Diffraction reggosur l'utilisation de la loi de Bragg et
I'indexation de pseudo-lignes dites lignes de Kikus

Lorsque des électrons provenant d'un faisceau nfopotatique interagissent avec une
structure périodique (un plan réticulaire) sousditlence de Bragg, ils générent un cbne de
diffraction qui intercepte un écran phosphoreseentormant une paire de lignes associées a
une famille de plans diffractants (hkil). Ces ligneont reprises par une caméra. Le
dépouillement du cliché réalisé s’effectue alors raayen du logicielFlamenco (hkl
technology) qui permet d’obtenir I'orientation cristallogtaipue de la zone analysée. Cette
analyse doit étre effectuée sur un matériau dorommait au préalable la structure cristalline
et la maille élémentaire car le dépouillement getifie par corrélation entre le cliché obtenu
expérimentalement et des diagrammes simulés thésiq

Cette technigue couplée a un logiciel de pilotagtoraatique du faisceau nous permet
d’obtenir pour chaque pointé du faisceau l'orientatristallographique de la zone étudiée.
Ainsi il est possible d’obtenir sur une zone prBbment définie, une cartographie
d’orientations cristallines, c’est a dire, en chaquwint, les angles d’Euler et la matrice de
passage entre le repere de la maille cristalline etpére lié au microscope.

Les conditions opératoires utilisées afin de réalia cartographie EBSD de cette étude sont
les suivantes :

tension : 20kV

taille de spot : 6

inclinaison de I'échantillon : 70°

distance de travail : 25mm

7.2.3 L’analyse Energy Dispersive Spectrometry (BDS

7.2.3.1 Principe de la mesure :

La microanalyse de photons X par EDS (Energy Dsper Spectrometry) résulte de
I'interaction d’un faisceau d’électrons avec lesna¢s de la matiére. L’interaction considérée
en microanalyse X est une interaction inélastidLee.faisceau d’électrons incident vient
heurter la cible provoquant un transfert d’énengs électrons du faisceau vers I'atome cible.
Cet apport d’énergie se traduit par le passageétatl’excité d'une partie du nuage
électronique. La désexcitation s’effectue par éimisde photon X dont le quantum d’énergie
est la signature chimique de I'atome cible.

Lors de la détection, chaque photon X est traitiéviduellement. Le photon est détecté grace
a un cristal de Si dopé au Li. Chaque photon Xragi avec le détecteur et engendre un
coup, ou impulsion, traité par la chaine d'acqigsit L'amplitude de chaque impulsion
correspond a I'énergie du photon incident. L’analys multi-canal affecte alors chaque
impulsion & un canal, c’est a dire a une bandeed{a, ce qui permet d’obtenir un spectre
d’intensité (nombre d’'impulsions par seconde) emcfion de I'énergie. L'analyseur multi-
canal comprend 1024 canaux, chacun correspondafe¥. Ainsi, cette technique devrait
permettre I'identification des photons X émis paute la gamme des matériaux. Pourtant, elle
n'est pas trés fiable pour les éléments Iégers 1X<ar la probabilité d’émettre des photons
X et non des électrons Auger est tres faible eelgie de ces photons X émis sera trop faible
pour permettre leur détection. De plus, il existjdurs un bruit de fond lié au
Bremsstrahlung (rayonnement de freinage) des élexincidents et secondaires qui diffusent
inélastiguement sur le champ coulombien des ato@esbruit de fond empéche aussi une
analyse quantitative pour les éléments légers.
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7.2.3.2 Conditions opératoires :

L’'analyse est réalisées a I'aide d'un MEB Philipk %0. La distance de travail doit étre
comprise entre 10 et 13mm, la tension utiliséales20 keV et la taille de spot est de 5,2. Les
échantillons ont subi une attaque chimique afiné&ler la présence de précipités, a l'aide
d’'une solution composée de 67% (volumique) de gblcél1% d’acide nitrique et 22%
d’acide fluorhydrique.

7.2.3.3 Spectre obtenu :

Zr
-y

T
10.0 15.0 20.
kev

Analyse EDS d’'une zone de la surface d'une éprtaidet Zr comprenant des précipités

Nous pouvons donc observer sur ce spectre, lamrésie fer, de chrome et nickel qui sont
les éléments attendus dans les précipités. Lerspaatté amplifié afin de bien distinguer les
divers pics, c’est pourquoi le pic de zirconium #shqué (ce pic correspond a la fois au
zirconium contenu dans les précipités et au zitmontontenu dans la matrice et ne peut étre
supprimé car la poire d’émission du faisceau, pouMEB « classique » est supérieure a la
taille des précipités). Ce spectre présente aus$aible pic de carbone qui correspond a la
présence d’'impuretés dans la chambre du MEB.

7.2.4 Le microscope électronique en transmissior6N

Fonctionnant sur le méme principe que le MEB enueconcerne la production du faisceau
d’électrons, le microscope électronique en transimis (MET) se différencie de ce dernier
par une tension d’accélération beaucoup plus éléded’ ordre de 200keV) permettant aux
électrons de traverser des épaisseurs fines d'éibbias, appelés lames minces, justifiant
ainsi de dénomination « transmission ». Au coursetee traversée de la matiéere, le faisceau
d’électrons interagit avec cette derniere, aboaitisa I'obtention d’un faisceau transmis et de
faisceaux diffractés. L'analyse de chacun de cissdaux permet d’obtenir des images de la
microstructure, en champ clair en sélectionnarifileceau transmis ou en champ sombre si
I'on sélectionne certains vecteurs d’onde résudtdetla diffraction du faisceau incident par la
lame mince. En jouant avec ces différents faiscadifisactés (vecteur d’onde) et la loi de
Bragg, il est possible d'imager les dislocations.effet, par rapport a un cristal sans défaut
diffractant pour des conditions satisfaisant eolade Bragg, l'introduction de dislocation va
perturber localement la périodicité du réseau altist modifiant ainsi les conditions

d’'imagerie (contraste local). L'utilisation de kgle g.b=0, avecg le vecteur d’'onde e le

vecteur de Burgers de la dislocation, il est pdesile déterminer la nature de

Le mode diffraction peut étre utilisé afin de détirer les caractéristiques géométriques du
matériau (notamment sa structure cristalline ou aientation). La figure de diffraction est
obtenue dans le plan focal de la lentille objectif.
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Notons enfin que la préparation des échantillonsr p@bservation au MET nécessite la
réalisation de lames suffisamment minces pour pou@tre traversée par le faisceau

d’électrons (cf. : annexe 3).

D Canon 3 électrons
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7.3 Annexe 3: Préparation des échantillons

7.3.1 Polissage

Le polissage mécanique est réalisé au moyen de deaff0, 180, 320, 500, 800, 1200 et 2400
avec entre chaque polissage, rincage a I'eau. tensui polissage a la pate diamantée de 6um
puis 3um est effectué avec aprés chaque pate @ricgau puis I'éthanol et séchage.

Ultrasons pendant 5 min. dans de I'acétone pugage a I'éthanol.

Rmq : Le ringage se fait a I'éthanol car aprés ingage a I'acétone, nous observons des
traces blanches au MEB.

Polissage électrolytique dans une solution conte®@% d’acide perchlorique a 70% et 80%
d’'acide acétique a 99%, pendant 2mn30s, a froidirf@m 10°C), sous une tension de 20V et
1 a 2A, avec rincage a I'eau puis a I'éthanol.

Rmq : Pour faire une attaque chimique et révélergieains et les précipités on utilise une
solution composée de 67% de glycérol, 11% d’acittene et 22% d’acide fluorhydrique (%
volumiques). Cette attaque s’effectue a températongiante pendant quelques secondes

7.3.2 Deépbt des plots et des microgrilles d’or ckdiélectrolithographie
Le marquage des surfaces par microélectrolithogeagdt réalisé en cing étapes :

- Dépbot de résine

La résine utilisée est une résine de PMMA dissdates un solvant (25g dans 50cc). C’est un
polymére transparent, sensible aux électrons. €Ceuant casser les chaines de polymere lors
de lirradiation de la résine par le faisceau ieciddu microscope.

Un dépdt de quelques gouttes de résine sur I'éitloanest effectué suivi d’'une mise en
rotation de I'échantillon pour étaler le PMMA. Lémbt est d’environ 1um d’épaisseur. On
observe aprés le dép6t de résine une irisation derface de I'échantillon.

Mise a I'étuve pendant 30mn a 140°C pour finallagsolymérisation de la résine et éliminer
le solvant.

- Irradiation de la résine

Avant de déposer les microgrilles il est nécessaéreepérer la partie de I'échantillon que
nous voulons étudier, c'est pourquoi nous disposdes plots d'or sur I'échantillon.
L'irradiation de la résine se fait a l'aide du faau du MEB. Pour réaliser les plots nous
allons nous positionner a I'endroit voulu et iredia zone & une grossissement de x10000 ce
qui correspond & une surface d’environ 108 toum x 13pm).

Les plots sont disposés a peu pres au centre pi@li¢ette et sont espacés de 150um, nous
ajoutons aussi deux plots a 500um de la zone pawpkrage.

Pour les microgrilles d’or, le pas utilisé est gar2sur une zone de 500um de large au niveau
des plots.
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- Dissolution de la résine irradiée

La dissolution est réalisée a l'aide d’une solutiéwélatrice qui n’interagit qu'avec la résine
irradiée, solution composée a 75% de propanol-2a e5% de méthyl-éthyl-cétone.
L'éprouvette est plongée dans cette solution (dégére agitation) pendant 1mn 45 puis
rincée a I'éthanol.

Remarque : Surtout pas de rincage a I'acétone'esir un solvant de la résine.
- Dépdt d’'or

Le dépot se fait en deux étapes :

Un premier dép6t d’environ 2.5nm est obtenu pawéridation cathodique. Un plasma
d’argon vient arracher les atomes de la cible reeda d’'un feuillet d’or. Ces atomes vont
alors diffuser dans toutes les directions de I'eree et notamment se déposer sur
I'éprouvette. L'épaisseur du dépbt est mesuréeupacapteur piezoélectrique ce qui permet
de contréler le processus. La pulvérisation esé fadus vide grossier (6 Pa) et la différence
de potentiel appliquée pour créer le plasma egkile

Un second dépbt de 10 a 12nm est obtenu par évaporsous vide. Un serpentin de
tungsténe entourant un filament d’'or est porté (mssage de courant) & une température
supérieure a la température de sublimation de(¥&B00°C). Celui-ci apres avoir mouillé le
serpentin est évaporé et va se condenser sur fighhia placé au dessus du serpentin.
L'épaisseur de dépobt est contrblée a l'aide d’uptenar piezoélectrique placé a coté de
I'échantillon. Le dépbt se fait sous vide secorelélr,3.10° mbar).

- Dissolution de la résine restante

L’échantillon est placé dans un bécher contenaritétieylacétate dans la cuve a ultrasons
puis il est rincé a I'éthanol. Il est ensuite injaoit de vérifier a I'aide du MEB, la présence de
la microgrille sur la zone désirée.

7.3.3 Préparation de lames minces

La premiére étape consiste a découper dans I'éptimuque I'on souhaite observer une
plaquette d’'une épaisseur de 1,5mm. Pour celadigmtte est découpée et du papier abrasif
grossier est utilisé jusqu’a I'obtention de I'ésaigr voulue. Lors de cette étape, une couche
superficielle écrouie est créée a la surface galguette. Afin d’'observer la microstructure, il
est nécessaire de s’affranchir de cette couche. €staéalisé par polissages successifs en
utilisant des papiers abrasifs de plus en plus, fusqu’a atteindre une épaisseur de 100
micrométres (papiers SiC Struers de granulomégie 800 et 1200).
La plaquette ainsi obtenue est ensuite poinconfi@ed&btenir des disques de 3mm de
diameétre et 100um d’épaisseur. Les disques obtappglés lames minces, sont ensuite polis
par voie électrolytique par la méthode du douhie jeaide d’'un Ténupol-2.
Les conditions utilisées sont :

- électrolyte : 90% alcool éthylique, 10% acideghorique

- tension : 20V

- température : -10°C
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7.4 Annexe 4 : Résultats issus de I'analyse EBSD de s éprouvettes
de traction

A lissue des analyses EBSD réalisées sur lesrdiftés éprouvettes de traction a température
ambiante sur des zones de 800x808)les textures présentées ci-dessous sont obtenues.
Nous constatons qu’une zone d’analyse de 800x88@grmet, quelle que soit I'éprouvette
analysée d’obtenir la texture de I'éprouvette.
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sur des éprouvettes prélevées a (a) 30°, (b) 458Q° et (d) 90° de DL

L’'analyse EBSD permet d’obtenir I'orientation cabine en tout point de la zone d’étude, il
est alors possible d’en déduire la morphologie giaéns (le paramétre retenu au cours de
cette étude afin de différencier les grains estdésorientation de 5° entre pointés d’analyse
voisins). Nous pouvons alors tracer, pour chaque zetudiée, la distribution de taille de
grains.
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7.5 Annexe 5 : Résultats issus des essais de tracti  on

7.5.1 Essais de traction a 280°C

Lors des essais, les éprouvettes (indexées panienéro sur les courbes) sont équipées de
jauges de déformation longitudinale (notée jl ssrdourbes) et transversales (notées jt sur les
courbes) et d'un extensometre longitudinal (résuté&féré uniquement par le numéro
d’éprouvette sur les courbes). Deux essais équipdisréalisés par direction de prélévement
de I'éprouvette, par rapport & la direction de tzamge, dans la téle. Les résultats obtenus au
cours de ces essais sont reportés sur les figudessous :

Courbes contrainte axiale/déformation axiale (@inte axiale/déformation transversale)
obtenues lors des essais de traction a 280°C ééalig les éprouvettes prélevées a 90°, 60°,
45°, 30° et 0° de la direction de laminage et évwotu du rapport des déformations
transversale sur axiale au cours des essais :
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240
4 ‘ jl240
1 3 — jt240
] e 241
1241
2 —— jt241

-
[==]
\

o
(==

contraintes (MPa)

D
(==}

B
(==}

N
o -1
[Foy o

-1,5 -1 -0,5 0 0,5 1 1,5 2 2,5 3
déformations (%)

0,2 0.4 0,6 0,8

240
0,6 \ - 241

R TS
o0 i,
"o oras o
Mmmm“;

Rapport des déformations
transversale / axiale

Déformation axiale (%)

- 176 -



Annexes

essais sens de prélevement 60°
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Contrainte axiale (MPa)

Rapport des déformations

essais sens de préléevement 45°
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essais sens de prélévement 0°
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7.5.2 Essais de traction a température ambiante

Lors des essais, les éprouvettes (indexées panlenéro sur les courbes) sont équipées d'un
extensometre axial et d’'un extensometre transvefsals essais équipés sont réalisés par
direction de prélévement de I'éprouvette, par rapada direction de laminage, dans la téle.
Les résultats obtenus au cours de ces essaisepamtés sur les figures ci-dessous :

Courbes contrainte axiale/déformation axiale, etrlges contrainte axiale/déformation
transversale obtenues lors des essais de tractimmpérature ambiante réalisés sur les
éprouvettes prélevées a 90°, 60°, 45°, 30° et 04 daection de laminage :

essal sens de prélévement 90°
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Contrainte axiale (MPa)

Contrainte axiale (MPa)

essai sens de prélévement 60°
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Contrainte axiale (MPa)

Contrainte axiale (MPa)

essal sens de prélévement 45°
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Contrainte axiale (MPa)

Contrainte axiale (MPa)

essal sens de prélévement 30°
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Contrainte axiale (MPa)

essai sens de prélévement 0°
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