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Résumeé

Dans ce travaikest proposéeine méthodologie générale de micromécanique expérimemiate

échele des polycristauxElle a été appliquédans € cas tln polycristal desel gemme qui en plus

d'avoir des applications industrielles de stockage d'énergie et de déohstiue un matériau modele

de micromécaniqu@réserant une déformatin plastiqueD XVVL ELHQ j OfbaRELaD QWH TX
déformation ductile & I'échelle de la microstructure openda plasticité cristalline intrgranulaire
traditionnelle mais aussi demécanismes de déformation inmanulairestels que le glissement aux

joints de grains Nous avons dans un premier tenqpsntifié précisément la part de chacun de ces
mécanismes locaux dans la déformation macroscopique du sel en se basant sur la technique de
corrélation d'images numériques (CJMbtenuesu courdd'un essai de gopression unaxiale in-situ

dans la chambre d'un microscope électronique a balayage (MEB)d'augmenter la précision de

cette quantification, des motifs spéciaux gravés aux interfaces des grains pditihagrahie ont été
proposésEnsuite, &s obsrvations surfaciqugpar MEB RQW pWp pW H Quenstériawgpaxe F° X U

a la microtomographiea rayons X efa la technique de corrélation d'images volumiques (CPur

ce faire, des particules micrométriques de cuivre (3 % en volaniedté dispergsdans le matériau

lors de sonélaboration afin d'avoir un marquage local volumique adapté pour la CIV. Différentes
microstructures (en terra@e taille moyenne de grain) ont été considerBe nouvelles procédwse

de CIV ont permis d'accéderla répatition tridimensionnelle de la déformatigriastiquea I'échelle

de la microstructure polycristalline avec udsolution spatialeférieure a la taille moyenne de grain.

/IHV PpFDQLVPHV GH GplRUPD®NIRFKDRENVHWORQ VREXABEHKDUIHPH(
cohérerg avecceux identifiés pates observations surfaciqudsimportance des mécanismes inter
granulaires dans la déformatidactile et dansl'endommagemendiffus du sela été confirméeUne
caractérisation tridimensionnelle de la microstnoetpar DCT (Diffraction Contrast Tomography) a

été effectuée et comparée a des mesures surfaciques d'orientation cristalline par EBSD (Electron
BackScattered Diffractionjnfin, lacomparaison des champs de déformation surfacique et volumique
obtenussurles mémes échantillons a permisrdouver les mémes organisati@tsléveloppements

des localisations de déformation ductile en surface et en volume, et de les relier aux conditions de
chargement et a la microstructure
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Abstract

We ckvelop in this study new experimental methodologies for the 1sudle experimental
investigation of the micromechanics of polycrystalline materials. These methodologies are applied to
synthetic halite (NaCl), which is a convenient model polycristal duts tviscoplastic behavior at both
ambient and high temperatures (350°C). In addition, halite is used for industrial applications such as
underground energy and waste storage. The ductile deformation at the scale of the microstructure
operates not only thugh conventional intrgranular plasticity, but also through intgranular
deformation mechanisms, such as gtaaindary sliding (GBS). First, we precisely quantify the
relative contribution of each of these local mechanisms to the macroscopic deforofidtalite. For

this purpose, we apply digital image correlation (DIC) technique to high resolution images obtained
during uniaxial compression tests in the chamber of a scanning electron microscope (SEM). The DIC
algorithms have been modified to acobdor the discontinuous kinematics at grain boundries. We
also propose a method to improve accuracy of GBS quantification, which consists in creating specific
artificial patterns across graboundaries by electron beam lithography. The results shovGBi&tis

present from the beginning of plastic deformation of the polycrystal. The 2D observations (using
SEM) are complemented by 3D volume investigations usirgyXcomputed microtomography and
Digital Volume Correlation (DVC) techniques. In order to abtlncal volume markers differing in
contrast (density) from NaCl and adapted to DVC, micrometric copper particles (3 % in volume) are
dispersed into the material during its elaboration. Various microstructures (in terms of average grain
size) are consided. New DVC protocols allow us to obtain the thddmensional distribution of

ductile deformation at the scale of the polycrystalline microstructure, with a spatial resolution finer
than the average grain size. 3D and 2D local mechanical fields are eohmpathe same samples
submitted to uniaxial compression. The strain patterns and the deformation mechanisms observed in
depth of the sample are consistent with those identified by 2D observations. The results show the same
organization and development gtfain localization bands in relation with the loading conditions and
microstructure, both at the surface and in volume. The importance ofymataular mechanisms for

the plastic deformation and diffuse damage of halite is also confirmed in 3D. Finalligw of a

further numerical model of the plasticity of the polycrystal, the tdipensional polycrystalline
microstructure is characterized by Diffraction Contrast Tomography and compared to 2D
measurements obtained by Electron BackScattered Diffracti
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Introduction générale

Les applications industrielles de plus en plus pointues exigent des cahiers des charges de plus
en plus contraignants. A titre d'exemple, on veut de nos jours des matériaux légers avec de
tres bonnes propriétés mécaniqguaéme a hautéempérature (supalliages a base nickel,
alliage de titan@luminium...). De plus, és conditions extrémes de sollicitations des
structuresfluage,fatigue, corrosion, usuyé@radiation..) nécessitent une modélisation de leur
comportement thermmécanique afin de prédire leur durée de,\ansi que leur stabilité a

court et a long termeCompte tenu du développementsgeissancede calcul,des modéles
numériquesobustessont ainsi mis en plageour dimensionner les structuretsoptimiser leur
fonction en servicelLa validation de cemodeles et donc des hypothésssusjacentegeste
toutefois délicateet parfois impossible. Elle se fait traditionnellement sur la base d'essais
mécaniques macroscopiques qui petemdt didentifier les parameétresclés des lois de
comportementmodéles.Parfois certains paramétresont purement empiriques. I&ervent
VHXOHPHQW |j OfDMXVW H P Hl€u\sers XphyiguesqiOwkimenhDéiakli T X H
Cependant, les essais qui servent a caler le modéle sont réalisesles conditions bien
déterminées, mais limitee®e ce fait, I'extrapolatiorde ces loisa d'autres conditions

d'utilisation des structurer'est généralement ppkeinement justifiee

Lesstructures sorgouventcorstituées de natériaux polycristaihs naturels(a titred'exemple

on peut citer les rochee) élaborépar 'hnommegpar exempldesalliages métalliqueset leur
comportement mécaniquélastoplastique est étroitement lié a leur microstructuf@ans

loptique d'élaborer des lois de comgonent permettant d'expliquer le comportement
macroscopique dgmlycristauxsurdes bases de mécanismes physigoegnéesil y a prés

d'une soixantaine d'annééss approches micromécanigueulti-échelles (OOHV V{IDSSXLE
sur des données expérimensapgovenant des échelles fines de la microstructure gtain

de cristal individuel Elles consistenta modéliser le comportement micromécanique
représentatif des polycristaux en prenant en compte lesnécanismes physiques de
déformationidentifiésa I'echellelocalede la microstructurd.a représentativité statistique de

ces mécanismes est vérifiée sur une région bien définie contenant toutes les informations de la
microstructure : il s'agit dWER (Volume Elémentaire Représentatifplusieurs types
d'approches de modélisation ont éléveloppépour prédirdes lois de comportement global

utilisables dans les calculs de structure a partir de la microstructure et des mécanismes

élémentaires au sein du monocristalles se basent sur une descriptiorGhamp moyem»
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ou « champcomplet» desétats mécaniqudscaux. Une modélisationéhamp moyen se base
sur les techniques d'homogénéisatiten Taylor ([Taylor et al., 1938])ou sur des schémas
auto-cohérentsclassiques linéairegKroner, 1958] et non Inéaires([Lebensohn et Tomé,
1993]). Elle permet d'accéder aux propriétés effexti des polycristauX[Masson et al.,
2001]), mais aussi aux fluctuations statistiguges champs de déformation et de contrainte
dans legrains ouphasesonstitutives en uilisant des modéles beaucoup plus sophistiqués
([Castafeda, 2002], [Liu et Castafieda, 20048% approches a champ compbet connuun
grandessorD YH F O 1 D X JedpQisuddatd_de Qaldisponibles Ce sont des méthodes
numériques qui permettent 'adcéder auxchamps mécaniques microstructuraux et
intragranulaireg[Prakash et al., 2009] Parmi ces méthodesn peut citer les méthodes de
simulationet de calculde microstructure par éléments fihigBarbe et al., 2001])ou les
méthodes par treformée de Fourier rapid€FFT pour Fast Fourier Transform en anglais)
([Moulinec et Suquet, 1994]Lebensohn, 2001])

Toutes ces méthodemussi novatrices qu'elles soiesbuffrentsouventa la foisd'unmanque
enorme de données expérimentales d'eriges que la morphologi@les grainsla texture

initiale de la microstructure polycristallineu les propriétés mécaniques des différentes
phases mais aussi de données expérimentalesvalidation des prédictions des modgles
telles queles champs locax micromécaniqueet I'évolution de la microstructure ete la

texture Cesrestrictions ont été en partie surmont@edce au développement des moyens
d'observation et de caractérisation de microstructure tels que le microscope électronique a
balayage (NEB) et la technique de diffraction des électrons rétrodiffusés (EBSD pour
Electron BackScattered Diffraction en anglalSEBSD apermis d'accéder a la morphologie

des grains ou sotgrains (eur taille et forme) ainsi qu'a leur texture cristallographeju
globale(analyse statistique desientations dans I'espag§iRandle et Engler, 2000], [Baudin,
2010]) PDLV DXVVL ORFDOH j OfpFKHOOH LQGLYLASHKrBEOOH GH
d'exemple, des simulations de microstructure et de modélesagtcipé cristallinepar
éléments finisont été implémentés en se basant sur des données expérimeataiesire
cristalline obtenues par EBOfRaabe et al., 2001], [Héripré et al., 2001} développement

des techniques de mesures de champssigliela corrélation d'imagesumérique (CINou

DIC pour Digital Image Correlation ([Sutton et al., 1983])ainsi que les essais

! Ces méthodes nécessitant un maillage de la microstructure demandent plus de puissance de calcul.

2 Méthode dite sans maillage moins codesen temps d calcul que celledeséléments finiscar exploitant la
SHUIRUPDQFH GH OYfDOJRULWKPH.GH WUDQVIRUPpH GH )RXULHU UDSLG
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micromeécaniques #situ ont permis d'accéder aux champs microstructuraux de déformations
([Doumalin, 2000]) La combinaison de cet@mps locaux obtenus avec ces techniques et les
simulations numériques de plasticité cristalline a permis l'identification de paramétres de lois
de comportement par approche invejistripré et al., 2007], [Gérard, 20090ependantla

plupart des donnég micromécanique®xpérimentales(microstructures et champsont

limitées a des observations surfaciques. La représentativité de ces mesures sugaaiques
potentiellement étre biaiseDU UDSSRUW DX FRPSRUWgdrieés@t¥tsjdd-° XU G X
bord libre. De plus, la simulation numériguele champs mécaniques a partir des
microstructures de surface pose le probleme de la microstructurgasente, inconnue.
Certains auteurs ont essayé de surmonter cette limitation en générant numériguement des
microstructure tridimensionnelles dont la surface libre coincide avec les données
experimentalessurfaciquesobtenues paEBSD (Zeghadi, 2005] D'autres prennent en
compte comme conditions aux bords dans les simulations numériques tridimensiptaselles
champs locaux expérimentasurfaciques obtenus par C(NSoppaet al, 2001, [Héripré et

al., 2007] ) Certains auteurs ont pu accéder de maniere destraciveicrostructure & ° X U

a partir de coupesurfaciquesonseécutiveg{Musienko et al., 2007])

Toutes ces solutions sosbit colteuses en temps de cal@djt destructives et fonsurtout
intervenir des sources d'incertitudes dont I'estimation et iiseane sont poirgvidentesDe
plus aucune de ces études n'est completement satisfaisastia adaesure ou elles n'ont pas

permis de répondrentierementuxquestionsuivantes

- Quelle est la pertinenad'informationsmécanique®btenuesuniquementpar des mesures
surfaciqgues? & T HB\MdW¢, quelle est la représentativité d'une analyse ewpétale
VXUIDFLTXH j F° XU (WXFRPWHQMDXQ SKpQRPgQH PpFDQLTXH

étre obsaré avec des mesures surfaciq@es

- Peuton rendre compte des mesures mécaniques surfaciquigaaant la microstructure
réelle j F °XU& § HeMdWE, peuton sesatisfairede microstructures en volunietalement
simulées. Do#on absolument accéder a la microstructurmglete en volumé@ Qu peuton

se satisfairede la caractérisation complét& X Qumé Rd3treint représentatif en proche

surface?

- Peuton mettre en place une méthodologie expérimentale micromécanique générale
permettant de caractériser la morphologie, la texture et les champs locaux surfaciques et

volumiques sur un méme échantill@nSi oui, quells sont les relations entre les suees
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d'orientations cristallines et de champs surfaciques et volumigues, obtenues par des
techniques différentes et avec des résolutions différéntes

De plus, éns un contexte d'expérimentation micromécanique, certains mécanismes locaux
intergranulaireparticipant a la déformation des polycristaux tels qugigsement aux joints

de grains, pourtant observés par [Hernar@astillo et al., 2005], [Rup, 2007] ou [Soula et

al., 2009]restent tres peu étudiés. Peutproposer une étude compléte pernmtikidentifier

ces mécanismes intergranulaires aussi bien en suyféee volume? Si ouj quelle est la part

des mécanismes locaux dans la déformation macroscopique du polycristal

L'objectif de ce travail de thése est de répondre partiellement dentetat a ces différentes
interrogations a travers une étude expérimentale micromécanique compléte des mécanismes
de déformation plastique d'un polycristal de sel gefpae mesurede champs surfaciques et
volumiques. Le choixiu sel gemme portsur le fai que cette these est une suitgurellede
travauxinitiés en collaboration entre les laboratoires LMS et Nauierthese de Bourcier

(2012) basé sur des mesures surfacigupar CIN montre l'importance et la richesse des
mécanismes locauxlémentaire de déformation(plasticité cristalline intragranulaire et
glissement aux joints de graind) sel gemme lors deadéformation plastiqgueaussi biera

froid qua chaud(Bourcier et al., 2013)De plus, aucontraire des métaux et alliagaes

absorbarg le sel gemme offre la possibilité deffectuer facilement de [Iimagerie
WULGLPHQVLRQQHOOH H QrayéhQX\etdervheiinsi@ CEVEIViRemeWetR Q G H
la mise en place d'algorithmes de mesures de champs volumiques par corrélatiorsd'image
volumiques (CIV ou DVC pourDigital Volume Correlatioren anglais[Bay et al.,1999). De

plus, peu couteux et facile a manied, SHUPHW OYpODERUDWLRQ DLVpH
microstructures maitrisées. |l offre notammeta possibilité d'une caractérisation
tridimensionnelle de sa microstructure par la technique DCT #otirn Contrast
Tomography [Ludwig et al., 2009]) Enfin, I'étude du comportement mécanique du sel
gemme initiée depuis pres d'un dersiecle ([Carter et al., 1970]gsten soid'unegrance
importancesociétale En effet,depuis le début des années 70 des cavités artificielles (dont la
SURIRQGHXU SHXW DWWHLQGUH P VRQW UpDOLVpHV SD
saumure), sans excavation et donc sans endommagement dd. iGasgite tenu des

propriétés mécaniques (bonne stabilité mécanique a court et a long terme) et-physico

3 Le sel gemme est aussi appelé halite. Dans la suite, par souci de simplicité, on parlera de sel gemme au lieu de
polycristal de sel gmme.
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chimiques (trés faible perméabilité ¥om? & 10*° nv?, faible porosité et neutralité chimique)

du sel gemmegescavités salines sont utilisées enreaet dans le mondpour le stockage
d'énergie sous forme d'hydrocarkaitiguides ou gazeuxPlus récentela technique CAES
(Compressed Air Energy Storagdgveloppée en Allemagne et aux Efdtss consiste a
stockerGH O p QHUJL Hawd&XpmERSinkIare@efit au principe de stockabgdro-
électrique  OTDLU FiRj&c®Udaisples cavités au moment des pics de production
GIpOHFWULFLWpP QR WEUP Etid GMItirddar @ Rutépblud faike Qddiner des
turbines. Ce type de stoclkagst essentiglour pouvoir répondre rapidement la demande

aux heures de poinet au moment du pic de demandenfin, en Allemagne et aux USA |
stockage de décletucléairs est aussi envisagélans des mines salineoutes ces
applications exigent ne bonne compréhension des propriétés mécaniduesel gemme
aussi bien a court qua long term®&DLV MXVTXY} SUpVHQW OfYHVVHQV
comportement mécanique du sel gemseebase sur une approche macroscopitjiotre
travail va apporter uregad micromécanique a I'étude de la plasticité du sel gerarex une
attention particuliére sur les interactions entre les différents mécanismes .atkgs
développementsdécrits dansce manuscritont toutefois une vocation essentiellement
méthodologiqueet visent aétre généralisésj O 1D YaHI@tudi¢ micromécaniquedes

polycristauxdans leur ensemble

Cette these a été effectuée dans le cadre du projet ANR MicrolaSx#é mene en
collaboration entre les laboratoires Navier et LNES autres partemas de ce projet étaf

CDM (Centre des matériaux) et 'ESRF (European Synchrotron Radiation Facility, situé a
Grenoble en France).'imagerie tridimensionnelle par microtomographie a rayons X a été
principalement acquise au synchrotron ESRFateSynchotron Soleil (situéa SaintAubin,

en région parisienne).

Ce manuscrit est organisé en fgachapitres, hormis cette introduction et une conclusion

générale.

Chapitre 1 : Le sel gemme : étude bibliographique de sa plasticité et caractérisation de

sa microstructure

Ce premier chapitre est composé de deux parties. Une premiere partie consacrée a une étude
bibliographique des mécanismes de déformation d'un polycristal de sel gemme est suivie
d'une seconde partie qui fera un inventaire des moyens expérimelataaractérisation de

microstructure utilisés dans cette these. Dans la premiére partie, nous allons commencer par
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présenter la structure cristalline du sel gemme, avant de rappeler quelques bases de plasticité
cristalline du monocristal et du polycrist&Nous allons ensuite caractériser les différents
systemes de glissement responsables de la plasticité d'un monocristal de sel, ainsi que les
conditions et paramétres permettant leur activation et favorisant la ductilité du monocristal.
Suivra une synthesbibliographique sur les facteurs influencant la déformation viscoplastique
différée (fluage) d'un polycristal de sel gemme et sur les migcanismes impliqués, activés

en volume et aux interfaces des grains. Enfin, pour clore cette premiére partiallonsis
montrer les résultats expérimentaux les plus récents sur la micromécanique du sel gemme
(monocristal et polycristal), basés sur les mesures de champs surfaciques, et notamment, la
mise en évidence de la coexistence de la plasticité cristallindear@xranisme de glissement

aux joints de grains. La deuxieme partie de ce chapitre est dédiée aux différentes techniques
de caractérisation surfacique et volumique des microstructures polycristallines qui seront
utilisées dans ce travail de these. NoupprLVHURQV HQ SDUWLFXOLHU OHYV
microstructurales nécessaires a I'étude micromécanique du sel que nous aurons a acquerir

grace a elles.

Chapitre 2 : Quantification expérimentale par mesures surfaciques de la contribution

du glissementaux joints a la déformation macroscopique

'‘DQV FH FKDSLWUH RQ VILQWpPUHVVH j O LPSRUWDQFH GX
viscoplasticité du sel gemme, a température ambiante et a haute température (350 °C). On
propose de nouvelles procédures petamt la quantification expérimentale précise de la part

du glissement aux joints de grains a la déformation viscoplastique macroscopique du
matériau, a partir de mesures surfaciques de déplacement par corrélation d'images MEB. Les
incertitudes et erreursOVVRFLpHY | FHWWH TXDQWLILFDWLRQ VHU]
comparaison de nos résultats avec ceux issus de la littérature. Nous proposons a la fin de ce
chapitre une amélioration de la précision de cette quantification, moyennant des techniques de
maquage de la microstructure par microlithographigette méthodologie de mesure
TXDQWLWDWLYH GH OD FRQWULEXWLRQ GX JOLVVHPHQW DX
SRXUUD VHUYLU j OYLQWpJUDW IsRr@ca8ismasLdaisHIESHI@YE IRQGp |

micromécaniques.
Chapitre 3 : Répartition tridimensionnelle multi-échelle de la déformation

Ce chapitre est dédié aux mesures de champs mécaniques microstructuraux en volume du sel
JHPPH -&dind \AViA répartition tridimensionnelle da déformaton plastique et de
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variatiors de volume. Les résultats présentés sont obtenus par CIV, sur la base de données de
microtomographie a rayons X, acquises sous rayonnement synchrotron sur des échantillons de

sel sollicités en compression. Nous présenterédd§ DERUG OHV PpWKRGHV H\
d'élaboration de sel synthétique (a microstructure controlée) et de préparation d'échantillons
pour les essais mécaniques. Un accent sera mis sur le développement de techniques de
marquage en volume adéquat pour la mesam@matique tridimensionnelle. Nous
détaillerons ensuite le calcul des erreurs systématigues et aléatoires associées a la
déterminatbn des composantes du gradidet latransformatiorpar CIV et montrer ainsi la

possibilité d'accéder a la déformatiorssiubien macroscopique (a I'échelle de I'échantillon)

gu'a petite échelle (de l'ordre d'une centaine de micrométrejolumeavec une bonne

précision. Nous présenterons en particulier une nouvelle procédure de CIV, développée et
validée en adéquation av&x microstructure et le marquage. Elle permet par une technique
GILOQWHUSRODWLRQ G DFFpGHU DX[ FKDPSV ORFDX[ WULGI
compris dans les portions de volumes spécifiguement exempts de marquage. Enfin, nous
ferons une pemiére comparaison qualitative des mécanismes de déformation observés en
VXUIDFH HW j F°XU

Chapitre 4 : Comparaison des mesures surfaciques et volumiques

Ce chapitre fait I'objet d'une comparaison entre les mesures de champs microstructuraux
surfaciques(imagerie optique et MEB) et volumiques (microtomographie aux rayons X
synchrotron). Il rend compte des résultat obtenus suite a la premiere expérience de
microtomographie réalisée sur la ligne Psiché du Synchrotron Soleil en septembre 2014, au
cours de lguelle des mesures en volume ont été combinées avec des mesures en surface par
MEB, sur un méme échantillon. Pour mener a bien cette compara&sdigdes de mesuresde
déformatiors localesont été ajustées de telle sorte a pouvoir comparer les mécarismes
déformation surfacique et volumique. Les nouvelles procédures de corrélations volumiques
développées seront validées. La représentativité des mesures surfgciguesdsa discutée.

Une comparaison de la microstructure tridimensionnelle obtenue [@F [Diffraction

Contrast Tomography) avec celle de surface, obtenue par E&aussi réalisée
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Chapitre 1

Le sel gemme : étude bibliographique de sa plasticite et
caractérisation de sa microstructure

&H FKDSLWUH ELEOLRJUDSKLTXH HVW GIDERé&enismBQVDFUp
SK\VLTXHV pOpPHQWDLUHV GH GpIRUPDWLRQ GX VHO JHP
FDUDFWpULVDWLRQ PLFURVWUXFWXUDOH HW GYDQDO\VH P
de déformation utilisés dans cette these sera ensuite dressé. Nousansnagssi des

exemples pratiques d'application de ces techniques a I'étude du matériau.

Sommairedu chapitre

1.1. Structure cristalline du monNOCriStal............ccooevvviiiiiiece e 10
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1.1. Structure cristalline du monocristal

8Q PDWpULDX FULVWDOOLQ HVW FRGVGALIUMX B HG D@ J B EVHHI
SpULRGLTXH GIXQ PRWLI pOpPHQWDLUH G DWRPHV G LRQV
de l'espace. Le systeme cristallographique est définuparmaille critalline possédant les

symeétries du cristal. La géométrie de la maille cristalline correspond a un polyedre qui permet

GH SDYHU GH IDoRQ WRWDOHPHQW FRPSDFWH OfHVSDFH
répondent a cette exigence, et donc sept systenmallographiques. Nous allons nous

limiter ici & la seule description du systéme cristallographique du sel gemmehlorure de

sodium (NacCl), qui cristallise dans le systeme cubique a face centré (CFC). Commun a tous
OHV FKORUXUHV . &spem& ddr€spond alssl auxk bromures, fluorures, carbures,
QLWUXUHV LRGXUHV PDLV DXVVL j FHUWDLQV R[\GHV 0J2

Al, Ag, Au, Pt, ...). Mais, a la difference des métaux, le NaCl est un cristal ionique dont le

réseau dstallin est constitué de deux sengseaux cubiques a faces centrés (Fagure 1).

Le premier réseau CFC est constitué par les iofigdéarayon M9 A) et le deuxiéme par les
ions CI (de rayon 1,81 A). Son réseau cristallin est donc représenté par une maille multiple
dont l'aréte fait 5,64 A et qui posséde les symétries du ogstaice Structure de type NacCl

http://lwww.scienceenligne.com/)

(@ (b)

Figure 1. Structure cubique a faces centrés du chlorure de sodium. (a) maille élémentaire et (b) repére
local associé au réseau cristallin.

Le sel gemme peut étre considéré comme un matériau cristallin analoguoneétauyet pour

cette raison il a été largement étudié du point de vue de ses propriétés viscoplastiques. Sa

! Le sel gemme, aussi appelé (la) haliteusst espéce minérale. Il est composé du chlorure de sodium (NaCl)
avec des traces d'impuretés comme le fer, le fluor, le brome, le silicium, I'oxygéne et l'iode.
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structure CFC expliquerait certaines ressemblances de ses propriétikgmgen & haute

températuré[Blum, 1973) avec certains métaux cristallisant dans la méme structure.

1.2. Origine physique de la plasticité (defauts cristallins)

Nous avons vu dans la section précédente qu'un cristal est un emboitement tridimensionnel
régulier HW SpULRGLTXH GYXQH PDLOOH pOpPHQWDLUH G DW
description géométrique d'un cristal parfait. En réalité, le cristal parfait n'existe pas. Des
défauts de la structure cristalline sont omniprésents a différentes échelleéséacprde ces

défauts est d'ailleurs trés importante et explique certaines propriétés thermodynamiques et
mécaniques du cristaltelle que la viscoplasticité, comme nous allemoir dans la suite de

ce chapitre. A I'échelle des atomes, il y existe dbfauts ponctuels appelés aussi défdets
dimensionnulle. Il s'agit de lacunes, d'atomes interstitiels (aoterstitiel), substitutionnels

(solution solide de substitution) ou héténterstitiels (solution solide d'insertion) représentés

sur IgFigure2

Figure 2. lllustration schématique des principaux défauts ponctuels dans les cristaux. De gauche a droite,
on a une laeine, un autainterstitiel, un hétéro-interstitiel et une solution solide de substitution, d'ares le
cours de [Raskin, 2009]Ce type de défauts est essentiel pour les propriétés de transport (diffusion
atomique/ionigXH FRQGXFWLYLWp pOHFWULTXH «

A I'échelle du réseau du cristal, il existe des défauts linéaires (ou défaut a une dimension)
appelés dislocations. Le concept de dislocation a été introduit par le mathématicien Volterra
en 1907 en calculant les champs de contrainte et de déformatiorestius a la présence

d'une dislocation. Habituellement, les dislocations sont classées en deux types : les

dislocations coins et vis. Une dislocation coin est un défaut d'empilement d'atomes résultant

de la présencd'un demiplan atomique supplémentaidans le crista{Figure 3a). Elle est

définie par sa ligrieL, de directior et son vecteur de Burgél qui définit sa direction de

2| est important de noter que certaines propriétés comme le module de Young ne déperieta pessence
de ces défauts.

% La ligne de la dislocation coin sur la figure 3.a est perpendiculaire au plan de la feuille.
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glissementUne dislocation coin a un vecteur de Burgpespendiculairea sa ligne. Alors
TXIXQH GLVORFDWLRQ YLV HVW XQ GpIDXW FULVWDOOLQ O

sa ligne|Figure 3p). En réalité, une dislocation esh génératle type mixte et comporte des

segments vis et des segments coin (Faure3¢). La plasticité des matériaux cristallins voit

son origine dans le mouvement des dislocations, qui sous l'effet d'une contrainte appliquée
produisent un cisaillement du réseau cristallindéplacant de proche en proche par une
guantité de glissement correspondant au vecteur de Burgers dans des plans et selon des
directions cristallographiques bien précises. De ce fait, le glissement cristallin est le
mécanisme élémentaire de la déformatidastique. Sous l'effet d'une contrainte appliquée
(externe ou interne) les dislocations se déplacent, et se générent a partir de sources internes
ERXFOHVY GH GLVORFDWLRQV RX VRXUFHV GYf2URZDQ RX
Qfisence de MEDQLVPHYV GIDQQLKLODWLRQ OHXU PXOWLSOLF
P D W p U L ExXlire afddn/ddfrcissement du fait de la forte augmentation de la densité de
dislocations, lesquelles se génent mutuellement dans leurs glissements respectifs. d@n parle
forét de dislocations qui épingle (accroche) les dislocations mobiles. Il est important de
rappeler que le glissement cristallin est un processus conservatif qui s'opere sans transfert de
matiere lorsque la dislocation se déplace dans son plan dengigs®lais il peut arriver
gu'une dislocation (ou portion de dislocation) coin se déplace par transport diffusif d'atomes.
On parlealors de « montée » de dislocation. Le déplacement de la ligne de dislocation
VIHITHFWXH DORUV SHUS tiQeB@ td-glissé@niebt HREH hplque \ld nioBilsey G
GHV HVSgFHV FKLPLTXHV FRQVWLW X\panvadditionhelRet ireSR XU V §
UHPRQWHU GfYfRe OH WHUPH © PRQWpH 2 OD OLJQH GH G
supérieur, soit pour venir pomger le demplan et faire descendre la ligne de dislocation
dans un plan de glissement inférieur. Ceci arrive surtout a haute température, lorsque les
populations de défauts ponctuels et leurs mobilités augmentent du fait de leur activation
thermique.La montée est un mécanisme qui permet a une dislocation coin épinglée par un
REVWDFOH DXWUH GLVORFDWLRQ LQFOXVLRQ SUpFLSLWp
&THVW DXVVL XQ H[HPSOH GH PpFDQLVPH TXL SH&PHW OfD
en les évacuant hors du volume du cristal, soit en amenant deux dislocations de signe opposé
(deux extra demiSODQV GYRULHQWDWLRQV RSSRVpHV 2Q SDUO
dislocations) a se recombiner en un plan complet. Ce type de mécanismaspeist

mécanisme de restauration du matériau, car il contre balance la génération de dislocations,

* Le vecteur de Burgers est obligatoirement un vecteur du réseau cristallin vu le caractére insécable des atomes
du réseau.
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IDYRULVH OHXU PRELOLWpPp HW OLPLWH DLQVL OfpFURXL'
GIpFRXOHPHQW SODVWLTXH VWDWLRQ Q BtkeUdkpliGu&s padH O YRL
OfDFWLYDWLRQ GH PpFDQLVPHV GH UHVWDXUDWLRQ 1RWEF
vis de changer de plan de glissement lors de son mouvement afin d'éviter des obstacles: on
parle alors de glissement dévié. Pour plus de Idétai lecteur pourra se référer a [Poirier,

1985]. Pour clore cette partie, rappelons qu'il existe d'autres types de défauts tels que les
défauts a deux dimensions (par exemple les empilements, ou parois de dislocations, les joints
GH JUDLQV« diRedsipnd/ (g exémple les inclusions). Comme nous le verrons par

la suite (partie 1.5), les joints de grains sont particulierement importants pour le
FRPSRUWHPHQW SODVWLTXH GX SRO\FULVWDO ,0V GpOLEF
cristallinesdifférentes et peuvent selon la configuration géomeétrique rencontrée se comporter

i) soit comme des sources, permettant la génération de dislocations dans un des grains par
transmission du cisaillement lié au glissement dans le grain voisin, ii) soit cdesrguits,
SHUPHWWDQW OfYDQQLKLODWLRQ GH GLVORFDWLRQV HQ D
REVWDFOHYV LQIUDQFKLVVDEOHY Re OHV GLVORFDWLRQV V¢

@

(b)

(©)

Figure 3. Représentationschématique de dislocations. (a)réseau parfait et réseau contenant une
dislocation coin. Le circuit MNOPQ permet de visualiser le vecteur de Burgers MQ, qui détermine la
direction de glissement et le cisaillement élémentaire qui lui est associé. (b§seau parfait et réseau

contenant une dislocation vis. (¢) réseau contenant une partie de boucle de dislocation combinant

dislocation vis et coin(sources des figures a et [Bourcier, 2017, Source figure c [Breteau et Castelneau,
2006).
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1.3. Systemes de gdsement du monocristal

La déformation plastique du NaCl opére par glissement cristallin dans des familles de plans et
VHORQ GHV IDPLOOHV GH GLUHFWLRQV GH JOLVVHPHQW FU
SODQ HW GYIXQH GLUH F 8ppeRe syGteimel @eLolidsehte itz Viamilyy be
VI\VWgPHV GH JOLVYVHK®E W I K eFlddritVes ikdic®s de Miller du plan
cristallographique concerné (le lectgoourrase référer a un ouvrage spécialisé pour les

rappels des notions de ldsGH FULVWDOORJUDSKLH TXH QRXV QYDOOF
les indices de Miller associés adamection de glissement. Il est a noter que pour les métaux,

le glissement d'une dislocation respecte une regle de proximité (ou de densité) gtomique
FIHWGONLUH TXJLO RSgUH GDQV OHV SODQV OHV SOXV
FULVWDOORJUDSKLTXHY OHV SOXV GHQVHV FDU OfpQHUJL
est alors la plus faible. Dans le cas d'un cristal ionique le glissemergudsitpermettre de

conserver la distribution périodique des charges du réseau. La regle de proximité, purement
JpRPpWULTXH HvwW LFL DVVRUWLH GTXQH UqJOH VXSSC
cisaillement élémentaire doit en effet respecter simultangées symétries des structures

cristallographiques et électroniques de liaison.

La famille des directioffsde glissement privilégiée pour le NaCl est de type <110>. Les
familles de plansde glissement sont de type {110}, {100} et {111} (voir figure A)chaque

couple plan et direction de glissement donné correspond un systéeme de glissement. Il y en a
24 en tout dans le NaCl. En effet, il y a 6 systémes de glissement dodécaédriques (6 plans de
type {110} chacun ayant une direction de type <110>), 12ays$ octaédriques (4 plans de

type {111} chacun ayant 3 directions de type <110>) et 6 systémes de glissement cubiques (3
plans de type {100} chacun ayant 2 directions de type <110>). On peut ainsi remarquer que

ces 24 systemes de glissement sont constdaé directions de glissement (voir tableau 1) et

de 13 plans de glissement (Mdiableau2). Les 24 systemes de glissement sont caractérisés

dans le tableau 3.

® Un systéme de glissemestest défini par la normale a son plan de glisseméret par sa direction de
glissementy.

® La famille des directions de glissement est notée <u v w> alors qu'une direction donnée de cette famille est
notée [u v wj.

" La famille des plans de glissement est notée {h k I} alors qu'un plan spécifique de cette famille est noté (h k I).

Page [L4



Figure 4. Systemes de glissement dans le NaCl.

Il est DXVVL LPSRUWDQW G HonQdRsV skUls Eystame® TdB FolisseynBray L
GRGpFDpGULTXHV QH SHUPHW SDV GIDFFRPPRGHU WRXWHYV
PRQRFULVWDO ORLQ VIHQ I|D2X¥ (I-(Qpaddddem/ le Datneg tahseun q P H V
GJRULHQWDWLRQ RMNéiMPERVHXU GH 6FKPLG

(1.1)

ol n® et m® désignent respectivement la normale unitaire au plan de glissement et le vecteur
unitaire dans la direction de glissement du systtmeOV QTHQJHQGUH @%WadeLQVL T)
GH GLPHQVLRQ GDQV OYHVSDFH GHV GplIRUPBPBAMRYYV GpY
(ll1-4) et (IV-3) engendrent un second sespace de dimension 1 indépendant du premier.

Mais le sousespace engendré par les systemes) ¥t (VI DSSDUWLHQW j OfHVSDF
SDU FRPELQDLVRQ OLQpDLUH GHV BWXR QU VEp BIHHQV V X\M H@M
déformations engendréggar OHV V\VWgqPHV GH JOLVVHPHQWYVY GRGpF
GLPHQVLRQ GHX[ ,0 VIDJLW HQ IDLW GHV GpIRUPDWLRQV
dont les composantes hors diagonales exprimiaas le repéere du cristal sont nulles. Ceci est

j OTRULJLQH GYLQFRPSDWLELOLWpPY GH GpIRUPDWLRQ HQW
OfDFFRPPRGDWLRQ QpFHVVLWH OYDFWLYDWLRQ GIDXWUHYV
systémes cubiques gengendrent un espace de déformation de dimension 3 (formé des
WHQVHXUVY GH FRPSRVDQWHY GLDJRQDOHY QXOOHV WHO °
dodécaédriques et cubiguest de dimension 5, et/ou des systemes octaédriques qui
engendrenta eu HXOV WRXW OYHVSDFH GHV GpIRUPDWLRQV GpY
GHV PpWDX[ &)& ODLV LO SHXW DXVVL VYDJLU GH PpFDQL)\
OfRQ pWXGLHUD SOXV SDUWLFXOLgQUHPHQW SDU OD VXLWH
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Tableaul. Les 6 directions de glissement du NaCl et leur indexation.

Numéro

Directions <110>

1

[011]

[0-11]

[101]

[-101]

[-110]

ol

[110]

Tableau?2. Les 13 plans de glissement du NacCl et leur indexation.

Numéro

Plans

(011)

(0-11)

(101)

(-101)

(-110)

(110)

(111)

(111)

(1-11)

(1-11)

(100)

(010)

001)

\

s {110}

v {111}

> {100}

IRUVTXTIXQ PRQRFULVWDO HVW VRXPLV j XQ FKDUJHPHQW (

externe appliquée, les dislocations glissent selon les systémes de glissement activables.
Chacune de celles qui débouchent aux surfaces libres de I'échantillgpottarune quantité
GH FLVDLOOHPHQW pOpPHQWDLUH

ITHITHW EFEXPXOp GYXQ

(

PDQLIHVWH SK\WWLTXHPHQW SDU OD GplIRUPDWLRQ SODVWL"
OfDSSDULWLRQ GH OLJQHV GH CesLignesl deHys¥emBPnX foMXes IDFH \

traces des plans de glissement activés par la sollicitation mécanique, qui interceptent le plan

de la surface libre. Ces traces et leur espacement peuvent étre observés au MEB en électrons

secondaires, car elles formentQH WRSRJUDSKLH HQ PDUFKHV GYHVFI

Connaissant l'orientation du cristal (par exemple ses angles d'Euler dans le référentiel du
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MEB) et I'état de contrainte, ces traces permettent l'identification des systemes de glissement
actifs comme degit par la suite (voir sectigh.

Tableau 3. Liste des 24 systemes de glissement du NaCl et le nom associé. NotakofSchmid et Boas,

1935].
Nom ’ Normale au plan | Direction de glissement
Systemes dodécaédriques
-2 (011) [0-11]
-4 (101) [(101]
VI-5 (110) [-110]
-1 (0-11) [011]
V-3 (-101) [101]
V-6 (-110) [110]
Systemes octaédriques
A2 (-111) [0-11]
A3 (-(111) [101]
A6 (-(111) [110]
B2 (111) [0-11]
B4 (111) [-101]
B5 (111) [-110]
c1 (-1-11) [011]
c3 (-1-11) [101]
c5 ((1-11) [-110]
D1 (1-11) [011]
D4 (1-11) [011]
D6 (1-11) [110]
Systémes cubiques

X1 (100) [011]
X2 (100 [0-11]
Y3 (010 [101]
Y4 (010) [-101]
Z5 (001) [-110]
Z6 (001) [110]

1.4. Activation du glissement cristallin

Au niveau du réseau cristallographique la contrainte locale applmpudeétre décomposée en
une composante normale (compressive ou extensive) au plan de glissement et en une
composante tangentielle (cisaillant&§elon la loi de Schmid et d&s, seule la seconde,

appeléeFLVVLRQ UpVROXH HVW XWnmhtQddigloCefi@ns. WdchvatMhldriQ G X J(
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systeme de glissement est possible lorsquassion UpVROXH 2 DWWHLQW XQH YL
appeléecissionrésolue critique (CRSS, ou Critical Resolved Shear Stress en anglais). Dans le
cas général, laissionrélue est donnée par I'équation 1.2.

(1.2
ou est la contrainte de Cauchy appliqgué e tenseur de Schmid introduit plus haut.

On peut ainsi remarquer que le mouvement d'une dislocation (activation d'un systeme) est
directement dépendant de la projection de la contrainte appliquée dans le systeme
correspondant. Auément dit, de la contrainte de cisaillement appliquée au plan de glissement

dans la direction de glissement. t@sionrésolue critique dépend du matériau, du systeme
considére, de la température et de la vitesse de déformation. Mais elle évolue auksi ave
déeformation. En effet, elle dépend du niveau d'écrouissage du matériau, qui peut étre deécrit
SDU XQH YDULDEOH GYpWDW LQWHUQH FRPPH OD GHQVL\
importante, plus la mobilité des dislocations sera réduite ddddéurs interaction®©n parle
GIDXWWRR XLVVDIJH TXDQG RQ FRQVLGqUH XQLTXHPHQW OH
systeme. Quand les interactions impliquent des systémes différents, dont certains sont activés
SOXV W{W TXH G9YDXW U H ViateRt QDB ® 103 Hes G&sp dagienXiitiqueD J H
DXJPHQWH SRXU SHUPHWWUH DX[ GLVORFDWLRQV PRELOH"

ces interactions.

1.4.1.Chargement uniaxial d Xr@onocristal: loi de Schmid

Dans le cas d'un chargement uniaxigguation 12 s'écrit de maniére trés simple connue

sous le nom de la loi de Schmid (yBigureb) :

(1.3)

F étant la force appliqguée et BRire de aVHFW LR Q GH @ %pdfai(d &R Q
appelé facteur de Schmid. Les angleset  décrivent respectivement l'orientation de la

direction de glissement et de la normale au planglissement par rapport a l'axe de
sollicitation uniaxiale. La valeur du facteur de Schmid est comprise entre 0 &oy5la
méme famille de systemes, le glissement est dautant plus facile pour un systéme de

glissement que son facteur de Schmid estdyran
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Figure 5. lllustration de la loi de Schmid dans le cas d'un chargement uniaxial de traction.

L'identification des systemes de glissement dans des monocristaux de sel gemme
GIRULHQWDWLRQV FRQQXHV VdRfiDénem) iVdifiérertes HpwHdeV LR Q
températures et de vitesses de déformation a été effectuée expérimentalement par [Carter et
Heard, 1970]. L'identification des systemes activés a été faite a partir de leurs facteurs de
Schmid et de la contrainte applée, mais auss posteriori en observant les lignes de
glissement sur la surface des échantillons. Pour étre sir de pouvoir activer les différentes
familles de systémes de glissemexts auteursnt considéré trois orientations du monocristal

par rappo®w j O D[H GIH[WHQVLRQ 'DQV XQ SUHPLHU WHPSV Ot
SDUDOOqOHPHQW j O D[H GIH[WHQVLRQ 'DQV FH FDV | V
dodécaédrique est activé. A température ambiante et dans le cas ou la diresvidioit@¢ion

fait 30° avec (100) et se trouve dans le plad@), seul le systeme cubique est activé. Enfin, a
température ambiante et dans le cas ou la direction de sollicitation est selon [110], les
systémes octaédriques et dodécaédriques sont sigmlean activés. Les valeurs dassiors

résolues critigues quEesauteurs ont obtenues, permettant d'activer les différents systémes de
glissementsont représentées dans le tableau 4. La synthese des facteurs de Schmid calculés
pour ces sollicitations est représentée dans le tableau 5. Les valewissites résolues

critiques (& 3% de déformation macroscopique) des systemes de glissementien ¢tz
température sont représentées sur la figure 6. On peut en déduire que l'activation des systemes
dodécaédriques est la plus favorable a température ambiante et moyennement haute (<
250°C) dors que pour des valeurs de température plus élevimspetur des vitesses de

déformations faibles, le glissement octaédrique est aussi aktigé.la température, Stokes
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([Stokes, 1966]) a montré qu'on active les systemes cubigues et ensuite les systemes

octaédriques (vo||TabIeauG :

Tableau 4. Cissiors résolues critiques associées a l'activation des différents systame glissement en
fonction de la vitesse de déformation &mpérature ambiante ([Carter et Heard, 1970]).

dodécaédrique dodécaédrique + octaédrique cubique
st 5.1 18.9 24.8
st 3.9 12.1 18.9

Tableau5. Nombre de systémes activést valeurs de facteurs de Schmid dans les systemes de glissement
potentiels pour différentes orientations du monocristal par rapport a I'axe de compression ([Carter et
Heard, 1970]).

Systéme de
compressionde | - (110)[1.10] (100)[110] (111)[1-10]
axe
compression
[001] 4 avec 0,50 6 avec 0,00 8 avec 0,41
direction faisant un angle de 305 2 avec 0,47
oS 4 ,07 2 34
avec (001) dans la direction (011 avec 0,0 1 avec 0,43 avec 0,3
[011] 4 avec 0,25 4 avec 0,35 4 avec 0,41

Figure 6. Cissiors résolues critiques a 3% de déformation pour différentes vitesses de sollicitation en
fonction de la température. Les systémes de glissement observés correspondant sont : (a) : isgste
dodécaédrique, (b) : systémectaédrique combiné ausystemedodécaédrique et (c) systéme cubique

([Carter et Heard, 1970]).
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Tableau6. Nombre de systémes activés en fonction de la température pour un monocristal de sgl. T
représente la température de fusion du sel ([Stokes, 1966]).

. Nombre de
tem I ment Températur .
Systeme de glisseme empérature systémes actifs
dodécaédrique
<0,5Th 2
cubique
>0,5Th 3
octaédrique
>0,5Th 5
Glissement plissé (wavy slig
80,4 Ty 5

et

D'autres études récemment menées au sein du LMS par [Picard et al.,, 2014] sur un

monocristal de sel synthétique (figure 7), sollicité en compression dans plusieurs directions a

température ambiante (20 °C) et a 400 °C, ont partiellement confirmé les mécanismes de

glissement et leurs conditions d'activations précédemment rappelés.

Figure 7. Echantillon de monocristal de sel synthétique ([Picard et al2014]).

Utilisant la technique de corrélation d'images numériques (CIN), les auteurs ont pu mettre en

évidence les systemes de glissement activés, la chronologie de leur activation au cours du
chargement, ainsi que la répartition spatiale de la défori@atb X VHLQ GH OfpFKDQWI

évolution au cours du temps. Dans le cas, d'un monocristal de sel orienté selon la direction

[001] et sollicité en compression parallelement a cette direction a température ambiante, les

auteurs ont pu activer deux systanaedécaédriques conjugués (facteur de Schmid égal a 0,5
, OV QTRQW SDU FRQWUH MDPDLV S)utesEWLYHU

systénes dodécaédriques, pourtant géométriquement équivalents. Par ailleurs, des résultats

voir

Tableau5s
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représentés sur la figure 8 montrent que localement les deux systémes activés ne le sont
pasavec la méme intensitéun des systemes esttresactiPDLV VR Q K&PtROgRUXH Of
&HV WUDYDX[ RQW SX PRQWUHU OfpYROXWLRQ DX FRXUV C
OfpFKHOOH GH OfYfpSURXYHWWH VXLYL RSWLTXH HW | OfF
macroscopique est hétérogéne en relation avec le type de chargetnia géométrie de
OTpFKDQWLOORQ TXL t@hed Glu @Gaid déRd Biirhatiet de© bandes de

cisaillement centrées qui débouchent aux bords libres latéraux et des zones nonedéformé

prés dedaces de chargemerfigure8a). Localement, les bandes de cisaillement présentent

une alternance de zones non déformées et de bandes de glissement cristallin [Haguietgs (
E $YHF Ofp Ra@émtRQ BEVHUYH L OYLQWHQVLILFDWLRQ
bandes de glissement correspondant aux systemes dodécagdiigua densification

réguliere de es bandes au cours du temps, ce qui tend a homogénéiser la défo[hrigtice] (

i

(@ (b)

(©)

Figure 8. Cartes de déformations équivalentes observées lors de la compression (horizontale) d'un
monocristal de sel synthétique suivant (001) a 20 °C ([Picard et al., 2014]). (a) : Bandes de cisaillement
macroscopiques sur échantillon de 2 cm de long, mouchetis pieinture, suivi optique (base de mesureb
pm). (b) : bandes de glissement discretes (systémes dodécaédriques conjugués) au sein des bandes de
FLVDLOOHPHQW PDFURVFRSLTXHVY pFKDQWLOORQ GH FP GH ORQJ ]R
suivi MEB (la base de mesure est de 3,12 um). La déformation macroscopique est d'environ 2 %. (c) :
Intensification et densification des bandes de glissement (un seul systéme) au cours de trois étapes du
FKDUJHPHQW ]JRQH GTREVHUYDWLR@pum).—P EDVH GH PHVXU

1.4.2.Viscoplasticité du monocristal

&RPPH QRXV O DYRQV YX GDQV OD VHFWLRQ SUpFpGHQWH

dépend de saissionrésolue critique, laquelle dépend de la température et de la vitesse de

Page p2



soIIicitationEigureG /IH WDX[ GfpFURXLVVDJH GpSHQG DXVVL GH O
De ce fait, la ductilité et la rhéologie du monocristal dépend de ces deux paraEreést,

[Wanten et al., 1993] ont montré en sollicitant en compression uniaxiale un monocristal
synthétique de sel, qu'une augmentation de la vitesse de sollicitation, augmente la limite
pODVWLTXH HW OH WDX[ GYpFUR X LV (@ubrehtatontp Godud/ OD G

tangent) : il s'agit d'un comportement rhéologique viscoplastiqugHiguire9a). Ces mémes

auteurs ont étudié l'effet de la température pour une vitesse de chargement donnée sur le
FRPSRUWHPHQW SODVWLTXH GX PRQRFULVWDO /H& UpVXO
DXJPHQWH OD GXFWLOLWp GX PDW pU dinkutlemwduUnp@uweL W OH

tangentFigure9p).

(@) (b)

Figure 9. Courbes de chargement macroscopique de compression uniaxiale sur un monocristal de sel
synthétique pour une température de 104 °C a plusieurs vitesses de sollicitation (a); (b) pour une vitesse
de sollicitation de 1,2.10 s* et & plusieurs températures ([Wanten et al., 1993]).

/fHIITHW GH OD WHPSpUDWXUH SHXW rWUH H[SOLTXp SDU C
glissement a l'origine du comportement plastique et des mécanismes de restauration sont
thermiquement activés Les effets de température et vitesse spposés le matériau est
GIDXWDQW SOXV GXFWLOH TXH OD WHPSpUDWXUH HVW KD X
FRPSRUWHPHQW HVW OD VLIJQDWXUH GH PpFDQLVIEHV WKH
porte aussi bien sur @ssionFULWLTXH LQLWLDOH TXH VXU OfpFURXLVV

1.5. Comportement du polycristal

Un polycristal est un agrégat mono ou polyphasé, constitué d'un ensemble de grains
monocristallins. Chaque grain posséde une orientation cristallaguaphpropre. Les
LQWHUIDFHVY GH WUDQVLWLRQ GYXQ JUDLQ j OfDXWUH VR
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OfDYLRQV PHQWL F@Q ou poiR d& v Dde WM Lthsticjtéls peuvent étre

considérés comme des défauts planaires de la structure cristalline et ont des implications tres

importantes sur le comportement viscoplastique du matériau polycristallin. La désorientation
entre grains voissse mesure par les anglésH URWDWLRQ DXWRXU GH GHX[ D]
DX SODQ GYLQWHUIDFH HW O f(Roi[Rgurd1().\Ces @iyleQdefiniBRI® | FH C
une désorientation de flexion et de torsion respectivertisrgont en général de plus de dix

degrés. Les interfaces de plus faible désorientation (low angle boundaries) sont les cas
particuliers les plus simples. Ce sont lesngpide flexion ou de torsion, (tilt ou twist
boundaries, vo[Figure10] /H MRLQW GH IOH[LRQ FRQWLHQW OfD[H G
de torsicQ HVW SHUSHQGLFXODLUH j FHW D[H &HV W\SHV GH M

de dislocations en parois. [FEgure 10p montre schématiquemenbroment une paroi de

dislocations coin crée une tiitoundary (ou joint de flexion), dont la désorientation dépend de

la norme du vecteur de Burgers et de la distance entre les dislocations empilées.
Similairement, un empilement desttications vis forme une twisibundary (ou joint de

torsion). Les joints de flexion et de torsion (aussi appelés-jemis), préfigurent la

formation de cellules (ou de seusUD L Q V $YHF OIDFFURLVVHPHQW GX Ql
donc de désorientatiptes cellules tournent progressivement par rapport au réseau initial : on

parle de recristallisation par rotation de réseau ou polygonisation. La description géomeétrique
VLPSOH GH OD VWUXFWXUH GT1XQ MRLQW GH deUdssioetQ THVW
de flexion. 'DQV OH FDV JpQpUDO TXDQG OYDQJOH GH GpVRU
distorsion des réseaux cristallographiques devient trop grande et la structure du joint de grain
VipWDEOLW VHORQ GHV FRQILIJXUDWLRQV ORFDOHV VSpFLII

Nous avons vu que la réponse locale viscoplastique du monocristal de sel est hétérogéne,
avec formation de bandes discrétes de glissement. Le comportement viscoplastique du
SRO\FULVWDO HVW DXVVL KpWpURJqQH j OYpE® HIOI®N VG XH QB
GDYDQWDJH j OYfpFKHOOH GH ODaPRkdpbridd&rdeVehagUE \WrXiJadlaSR O\ F
VROOLFLWDWLRQ PpFDQLTXH QYHVW SDV VHXOHPHQW OLpPH
contrainte macroscopique, comme dans le cas cwoanstal. Dans le cas du polycristal, la
compatibilité de déformation plastique entre grains voisins soumis au méme état de contrainte
GpSHQG IRUWHPHQW GH OHXU GHJUp GH GpVRULHQWDWLRC
le type et la densité deipts de grains (fonction de la taille des grains) conditionne fortement

OD UpSRQVH YLVFRSODVWLTXH GH OTDJUpJDW
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@) (b)

(©)

Figure 10. Représentation schématique d'un polycristal (a) et d'un joint de grain : (b) Low angle tilt
boundary, (c) Low angle twist boundary’

1.5.1.Microstructure et micro-mécanismes de déformation plastique du sel
ITKpWpURJIpQpLWp GH GplRUPDW R @raipsde TgeF gehh@eOdd été 1 X Q D
caractériseeHQ GpWDLO GDQV OH FD G([BburGef,2QLE). Bl\& poGait sSIrQ W p U LF
un matériau synthétique élabae ODERUDWRLUH HW UHSRVDLW VXU OD P
GYH[SPpULPHQWDWLRQ PpFDQLTXH PXOWLpFKHOOH VRXV P
PLFURVFRSH RSWLTXH HW GIDQDO\VH GYLPDJHV SDU FRUU
eégalement dans n@&titravail, seront décrits plus en détail ultérieurement. Nous rappelons ici

les principaux résultats obtenus sur la caractérisation des champs locaux de déformation et sur

les mécanismes de déformation observés.

La figure 11 montre la microstructure typ@d'un échantillon de sel synthétique a gros grains

JUDLQV HQWUH HW P GH GLDWMMSWObtervg@QIDMEBlEpD DX OD
électrons secondaires

La texture cristallographique typique d'un échantillon de sel synthétique est représentée sur la

Figurel2| Elle montre une texture assez isotropgadlycristal.

8 Une parie de ces figures provient[ti&p://en.wikipedia.org/wiki/Grain_bounddry
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Figure 11 Microstructure d'un polycristal de sel synthétique a gros grains observée au MEB en électrons
secondaires.

Figure 12 Texture cristallographique du sel gemme en figures dpbles obtenue aprés EBSD sur une
surface contenant une centaine de grains ([Bourcier, 2012]).

(Q SUpVHQFH G XQH FRQWUDLQWH DSSOLTXpH j OTpFKDQW
ses systemes de glissement les fdicdesen fonction de son ori¢ation cristallographique
SURSUH HW GH OD FRQWUDLQWH ORFDOH TXL SHdie GLIIpU
en fonction de leur facteur de Schmid local. De plus, les incompatibilités plastiques locales au
niveau des joints des grains voiside la microstructure (dont les orientations different),

peuvent modiLHU OfpWDW G et heu@eNacivatniel sydterRd3 Qe glissement

supplémentaires.

Afin de mettre en évidence les mécanismes microstructuraux de déformations respaesables
OD GpIRUPDWLRQ YLVFRSODVWLTXH G XQ SRO\FULVWDO
([Bourcier, 2012, [Bourcier et al., 2013]a effectué des essais mécaniques de compression
(voir courbe de chargement su@ 2)) dans la chambre d'un MEB. Les essais ont été
menés sur un polycristal de sel synthétique a gros gf@imsré13(1)) (taille des grains entre
j P j XQH YLWHVVH GH quj@EMIRﬂtlﬁdﬁec@niﬁijéGUH GF

de corrélation d'images MEB de haute résolution (4096 x 3775 pixels) acquises 'dasait |
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les auteurs ont établi des cartes de déformation & différentes étapes de cha@igmmt (

3)). lls montrent, comme résumé en introduction de la sedtibnque la déformation
SODVWLTXH G XQ SRO\FULVWDO GH VHO HVW KpWpURJQqQH
samcrov WUXFWXUH FULVWDOOLQH "H SOXV OHV DXWHXUV RC

du polycristal fait intervenideux mécanismes de déformation

i. le glissement plastique intragranulaire. Ce glissement est lié au mouvement des
dislocations dans lesquis de glissement et selon tigections de glissement décrites

auparavant (paragrap@. Il s'agit du mécanisme de plasticité cristalline silase

(CSP ou Crystal Slip Plasticity en anglais). On observe a la surface des grains, comme
pour le monocristal, des lignes de glissement discretes dont l'intensité (quantité de
cisaillement) et la densité augmentent avec la déformation macroscopique.

ii. le glissement aux joints de grains (GBS pour Grain Boundary Sliding en anglais). Ce
mécanisme de déformation apparait secondaire en termes de contribution a la
déformation plastique totale du polycristal. Mais, il est présent pour des microstructures
agrosaX SHWLWYV JUDLQV HW DXVVL ELHQ j WHPSpUDWXU|
interprétent son activation comme nécessaire pour accommoder les incompatibilités

cinématiques entre grains adjacents de forte désorientation.

Néanmoins, des questions importansas réponses subsistaieM-at-il un seuil de
Gp/IRUPDWLRQ SODVWLTXH j SPQuile Est@uaitxativeménta péstedeV 1D F W
ce mécanisme intergranulaire microscopique a la déformation macroscopique du nfatériau
Quelle est sa dépendanavec la températufe Ce sont les questions auxquelles nous avons

répondu dans ce manuscrit (voir chapitre 2).

1.5.2.Effet de la taille de grains sur les mécanismes de déformation

L'effet de la taille des grains dans le cas d'un polycristal de sel gemmeétudite par

[Stokes, 1966] en faisant une série d'essais de traction & une vitesse Us'5si® des

échantillons de différentes tailles moyennes de griiirggife 14). Les résultats montrent que

la ductilité du matériau augmente avec la taille de grain. Plus la taille de grains est faible et
SOXV OH PDWpULDX HVW UpVLVWDQW HW V{pFURXLW IRUW
des matériaux polycristallinsugts a la déformation viscoplastique par CSP (plasticité
FULVWDOOLQH SDU JOLVVHPHQW GH GLVORPaW(FPRICHYY HVW

1953]). La faible taille de grains impligue une forte densité de joints de grains et donc des
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libres pacours moyens réduits pour le glissement des dislocations, car les joints sont des
barrieres a la propagation du glissement cristallin (voir sg&t@)n

Figure 13. Microstructure MEB du matériau de sel synthétique a gros grains (1). Courbe de chargement

macroscopique de compression (la déformation est obtenue par CIN) (2). Cartes de déformation au sens

de Von Mises obtenus par CIN pour différentes valeurs de déformation macroscopique (3). La base de
mesure est de 8 um. L'axe de compression est horizontal ([Bourcier, 2012]).

Au contraire, une taille de grain faible est favoradblen écoulement viscoplastique régi par

des mécanismes intergranulaires, comme le glissement aux joints de grains (GBS). Ce type
de comportement est fréquent pour les céramiques et oxydes, avec une accommodation du
GBS par transport de matiere diffusif §pWDW VROLGH RX HQ VROXWLRQ

liquide intergranulaire ([Dimanov et al., 1998], [Dimanov et Dresen, 2Q0D&%hanov et al.,
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2007). Pour le sel gemme, trés sensible a la dissolution en phase aqueuse, le mécanisme de
dissolutiontransportprécipitation en présence de saumure aux interfaces serait trés efficace
pour les faibles tailles de grains et les faibles vitesses de déformation ([Urai et Spiers, 2007],
Voir section suivante). Les études menées par [Bourcier,] 2[B@urcier et al., @13] ont

aussi montré quéans le sel gemme synthétigles mécanismes de glissement aux joints

semblaient étre plus actifs si on réduit la taille des grains.

Figure 14. Courbe de chargement ContrainteDéformation. 1000 psi = 6,8 MPa. La valeur affichée sur les
courbes représente le diamétre moyen des graifistokes, 1966,

1.6. Fluage du sel gemme et mécanismes microphysiques

Le comportement mécanique du sel gemme a égeraent étudié a travers des essais de

fluage en laboratoire du fait des intéréts sopie RQRPLTXHY TXTLO UHSUpVHQ
VWRFNDJH VRXWHUUDLQ PDVVLI GTK\GURFDUEXUHV HVW S
1970 (notamment aux USA) dans desvernes de sel artificielles profondes (500500 m).

Le stockage geéologique durable des déchets nucléaires issus de la filiere civile est aussi
envisagé dans des mines excavées au sein de formations salines (solution retenues par les
86% HW O 1% Om,HeR rih@tidns salines peu profondes et accessibles sont issues de la
lente remontée de panaches de sel a travers les couches sédimentaires supérieurges pour de
raisons isostatiques (la densité du sel est plus faible que celle des roches sédandiedtiec

remontée est uniguement possible grace aux propriétés de fluage du sel sous faible déviateur
sur des durées géologiques. De fait, tout ouvrage réalisé dans une formation saline est amené

a se refermer lentement sur-méme (convergence), égalemhepar fluage. Aussi, La

prédiction du comportement a long terme d'une cavité saline sous l'effet de pression

lithostatique du massif et de la température nécessite une compréhension et une modélisation
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GH VRQ FRPSRUWHPHQW HQ |0 X Drdaiérial] gownsxte, Hous Xind O X D J F
température d'essai donnée, a appliquer une contrainte déviatorique constamniesater

I'évolution de la déformation dans le temps (déformation différée). Sur la figure 15 est
représentée la courbe typique de fluage dugseime([Hansen, 2014] On peut remarquer
I'existence de trois stades qui sont : le fluage primaire ou transitoire, le fluage secondaire et le
fluage tertiaire.

Figure 15. Courbe déformation-temps typique de fluage ([Hansen, 2014

'XUDQW OH IOXDJH WUDQVLWRLUH VIpWDEOLW L OD PLVH
HW LL OfTDFWLYDWLRQ GX-MPRPFBQWV P H BF\R X DX HMRAX VP D F |
exemple, se développe une densité de dislocations constantéat@m ravec le niveau de

charge. Le fluage tertiaire est le stade ultime qui survient apres une déformation
macroscopique en stade deux substantielle, ayant entrainé un-emitnmmagement
(fissuration) conséquent. Ce stade correspond a une trardtioductile-fragile et voit une
accélération du fluage qui conduit a la rupture du matériau, car il combine mécanismes
viscoplastiques et seffriagiles (coalescence de fissuration). La plupart des modeéles de fluage

se limitent au fluage transitoire et secanelal'origine du fluage macroscopique estl&
OfDFWLYDWLRQ GH PpFDQLVPHV PLFURSK\VLTXHV j OD I
suffisante (seuil). Suivant les conditions de température et la valeur de cette contrainte (et
donc de la vitesse daufige qui en résulte), ces mécanismes peuvent étre liés au glissement de
dislocations (CSP), au glissement de dislocations combiné avec un mécanisme de
restauration (montée, ou climb en anglais). En suivantdncept établi en métallurgie,

[Ashby, 1972] € [Munson et Dawson, 1984] ont établi une carte des mécanismes de

déformation en fluage du sel gemr@' %re 16) en se basant sur des travaux ayant identifié

expérimentalement les mécanismes microphysiques actifs. Le diagramme établit dans
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OfHVSDFH WHPSpUDWXWHK, RiRePaRtaRdMpdtare de fusion en degré
Kelvin) - contrainte normalisée (par le module de cisaillement) pour une vitesse donnée, les

conditions ou domine chaque mécanisme.

(@) (b)

Figure 16. Carte des mécanismes de déformation opérationnels dans le sel gemme en fonction de la
contrainte et de la température 1 étant le module de cisaillement etlla contrainte déviatorique. (a) :
SXEOLpH SDU $VKE\ E UpDFWXDOLVpH SDU >0XQVRQ HW 'DZVR(
Dislocation slip : CSP. Dislocation climb : glissement plus montée de dislocations, Fluatdjiusion : GBS
et transport diffusif de matiére aux interfaces (Coble) ou en volume (Nabarrdierring).

La région indiquée par Dislocation Slip correspond a la plasticité cristalline par glissement de
dislocations (CSP), qui est opérationnelle a fortes contraintes. Dislocéitiin(cu power

law creep pour Ashby) indique le glissement cristallin accompagné de montée de dislocations.
De fait, son activité est favorisée par la température. Ces régimes sont ceux habituellement
rencontrés dans les essais en laboratoire et sontidoesnentés. La rhéologie qui leur est
associée est fortement non linéaire : la vitesse de fluage est une puissance élevée (3 a 5) de la
contrainte différentielle. Pour le sel, la montée peut étre mise en évidence a des températures

supérieures a 100 °C. @dsen, 20144 observé les sougrains résultant de la polygonisation

Figure17), suite a la montée des dislocations sur un échantillon de sellnhtessai a été
conduit a 100 °C avec une contrainte différentielle de 15 MPK &tV Tinefdéformation

axiale de 12 %. La polygonisation, la formation de sougs et la recristallisation

dynamique est trés rapide et spectaculaire a hautes tempésa(@b0790°C, [Guillopé et
Poirrier, 1978]).
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Fluagediffusion indique les mécanismes ingnanulaires comme le glissement et la
migration de joints de grains. Ces mécanismes sont actifs aux faibles contraintes et aux hautes
températures. Dans ces corwis le glissement aux joints est accompagné par diffusion
DWRPLTXH TXL SHUPHW GH PDLQWHQLU OD FRKpVLRQ GH
depuis les interfaces ou régions de grains en compression vers les régions en extension
(Ashbyet Veral, 1978). Quand la diffusion opere aux interfaaasparle de fluage diffusif de

type Coble. Quand la diffusion opere en volume on parle de fluage de type Nidbainy.

Ces régimes sont en général beaucoup moins documentés que ceux qui impliqueittité plast
cristalline. La rhéologie quéeur est associée est de tymmavonieme: la vitesse de fluage est

une fonction linéaire de la contrainte différentielle.

La région aux tres faibles contraintes et aux températures faibles a basses est indiquée comme
iQGpWHUPLQpPH ,0 QT\ D SDV GH FRQVHQVXV TXDQW DX[ Ppl
FHVY FRQGLWLRQV TXH VIYHIIHFWXHUDLW OH VWRFNDJH J
GIH[SpPULHQFHV GTREVHUYDWLRQV GH PLFURVYWibsXFWXUH
auteurs ([Urai et Spiers, 2007]) proposent pour ce régime, en présence de saumure piégée aux
interfaces (conditions naturelles), un mécanisme-gtanulaire de type GBS avec migration
GILQWHUIDFHYV DFFR P St2adspgripi@dpiatieLCeVegnk \setaR @si de

type rewtonien. Une mesure de vitesse de fluage stationnaire extrémement lente (eriviron 10

1251) a été effectuée dans la mine de sel de Varangéville ([Bérest et al., 2004], étoile bleu sur

la|Figure 16) pour une contrainte différentielle de 0,1 MPa imposée par charge morte. La
PHVXUH GH FHWWH YLWHVVH QYfHVW SRVVLEOH TXH JUKFH
que OH FHQWLqPH GH GHJUp 'fDXWUHV PHVXUHV VRQW DFV

contrainte différentielle entre 0,1 et 0,3 MPa pour tenter de confirmer expérimentalement le

type de rhéologie ([Bérest et al, 201L2]
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Figure 17. Sousjoints résultant de la polygonisation([Hansen, 2014). Les petites ridesdonnent un aspect
de peau correspondent aux sous joints.

1.7. THFKQLTXHY GY{H[SpULPHQWDWLRQ PLFUR

Cette partie est consacrée aux techniques de caractérisations utilisees dauscrit et qui

ont déja été misHQ °XYUH GDQV OTpWXGH DQWpULHXUH GRQW OH
plus hautll s'agit des techniques de caractérisation surfacique et volumique de polycristaux.

Le principe de chacune de ces techniquea détaillé dans la suite. On donnera aussi les
parameétres d'acquisition utilisés lors de [utilisation de ces différentes techniques sur notre
matériau. Des exemples de caractérisation de la microstructure du sel étudié dans ce projet

seront présentés.

1.7.1.Microscope électronique a balayage (MEB)

Le MEB est devenu un outil incontournable pour la caractérisation de la microstructure des
polycristaux. Son fonctionnement est basé sur linteraction électadigre. Il fournit des

images de haute résolution deslaface d'un échantillon conducteur ou rendu conducpaur (

dépbt d'une fine couche métallique). Pour ce faire, le principe est de balayer la surface d'un
PFKDQWLOORQ DYHF XQ IDLVFHDX GYfpOHFWURQV FDQRQ j
aussi apelé canon FEG pour Field Emission Gun) qui a été préalablement traité et guidé
grace a des bobines électrmgnétiques (la tension accélératrice des électrons incidents peut
varier de 0,2 a 30 kV). Suite a linteraction entre les électrons incidents rettiere,
I'échantillon réémet certaines particules sous forme d'électrons et de rayonnement X.
L'analyse de ces particules émises, provenant de différentes profondeurs, par des détecteurs

appropriés donne des informations sur la topologie, la compogtiimique ainsi que
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l'orientation cristallographique des grains a la surface de I'échantiéisrparticules réémises
proviennent (voir figure 18) d'une profondeur variant de moins de 1 nm (électrons Auger) a 5
pm (rayons X) Cette profondeur varieen {6 W LRQ GX PDWpULDX HW GH OD W/

choisie. Parmi les sighaux caractéristiques émis importants dans notre étude, on distingue :
a. Les électrons secondaires (SE pour Secondary Electrons en anglais)

lls proviennent de chocs inélastiques entre les électrons incidents et les électrons des atomes
proches de la surface de I'échantillon (moins de 0,1 um). émengieest relativement faible

(de l'ordre de 50 eV). lIs peuvent donc étre déviés avec ure €hfférence de potentiel et

étre collectés en grand nombre sur un détecteur (ETD pour Everhardt Thornley dans notre
cas). On obtient des images de bonne qualité avec un bon rapport signal sur bruit. Les SE
provenant des couches superficielles sont skssitu relief de la surface étudiée et nous
renseignat donc sur la topographie de la surface de I'échantillon.

b. les électrons rétrodiffusés (BSE pour BackScattered Electrons en anglais)

Les électrons rétrodiffusés résultent d'un choc eg@lastique entrées électrons du faisceau

incident et les atomes 30V OD VXUIDFH GH O pFKDQWLOORQ MXVTXY
pum). lls ont une énergie assez élevées pouvant aller jusqu'a 30 keV qui est vocsiie des

électrons incidents. La résolution desages obtenue est moins bonne que celle des images en

SE GH OfRUGUH GX PLFURPgQWUH RX GX GL[LgPH GH PLFURPC
numeéro atomique de I'élément qui les a émis. lls nous renseignent donc sur la composition
chimique de I'échantdin étudié en produisant un contraste de phase dépendant du numéro

atomique de I'élément mis en jeu.

Figure 18 ,QWHUDFWLRQ HQWUH XQ IDLVFHDX GY{pOHFWURQV HW OD PDWL
2006).
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L'acquisition de images dans notre étude a été effectuée grace a un MEB Quanta 600 FEG
(Field Emission Gun, canon a émission par effet de champ) possédant un détecteur SE et
BSE. Il peut étre utilisé en mode normal (sous vide secondaire) ou en mode « pression
partielle » (vide de l'ordre de quelgues centaines de Pascals). Dans le cadre de nos
expériences, nous avons utilisé le MEB en mode normal, ce qui a nécessité la métallisation de
la surface ds échantillons par dépét d'une fine couche d'or par pulvérisation cateoteg
parametres d'acquisition des images MEB utilisées dans le cadre des travaux de thése de
[Bourcier, 2012] qui s'avérent étre optimaux pour la Gi¥l été reconduits. Il s'agit :

x d'une haute définition des images de 4096 x 3775 pixels qui sont ecod&édits.

X G XQH WDLOOH GH VSRW GH FRUUHVSRQGDQW j XQ
ouverture de diaphragme 5 (30 um de diametre)

x G XQH YLWHVVH GH EDOD\DJH GH V SL[HO

x d'une tension accélératrice de 15 kV.

x d'une distance de travail WBDMprking Distance) de 10 mm.

La|Figure11limontre une image MEB en mode SE d'un échantillon de sel synthétique a gros
JUDLQV j P GH GLDPgQWUH S-tesatbl Rel QvaquDddtleB R QG L
images MEB pour la cor@ WLRQ GTLPDJHV QRXV DYRQV FKRLVL GH

En effet, ce mode est sensible au contraste chimique et s'avére étre plus approprié pour la

conservation du niveau de gris des images.

1.7.2.Diffraction des électrons rétrodiffusés (EBSD)

La technige EBSD (Electron BackScattered Diffraction en anglais) est une technique
H[SPULPHQWDOH GH FDUDFWpULVDWLRQ GH OTRULHQWDWL
beaucoup développée ces derniéres années ([Randle et al, 1988], [Randle et Engler, 2000]
[Baudin, 2010]) et est devenue une technique puissante de caractérisation de la microstructure
des matériaux polycristallins. Elle donne accés a la morphologie des grains, a leur orientation
dans l'espace mais aussi aux phases présentes dans la zgseedramtechnique se base sur

les phénomenes de diffraction régis par la loi de Bragg et lindexation des bandes de
diffraction résultantegbandes de Kikuchi). En effet, le principe de 'EBSD consiste a exciter

une zone de la surface d'un échantillon parfaisceau d'électrons incidents et de récupérer

sur un détecteur le faisceau diffracté aprés I'interac@. En fait, suite & cette

exctation, certains électrons rétrodiffusés interagissent avec les plans atomiques de la maille
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cristalline qui diffractent ces derniers sous les conditions de Bragg. Chaque plan atomique
cristallin émet suite a la diffraction une paire de cones de diffra¢tdnes de Kosseloir

Figure20).

L'intersection de cette paire de cone avec un écran phosphorescent forme des bandes connues

sous le nom de bandde Kikuchi (voilFigure20). L'ensemble des paires de cone résultant

de la diffraction sur les plans atomiques forme sur I'écran phosphorescengtamdiee dit
de Kikuchi |q:igure 218). Un détecteur EBSD enregistre en temps réel le diagramme obtenu

sous forme d'image numérique (cliché). L'indexatida ce diagramme, c'eatdire

l'association a chaque bande d'un plan cristallographique se fait par analyse du cliché.
/I MTDQDO\VH GHV RULHQWDWLRQV GHVY EDQGHV SHUPHW GH |

analysé.

Figure 19. Schéma illustratif du systéme EBSD. Figure 20. Schéma illustrant le principe de diffraction et de la
formation des lignes de Kikuchi ([Baudin, 2010]).

&HWWH RULHQWDWLRQ HVW GRQQpH HQ JpQpUDO HQ DQJO
GHV GLUHFWLRQV FULVWDOORJUDSKLTXHVY SDU UDSSRUW j
PLFURVFRSH /H EDOD\DJH VXU XQH \Xite |InE ldar@dfapBiaV p U r W

d'orientationgFigure21p).
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(@) (b)

Figure 21 Diagramme de Kikuchi pour un cristal de sel (a) et la cartographie d'orientations
(b) d'un polycristal de sel synthétique contenant des particules de cuivréde quelques dizaines de
micromeétres de diameétre).

Figure 22 Représentation des trois rotations eangles d'Euler avec la convention de Bunge.

(1.4)

Les trois angles d'Euler, E E) (voir|Figure 22) décrivent l'orientation locale de chaque

grain (i.e. les directions cristallographiques du cristal) par rapport a un repere de référence
fixe. Ces trois angles définissent la matrice detianaeliant le repére cristallin (Ox'y'z") au
repére global de I'échantillon (Oxyz) (équation 1.4). La résolution spatiale de cette technique

dépend du MEB utilisé (i.e des parameétres de faisceau choisis, de sa brillance et de la taille du

° Paur l'intérét des particules de cuivre, le lecteur peut se référehapitre 3.
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VSRW G fipmeaet&wWdJRa@riau) ainsi que du matériau (dont dépend la taille de la zone
VRQGpH SDU OHV %6 ( (OOH HVW DVVRFLpH DX SDV GH EI
diffractant, qui peu€tre de l'ordre de 20 nm dans de bonnes conditibast aussimportant

de préciser que I'état de surface des échantillons doit étre bien préparé avant l'analyse EBSD.

La caractérisation de l'orientation cristalline de nos échantillons a été effectuée par le méme
MEB FEG Quanta 600 équipé d'un détecteur EBSD en mqutession partiell® pour ne

SDV DYRLU j PpWDOOLVHU OfpFKDQWLOORQ /H WUDLWHPLE
logiciel Flamenco (HKLTechnology). Lors de nos expériences, I'échantillon a été tilté de 70°

par rapport a I'horizontale afin d'augnter le rendement d'électrons diffractés collectés. Les
parameétres utilisés lors des analy&&SD sont les suivants :

X

XQH WHQVLRQ GYDFFpOpUDWLRQ GH N9

X une WD de 20 mm.

X un vide partiel avec une pression de 80 Pa

X une taille de spot 4.

X une ouverture duiaphragme 3 pour augmenter le nombre d'électrons impactant la

surface de I'échantillon et donc le rendement d'électrons diffractés.

1.7.3.Microtomographie d'absorption aux rayons X synchrotron

La microtomographie d‘absorption aux rayons X synchrqfidaruchel et al., 2000fst une
WHFKQLTXH G LPDJHULH WULGLPHQVLRQQHOOH TXL SHUPH
matériau (phase présentes, porosités, fissures...) avec une trés haute résolution (de l'ordre du

micrometre) aprés reconstructiafun certain nombre de projections (ou radiographies). A

titre d'exemple, sur I&igure 23| est représentée une coupe horizontale a travers le volume

reconstruit d'un échantillon parallélépipédique (7,33 mm de c6té) de sel synthétique contenant

des particules de cuivre en utilisant la microtomographie aux rayons X synchrotron. Cette
technique até utilisée dans le cadre de nos travaux afin de caracti&ssbétérogénéités de
Gp/IRUPDWLRQ j F°XU GH QRV pFKDQWLOORQV SRO\FULVW
volumique (CIV, [Bornert et al., 2004]). Le principe de cette technique, sa midaam |es
développements apportés et les applications dans le cadre de cette étude seront détaillés dans

le chapitre 3.
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Figure 23 & RXSH j F°XU G XQ pFKDQWLOORQ GH VHO VIQWKpWLTXH QLYH
particules de cuivre goneclaire) obtenue par microtomographie aux rayons X synchrotron (ligne 1d19 de
O (65) /D UpVROXWLRQ VSDWLDOH HVW GH P YR[HGC

1.7.4. Tomographie par contraste de diffraction (DCT)

La technique DCT (pour Diffraction Contrast Tomographie egiaas) ([Ludwig et al, 2009],

[Boller et al., 2010], [Reischig et al., 2013], [Buffiere et al., 2014]) est une technique
H[SpPULPHQWDOH GH FDUDFWpPpULVDWLRQ WULGLPHQVLRQQ
matériaux cristallins. Cette technique domesi accés a la morphologie des grains (taille et

forme) ainsi qu'a leur orientation en volume. Cette technique d'imagerie synchrotron combine

les principes de la microtomographie aux rayons X synchrotron (visualisation 3D des phases

de la microstructurgg F°XU HW GH O LPDJHWIt{Hgud2Y). & LdispdEtiF W LR Q

expérimental utilisé pour la technique DCT est identique a celui dentagraphie a la

différenceque lors de I'expérience DCT :

X un faisceau monochromatique de faible bande passante est utilisé.

X un nombre important d'images (3600 images) est acquis sur une rotation continue
jusqu'a 360° de I'échantillon.

X le détecteur couerune zone beaucoup plus grande (3 a 5 fois) que celle illuminée par
le faisceau (voi@, de sorte a enregistrer non seulement la radiogzagi
DEVRUSWLRQ PDLVY DXVVL XQ QRPEUH VXIILVDQW GYLPLC
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A partir des taches de diffraction identifi€ées sur les images un algorithme de reconstruction
algébrique permet de reconstruire la forme tridimensionnelle et l'orientationllicestde

chaque grain dans le volume analysé.

Figure 24. Schéma illustrant le dispositif expérimental de la technique DCT d'aprés [Buffiére et al., 2014].
On enregistre simultanément sur le méme détecteur l'image transs®e et legaches de diffraction. Le
GPpWHFWHXU HVW EHDXFRXS SOXV JUDQG TXH OD SURMHFWLRQ GH
OfpFKDQWLOORQ SRXU HQUHJLVWUHU OHV LPDJHV GLIIULC

Toutefois, pou que les taches de diffractiosoient identifables, les grains de la
microstructure polycristalline ne doivent pas étre trop déformés plastiquémens

parametres expérimentaux typiques utilisés dans une expérience DCT sont indiqués dans le

Tableau7

Tableau 7. Paramétres expérimentaux utilisés pour la DCT d'apres [Buffiére et al., 2014].

Parametres Limites pratiques Valeurs typiques
Taille de pixel 0,350 um 1-10 um
Taille de grain 10-5000 pm 20-200 pm
Diamétre de I'échantillon 0,0510 mm 0,31,5mm
Distance axe de reéchantillon 0,5100 mm 3-10 mm
Taille de limage 1024-4048 2048
Incrément de rotation 0,0121° 0,05%0,5°

2 8gragg COUVETt par le détecteur 2°-45° 10°-30°
Gamme d'énergies 6-100 keV 1550 keV

Parmi les parametres les plus importants dans ce tableau, il y a la taille de grain et le diametre

de I'échantillon. Sur lgFigure 25| sont représentés les résultats d'orientations cristallines
tridimensionnelles obtenues par D@Esultat transmis par W. Ludwigur un échantillon
parallélépipédique (environ 2 mm de cotéhidVvHO j JURV JUDLQV j P FF

particules de cuivre. On peut remarquer que les particules de cuivre ségréguent au niveau des

19a déformation plastique macroscopique de I'échantillon ne doit pas dépasser environ 3 %.
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joints d'amas de grains. Autrement dit, dans une cellule entourée par des particules de cuivre,

il y a plusieurgyrains (voifFigure25C).

Figure 25. Reconstruction de I'orientation cristalline 3D par la technique DCT d'un échantillonde sel
contenant des particules de cuivre. (A) : Coupe horizontale a travers le volume d'absorption reconstruit &
partir du signal transmis (microtomographie). (B) : Superposition de A avec la microstructure
polycristalline reconstruite a partir des tachesde diffractions (topographie). (C) : zoom dans B montrant
la forme et I'orientation des grains. La résoluton spatiale est de 13 pum/voxel (document transmis par W.
Ludwig).

1.75.7THFKQLTXH GYLPDJHULH | O¢YpEF Kd3&@sOirbitPLFURYV
combinés auxtec KQLTXHYV GH FRUUpODWLRQ GYLPDJH\
La technique de CIN ([Peters et Ranson, 1982], [Sutton et al., 1983], [Chu et al., 1985])
SHUPHW j SDUWLU GYLPDJHV QXPpULTXHV LPDJHV RSWLT
déplacement sur la surface d'un échantillon@tdlimécaniquement. Nous avons utilisé cette
WHFKQLTXH DILQ GYIDFFpGHU j OD GpIRUPDWLRQ ORFDOH
sollicité en compression (voir chapitre 4). Son principe repose sur la comparaison de deux
LPDJHV GH OD V Mtilldribgrises @ He G tfapsHIK Ebllicitations mécaniques différents.
,O VIDJLW GTXQH LPDJH GH UpIlpUHQFH HW GTXQH LPDJH G
présence de contraste local au sein des images. Ce contraste peut étre présent naturellement
sur la surface des échantillons ou créé artificiellement sur ce dernier comme dans notre cas
(voir chapitre 2, section 2.9 et chapitre 4). En utilisant des images MEB de trés haute
résolution, la CIN permet d'accéder a la déformation a différentes écheltesreveesolution
spatiale trés fine (pouvant aller de la dizaine de micromeétres a quelgues micrometres, voir

chapitre 4). Combinée aux essais mécaniquestun elle donne les évolutions fines des
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FKDPSV ORFDX[ DX FRXUV GTXQ HVVML PpFIERVNAHELQOW!
quantification des mécanismes locaux microstructuraux de déformation tels que le glissement

aux joints de grains évoqué dans la section 1.5.1. La méthode et les résultats de cette
quantification de discontinuité cinématique midrosturale sont présentés au chapitre 2.

/I TLGHQWLILFDWLRQ HW OD TXDQWLILFDWLRQ GH GLVFRQW
GITLPDJHV QXPpULTRA poy BXxteQeddigital image correlation en anglais) a

aussi été effectuée ([Réthortéak, 2007], [Réthoré et al., 2008], [Nguyen et al., 2011]) mais a

XQH pFKHOOH EHDXFRXS SOXV PDFURVFRSLTXH PR\HQQDQ!
volume des mesures surfaciques de déplacement a donné la CIV ([Bay et al., 1999], [Bornert

et al., 20@]). Son principe est donc identique a celui de la CIN. Dans notre cas les images
proviennent de la microtomographie aux rayons X synchrotron. Elle requiert aussi la présence

de contraste local dans les images volumiques acquises. Cette technique &gti€eaggns

QRWUH pWXGH DILQ GIDFFpGHU j OD UpSDUWLWLRQ YROX
matériau. Elle sera détaillée au chapitre 3.
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Chapitre 2

Quantification expérimentale par mesures surfaciques de la
contribution du glissement aux joints a la déformation

macroscopique

Dans le chapitre 1, il a été montyéalitativement que la déformation plastique du sel gemme
IDLW LQWHUYHQLU GHX[ PpFDQLVPHYV pOpPHQWDLUHYV GH G
SRO\FULVWDOOLQH /H SUHPLHU SOXV FODVVLTXH HVW OfF
de glssement du monocristal de sel gemme, alors que le second est lié a un glissement au
niveau des joints de grains. Ce présent chapitre propose une quantification précise de leur part
UHVSHFWLYH GDQV OD GplIRUPDWLRQ PDFUBoYhprBsSitiT&X H G X F
température ambiante et a 350 °C.
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2.1. Introduction

&RPPH QRXV OYfDYRQV YX GDQV OH FKDSLWsémble é@HINI OLV VH
PpFDQLVPH LQGLVSHQVDEOH j OD GpIRUPDWLRQ SODVWLTX
les incompatibilités géométriques entre les grains et participe ainsidactdité du sel

gemme. Toujours en se basant sur les observations qualitatives du chapitre 1, il semble que la
part du glissement aux joints dans la déformation plastique du sel gemme soit plus faible que
celle du glissement cristallin intragranulaire. 8es remarques découlent un certain nombre

de questions récapituléesdassous

x A quel moment, dans la déformation plastique du matériau, le glissement aux joints
estil activé ? Et une fois active, quelle est son évolution avec la déformation plastique
du matériau?

X Quelle est la contribution du glissement aux joints a la déformation macrosc@pique

X Quelles sont les conséquences du glissement aux joints dans le comportement

mécanique du matérig

2.2. Méthode de partition de la déformation

La méthode de partition de la déformation utilisée-aprés découle de celle introduite par

[Rupin et al., 2007] pour quantifier la contribution du glissement dans un acier biphasé (phase
ferritique et austénitique) sollicité en compression a 850 °C. Nous avons gEn@etlie

méthode a un polycristal de sel gem@aye et al., 2013] /fLGpH GH EDVH FRQ\
VpSDUHU GDQV OD IRUPXODWLRQ GX FDOFXO GH OD GplF
donnée, les termes continus de ceux discontinus. Pour expliciterdssdteconsidérons une
UpJLRQ GY da@sManueld/ nous avons un nomi@ede grains disjoints. SoitYy la

surface occupée par le graijndans Y. En absence de porosités, nous avons la relation de

réunion suivante :
(2.2)

Soit & la fraction volumique du graig dans Y, nous avons :

! Le terme"discontinuité est plus approprié et donne un caractére plus général & ce mécanisme intergranulaire,
TXL SHXW rWUH DXVVL ELHQ GX JOLVVHPHQW GH C@&§Rbuy ttUangxdéH RX GH
nous allons utiliser dans la suite le terme "glissath
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(2.2)

ou GpVLIJQH OD HEéinaKd) HOrGdoar, . On précise que les grains

coupés par le bord GH OD UpJLRQ GTLQWpUrwW QH VRQW FRPSWD
OTLOQWpULHXU GH FHWWH GHUQLqUH

Si ug est le champ de déplacement dans le giginle gradient moyen de la transformation
dans Yy, est par définition et par I'applicetRQ GTXQH UHODW LR Qom@dHpatUHHQ F
I'intégrale de contour suivanfiAllais et al., 1994) :

(2.3)

ot HVW OH WHQVHXU L GestQiterfiée dGJr&ird GelLhbirmalel SFrtante .
Il est & noter que cette relation est vraie méme pour un contour anguleux du grain.
En absence de stiontinuités cinématiques au niveau des joints de grains, le gradient moyen

de la transformation dan¥ est la somme pondérée de tous les gradients moyens de la

transformation de chaque graiy se trouvant dan¥, ce qui donne :

(2.4)

&HFL UpVXOWH GH OTDQQXODWLRQ GHV FRQWULEXWLRQV
GIDXWUH GI1XQH LQWHUIDFH HQWU HIleGé&pkfemhenD Lefawut &€ QW HU Q

méme des deuxodtésde OJLQWHUIDFH HW OD QRUPDOH RSSRVpH
FRQWULEXWLRQ GH OfLQWpWHILQH XWX G HO B OF R@NREU GTLQW

gradient moyen sur cette région. En revanche, en sgmce des discontinuités

cinématiques intergranulaires, I'équation 2.4 devient :

(2.5)
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ou est la contribution globale du glissement aux joints dans le gradient moyen de la

transformation du domain®, le champ de déplacement daist la normale sortante

associée au contour délimitant le domaingY.

Remarquons qu'en présence de discontinuités intergranulaires, représente la

contribution globale du gradient moyen intragranulaire au gradient moyei SUf fadcifav

la contribution des seuls mécanismesdééormation intracristallins. Il est a noter que ces
mécanismes peuvent emémes induire des champs de déplacement localement discontinus

(par exemple sur des plans de glissement intense, comme ceux observés expérimentalement
au sein des grains). Mais@D QH UHPHW SDV HQ FDXW¥ gadehDn@Eo\VH SU
SDU JUDLQ LQGXLW SDU FHV PpFDQLVPHYVY UHVWH GplLQL SD

Une autre maniére naturelle de calculer la contribution globale du glissement a la déformation
moyenne coriste a sommer la contribution individuelle au glissement de chaque joint de
grain se trouvant dan¥. SiW est l'union de I'ensemble des interfaces entre grains se trouvant

i OTLQW pw L HhXuv a@$i étre calculé comme suit :

(2.6)
ou est le saut du déplacement le long de l'interface des graireseta normale de
G TR ULH QW D Y\akEelhddite iteHade U H
Vu que , 'équation 2.6 peut étre reformulée comme une sommation sur tous les

JUDLQV LPSOLTXDQW FH TXH OTRQ SHXW DSSHOHd¢ OD FRQ

chaque grim g, selon :

(2.7)

avec : (2.8)

Par FRQYHQWLRQ OD QRUPDOH HVW RULHQWpPH GH O LQWpPULHXU YHUV
déplacements et 8Q FKDQJIJHPHQW QLRWLHWQI\D bW EFRQ BLa/dmaldpav | UHP S
son opposée et a échanger les deux déplacements pour un résultat final identique.
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et

ou est le champ de déplacement des points du contour dugyrdincétéopposeé a ce

dernier : il intégre les discontinuités cinématiques au niveau du joint de grain, contrairement a

Ug qui n'integre que la cinématique a l'intérieur daigo. est le gradient moyen de la

transformation asso@& . On notera le facteur 2 darf@  p T X DEMrésRI@Nt du fait
TXH ORUVTXH OfRQ VRPPH OHV FRQWULEXWLRQV GX JOLV

interfaces sont comptabilisées deux fois. Par ailleurs, les contributions a ces expressions des

surfaces VRQW QX OfLK\H QGMIRW O GHV L@WPpJUDWLRQV VXU

Ainsi, le calcul de  peut se faire en utilisant deux approches décrites par les équations 2.5

et 2.7. Dans la suite, on parlera de méthode deeinéthode 2 lorsque la contribution du
glissement a la déformation du matériau a été calculée en utilisant I'équation 2.5 et I'équation

2.7 respectivement.
Méthode 1 Versus Méthode2

Comme on peut le remarquer avec I'équation 2.5, le calcul d&ec la méthode 1 nécessite

la connaissance des champs de déplacemetniy sur le contour délimitant le domainget
sur linterface de chaque gragnrespectivement. Ces deux champs permettent de calculer

respectivemente gradient moyen de la transformation dans le domairfe ) et celui de

chaque grairg dans Y ( $ O TR E&fRtop 2.7 liee a la méthode 2 fait intervenir,

outreug(donc ), le champ de déplacement qui permet de calculer

Suite a ces définitions et expressions, se pose maintenant la question centrale du calcul de

et ./H FDOFXO GYXQ JUDGLHQW PR\HQ GH OD WUDQVII

déplacement discret peut s'effectuer selon les principes décrits dans [Allais et al., 1994]. En
effet dans le cadre de notre approche par corrélation d'images, nous connaissamg ldech
déplacement en quelques positions discrétesYd®e ce fait les intégrales de contours
intervenant dans les gradients de la transformation sont approximées en se basant sur des

hypothéses d'interpolation du déplacement entre les points du cdd&mg notre cas, nous
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avons utilisé la méme interpolation linéaire entre les différents points du contour que dans
[Allais et al., 1994]. Le champ de déplacementequis sur le contour extérieur dé ou il

peut étre supposéontiny est obtenu aisément en utilisant les algorithmes classiques de

corrélation d'images. En revanche, accéder par corrélation d'images numéigues
déplacementsly et définis aux mémes points sur les interfaces des grains, comme
limites des champs de déplacement internes et externes, nécessite le développement de
nouveaux algorithmes de corrélation d'images. Le déplacemgnhintegre que la
cinématique a l'intérieur du gragncontrairement a qui prend en compte la cinématique

du coté opposé au gragnprenant ainsi en compte les discontinuités au niveau des joints de
grains. Dans la section 2.3, nous allons détailler les nouvelles procédures de corrélation

d'images permettant d'accéder auxnaps de déplacemeny et

23. 1RXYHOOHV SURFpGXUHY GH FRUUpPODWLI

Pour accéder a et LO IDXW rWUH FDSDEOH G1XQH SDUW GH

des graing se trouvant dale domaineY HW GIDXWUH SDUW GHW#VXUHU
en chacun de ces points par corrélation d'images. La procédure développée pour y

parvenir est une extension simple des méthodes classiques de corrélation, ne négassitant

des modifications mineures de ces dernieres. La démarche se fait en quatre étapes :

a Création de I'image labélisée de la microstructure.

b- 'pSODFHPHQW GH FHUWDLQV SRLQWYV GY1XQ PDLOODJH
corrélation vers les interfasales grains afin de définir les points intervenant dans les
intégrales de contour. Dans la suite on parlera gdemeédure de repositionnement
des points sur les interfaces des grains.

c- Utilisation de nouvelles procédures de corrélation d'images avemdsgues sur

I'image de référence pour accéder aux déplacengres en chacun de ces

points repositionnés.
d- Calcul des gradients moyens selon les intégrales de contour usuelles, mais reposant sur

ces nouveaux points et ces deux uededu déplacement local en ces points.

On détaille ciapres les trois premieres étapes.
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a- Création de l'image labélisée de la microstructure

L'image labélisée de la microstructtirféqure 1¢) est construite, une seule fois pour toutes

durant l'analyse, & partir de l'image MEB de la microstrudtsigue 1|D TXL VIDYqQUH r!

suffisamment précise pour détecter ces contours. Pour ce faire, eéemptdu fait que les

grains ont des formes polygonalf&glre 1h), on définit manuellemehies contours de

chaque grain de la microstructure en zoomant sur ce dernier afin de voir avec une bonne
résolution son interface, et on discrétise cette intedacglectionnanpar un certain nombre

de cliquea la souris, les points de cette derniere. On peut alors définir le polygone constituant

le grain et lui attribuer une phase donnP‘éngre 1¢ et|Figure 2). Ainsi, plus cette

discrétisation de l'interface des grains est fine, plus la définition dedesttiere est précise et

le calcul des intégrales de contour sera précis. Cette discrétisation est d'autant plus précise que

la résolution de I'image MEB de la microstructure est bonne. On traite ainsi tous les grains
successivement, en veillant, pour le®uveaux grains, a suivre les interfaces déja
préalablement définies lors de la construction des grains voisins (moyennant éventuellement
guelques opératiecnGH WUDLWHPHQW GYLPDJH VLPSOHV $ OD ILQ
limage labellisée de laioTostructure, qui est une image 8 bits en niveau dé, gisméme
GplILQLWLRQ TXH O LPDJH GH OD PLFURVWUXFWXUH TXL \
OfDQDO\WH SDU FRUUpODWLRQ GDQV QRWUH FDV [ S

b- Procédure de repositionnement des pots sur les interfaces des grains

Cette opération de repositionnement de certains points du maillage régulier proches des
interfaces sur ces derniéres est une procédure automa@ségart d'un maillage réguliere.

GIXQ HQVHPEOH GH SRuUu Qwaye CEeHéfErErir*EjgnCMDj/\et RoQre 3g),
GplLQL DYHF OHV RXWLOV FODVVLTXHV GH FRUUpODWLRQ

d'intérét (domaineY). Ensuite en se basant sur I'image labellisée de la microstructure, on

repositionne les poiatdu maillage les plus proches de l'interface d'un grain sur cette méme

interface|Figureld etFigure3p). Cette procédure se fait en deux temps :

3 Cette procédure manuelle pourrait étre difficilement automatisée dans la mesure ou le contraste local des billes
GTRU HVW LGHQWLTXHeggrith® XL GHY LQWHUIDFHYV

* Le nombre maximum de grains sur la surface analysée neajmestiépasser 256 grains dans notre tirse
généralisation serait toutefois aisée dans son principe, mais fastidieuse en pratique. Les cas traités par la suite
impliquaient quelges dizaines de grains au plus

® On parle de procédure automatigueautomatiségquand I'utilisateur n'a pasintervenir manuellement durant
I'opération
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@) (b)

(c) (d)

Figure 1. Image MEB de la microstructure de sel pur synthétique a gros grains (a). Maillage régulier
initial sur la microstructure définissant une zone d'intérét (b). Image labélisée de la microstructure (c)
utilisée pour construire un maillage avec certains pointébleus) repositionnés sur l'interface des grains (d).

¥, Soith, 'image numeérique associée a I'image labélisée de la microstructure. Les points du
maillage régulier sont numeérotés selon une organisation en lignes et colonnes, les lignes
étant parcouruesdeaunes apres les autres. Pour simplifier, les coordonnées des pdints son
VXSSRVpHVY HQWLqUHV 'DQV OH FDV FRQWUDLUH RQ SR

au plus proche. Soaitun point du maillage réguligFigure4gq) eth(i) son niveau de gris.

On commence d'abord par parcourir les points du maillage régulier ligne aprés ligne, et
pour chaque pointdonné, on cherche le poirtl a c6té deceluici se trouvant sur la

méme ligne (les pointisen fin de ligne ne sont pas considérés). Si ce dernier a une phase
différente dd, autrement dih(i) différent deh(i+l) FHOD LQGLTXH TX{XQH LQ)
entre les points i et i+1. On détermineralta phase du pixdd, h(k), milieu du segment

[i , i+1]. («k>» est ici une notation générique pour désigner le pixel milieu, et ne réfere

SDV j XQ LQGLFH GH SRLQW GX PDLOODJH-entiete, & EDEVFLYV
est arrondie par défapour définir le pixel (entierk. Sih(k) est égal (i), on en déduit

gue le pointi+1 était plus proche de linterface que le pairDans le cas contraire, c'est

le pointi qui est le plus proche de linterface (ceci méme pour le pashelogique» ou

h(k) serait aussi différent de(i+1). Il faut alors repositionner le point le plus proche de
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linterface sur cette derniére. Pour ceci, il faut trouver la poSitifinissant cette

interface sur le segmefit, i+1] . En pratique, la détection dénterface se fait en ayant

recours a un algorithme de dichotomie. Cet algorithme consiste a rechercher la phase du

point j, milieu du segmenk , i+1] (si par exemple lors de l'analyse précédente, on en a

déduit que+1 est le point le plus proche de fénface), que I'on compare ensuite comme

précédemment avdyk). Si h(j) est égale &a(k), I'analyse de dichotomie est effectuée de

nouveau sur le segmefjt, i+1] ; dans le cas contraire, sur le segmigni j]. Cette

analyse est répétée jusqu'a ce querneuveaw milieu du segment considéré se réduise

au pixel de gauche, ce qui signifie que le segment est de longueur 1 pixel. Ce dernier

SRLQW HVW DORUV OH SL[HO GH i®ldeQ WodditibDrie iffigurE U OH T X

E VHORQ OH FDV $ QRWHU TXH FHWWH SURFpGXUH FRQ

aretenr coomH SL[HO GfLQWHUIDFH OH GHUQLHU SL[HO GTXQ

le point précédent. Un autre choix aurait pu éeg@urendre la position derentiere entre

les pixels de phase différente ou encore le pixel entier suivant. Ces choix arbitraires sont

sans grande conséquence sur la suite dans la mesure ou la définition des images est trés

ILQH HW TXH OD BROHAVORBABVAH SDINGWEQXH j PLHX[ TXTXC
% Comme on peut le remarquer sur la figure 4b, la premiere étape de cette procédure ne

permet de repositionner les points sur une interface que lorsque l'angle entre cette

derniere et la droite définie parslgointsi et i+1 se trouvant sur une méme ligne du

maillage, est suffisamment grdndPour pallier ceci, on applique une seconde fois la

procédure de repositionnement des points les interfaces décrites dans la premiére

partie du paragraphe® bmais cée fois en parcourant les points du maillagdonne

apres colonngHigure4g).

® L'interface qui sépare deux grains est un ensemble de "rsatelsealier" constitugspar les arétes des pixels
se trouvant a la frontiére de ces grains.

" Le pire des cas serait que l'interface soit confondue & la (rpitel).
8 Détection de l'interface en passant d'un piointin autre poinit-1 de phase différente se trouvant sur la méme

colonne etl'utilisation d'un algorithme de dichotomie pour repositionnement du [@ipius prochesur cette
interface.
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Figure 2. Polygone (indiquépar la fleche sur I'image) crééa la main permettant de définir le contour d'un
grain.

@)

(b)

Figure 3. Zoom sur un point triple (intersection de trois grains), du maillage de la figure 1b (a) et du
maillage de la figure 1d(b). Les points bleus sur (b) sont les points repositionnés sur les interfaces des
grains.
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c- Procédure de corrélation d'images utilisant des masques

Comme nous l'avons vu, le calcul de la contribution du glissement a la déformation

macroscopique du matériamécessite la connaissance des champs de déplacgpetnt

permettant de calculer les intégrales de contours intervenant daret . Aprés la

procédure de repositionnement des points sur les interfaces des grains décrite précédemment,
il faut maintenant calculer par corrélation d'images en chacun de ces points se trouvant sur les
interfaces de grains les deux déplacements associédfeEnen chaque point de corrélation

se trouvant sur un joint d'un gra@ on peut en présence de discontinuités cinématiques

associer deux valeurs de déplacemgret

Pour ce faire, nous modifions les algorithmes de corrélationages en prenant en compte un
masque, défini sur l'image de référence, et qui spécifie la zone dans laquelle la cinématique
est recherchée. Ceci consiste a prendre en compte dans le calcul du coefficient de corrélation
d'un pointi se trouvant sur fiterface d'un graig, deux masques qui permettent de limiter
'extension du domaine de corrélation delans le graing et a l'extérieur du graimg
respectivement. Le coefficient de corrélation en présence de masque est défini avec les

notationsdu chapires 3 comme suit :

(2.9)

ou représente le complémentaire du masque,-a'dse une région de limage sur

laguelle la corrélation d'imagesera faite. A noter que pour une raison de simplification
GIpFULWXUH RQ XWLOLVH LFauOidindiedthries EmMppefiqueeoh &#FRUUp O
SOXW{W XWLOLVp OH FRHIILFLHQW GH FRUUpODWLRQ FHQ\
régression linéaire, insensible aux variations globales de contraste et de br{Nace

chapitre 3, équation 3.21 pour la définition de ce coefficient de corrélation)

Ainsi, pour un point de l'interfaceuy est estimé en utilisant un masque externeiféda) au

graing, ce qui permet de ne prendre en compte dans le calcul du coefficient de corrélation que

la distribution des niveaux de gris a l'intérieur du grain et ainsi ne pas prendre en compte dans

la cinématique recherchée les discontinuités aintgqfigure 5¢). A contrario, un masque

interne au graing (figure 5b) permettra de limiter la cinématique recherchée a la
WUDQVIRUPDWLRQ j OTH[WpULHXU GX JUDLQ FH TXL QRXV
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(figure 5d). Le masque aussi bien interne qu'externe a un graircrésgta partir de

I'image de la microstructure, en se basant sur limage labélisée de cette derniére qui permet de
définir les frontiéres entre les différents grains de la microstructure. Par exempldéfiour

le masque externe au grajrde la figure 5a, on attribue a I'ensemble des pixels a I'extérieur
deg sur limage (de référence) MEB de la microstructure, un niveau dg.gtisDans notre
casOmaska €té pris égale a 0. Le code de corrélation a été modifié de sorte a ne pas intégrer
dans le calcul du coefficient de corrélation et de ses dérivées éventuellement requises les

pixels présentant ce niveau de gris. La fonction de formest par ailleurs choisie selon les

modalités usuelle§Doumalin, 2000]) OH FRGH XWLOLVp SHUPHW GIfRSWHU
ORFDOH GYRUGUH WUDQVODWLRQ RX WUDQVIRUPDW
SDUDPqQWUHV G 1R U Groation h@rtdge@dd neAsbinD Qa¥ Idptimisésawss du

coefficient de corrélation mais calculés a priori a partir de la transformation connue des points
GIXQ FHUWDLQ YRLVLQDJH RX DVVRFLp DX JUDGLHQW PR\]
surtoutelard LRQ GILQWpUrW /TLQIOXHQdrépr&&H FH FKRL[ VHUD G

Page p5



@)

(b) (©

Figure 4. Représentation schématique de la procédure de repositionnement des points sur les joints de
grains en partantdun PDLOODJH UpJXOLHU D SDUFRXUX GTDERUG OLJQH DSU
colonne (c). Les points verts dans (b) et (c) ont été repositionnés automatiquement sur les interfaces.

(a) (b)
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(©) (d)

Figure 5. Masqueexterne (a) et interne (b) associés a un grain utilisé dans l'algorithme de corrélation
avec masque ainsi que les maillages utilisés correspondants. Les champs de déformation (c) et (d) sont
obtenus en associant les points internes au grain (dont la cinétigpie est obtenue avec les algorithmes
classiques) et les points aux contours associés aux masques (a) et (b) respectivertentrte de couleur,
LFL DUELWUDLUH PHW HQ pYLGHQFH OfHIIHW GHV GLVFF

2.4. Estimation des erreurs liées a la méthode

Comme @crit précédemment, la méthode de quantification des discontinuités cinématiques
utilise des mesures de champs de déplacement obtenues avec des algorithmes de corrélation
d'images. Or, ces mesures méme sont entachées d'¢jBeurert et al., 2009], [Stdn et al.,

2009] ou [Bornert et al.,, 2013] qui peuvent avoir plusieurs sources : le bruit initial des
images, l'interpolation des niveaux de gris lors de la phase d'optimisation subpixel du champ

de déplacement ou l'inadéquation de la fonction de formea la transformation que l'on

cherche (voir chapitré).
a- Erreur liée au bruit et au contraste des images

L'incertituderelativea la quantification de la contribution des discontinuités cinématiques a la
déformation macroscopiquest directement liée a I'erreur sur la détermination par corrélation
d'images des positions des points se trouvant sur les interfaces des grains (équations 2.5 et
2.7). Cette derniere dépend du bruit et du contraste local des images. En supposant que cette
VRXUFH GfHUUHXU HVW DOpDWRLUH LQGpPSHQGDQWH HQWL
(en cohérence aeceOH IDLW TXH OH PDUTXDJH ORFDO HW OH EUX

uniformes), on peut estimer l'incertitude associée au calcul de la contribution du glissement en

fonction de celle associée au calcul des gradients moyenst comme suit :

(2.10)
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ou et représentent respectivemelats écarts types des composantes

ij des tenseurs et

et dépendent tous les deux de lerreur sur la détermination des

positions des points de linterface lors de la corrélation d'images avec masque. Or cette
derniére est statistiquement la méme en corrélation giisnavec masque a l'intérieur ou a
I'extérieur du gragp VR XV OTK\SRWKgVH UDLVRQQDEOH TXH OH P
OHV PrPHVY FDUDFWpPpULVWLTXHVY GH SDUW HW GY{DXWUH G¥Y.

que est égl a . De ce fait I'equation 2.10 devient :

(2.11)

En supposant que l'erreur sur la détermination par corrélation d'images des positions des

points de l'interface des grains est égale a 1 pixel ent§parton peut calculer les variances

des composantes du tenseur puis celles de ] SDUWLUVWA\IS H G+ DYWUUH XU

mesure de déplacement, en utilisant les relations données par [Allais et al., 1994] et intégrées
au logicel de corrélation utilisé. el tableaul fournit un exemple typique de résultat,

correspondant au cas du polycristal de sel testé a température ambiante discuté plus tard.

Tableau 1. Incertitudes associées aux composantes de la contribution du glissement a la déformation
macroscopique (résultat typigue, pouune incertitude de déplacement de 1 pixel)

1 7)-1) 1 ) 1 ) 1 7)-1)
7,171.1C 7,527.10¢ 7,171.10 7,527.10

L'incertitude sur la mesure de la contribution du glissement liée au positionnement des points
par corrélation d'images estfiérieure & 10. Cette estimation est pessimiste dans la mesure
ou l'erreur de positionnement des points de l'interface par corrélation est inférieure a 1 pixel.

En fait, dans la pratique cette erreur est 10 fois plus petite (voir chapaaécdl deserreurs

systématiques et aléatoires), ce qui conduit a des incertitudes sudie l'ordre de quelques

10°. Ainsi la précision sur la quantification dessabntinuités cinématiques peeétre
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excellente, a condition que la corréatid'image des points de l'interface soit bonne. Cette
YDOHXU UpGXLWH GYfLQFHUWLWXGH ELHQ LQIpULHXUH | I
intragranulaire associée a une base de mesure de quelques micrometres, résulte du fait que
OYRQ FRQVL g kmbyehQesldzlmoyennesde déformation par grain. La base de

mesure individuelle pour chaque grain est relativement grande (grains de plusieurs centaines
GH PLFURPQWUHYV FH TXL UpGXLW OfLQFHUWLWXGH VXU O
VWDWLVWLTXH VXU XQ JUDQG QRPEUH GH JUDLQV UpGXL\
LQGXLWH SDU OH EUXLW GYLPDJH QH VHUD DLQVL SDV OH
prend des fenétres de corrélation trés petites, comme mo-apé.i

b- Erreur de fonction de forme

L'erreur de fonction de forme est due a linadéquation entre la fonction de forme et la
transformation réelle cherché®ans le cas de notre procédure de corrélation d'images
utilisant des masques, il est important d'apprexiau mieux la transformation d'un point se
trouvant sur linterface d'un grain. En effet, rappelons qu'en présence de discontinuités

cinématiques aux joints, en un point O de linterface d'un gréfigure 6) seront associées

deux valeurs de déplacementintragranulaireyy) et extragranulaire (), correspondant

aux points D et A de la figure 7. Sditla fenétre de corrélation autour de O, seule la partie de

D se trouvant dans le gram intervient dans I'estimation day alors que seule la partie

complémentaire contribue a l'estimation de . Si la transformation locale au sein de ces

sousfenétres de corrélation est mal décrite par la transformation approchée durant

OTRSWLPLVDWLRQ @ndiatios Belcbtfe glgvriete V'eSirhatitriuget est

biaisée. Ce biais est d'autant plus élevé que la transformation approximée est basée sur
gradient de transformation local éloigné du véritable gradient au sein defeséuess. Le

pire des cas consisterait donc a supposer que la transformation permettant de passer de O a D
(ou A) est une translation pure. Dans ce cas, les positions finales estimées sont B et C au lieu

de A et D (voir figure 7). Les points B et C sont obteeasappliquant au point O la

« translation moyenne des soussHQrwWUHY GH FRUUpODWarge@entrés dd. HVW F
lasousl HQr wWUH SRQGpUp SDU OfLQWHQVLWpPp GX FRQWUDVWH
vertes sur la figure). Plus généralehQ W FHWWH HUUHXU VHUD SURSRUW
JUDGLHQW PR\HQ VXSSRYV denétre e Edtidl@ionHutBsE dand , etieX V

gradient moyen
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Figure 6. Schéma représentant un poin{O) a corréler sur l'interface d'un grain, dans la configuration de
référence.

Figure 7. lllustration de l'erreur de fonction de forme durant la corrélation d'images utilisant des
masques. C et B sont les positions obtenues aprés corrélation d'images du point O (figure 6) sans
transformation locale. A et D correspondent aux bonnes positions ag une fonction de forme adéquate.

Ainsi, si est le gradient de la transformation locale permettant de faire passer un vecteur
matériel qui relie le point O de l'interface et lebarycentre» du contraste lo¢a son

voisinage (voir figure 6), de la configuration de référence vers la configuration déformée,

alors l'erreur de fonction de forme sur le déplacement local si la transformation supposée

durant la corrélation d'images pour l'estimatioruglest , est donnée par :

(2.12)
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Or daprés l'équation 2.5, on peut écrire que lerreur de fonction de forme dans la

guantification des discontinuités cinématiques est donnée par :

(2.13)

ou est l'erreur de fonction de forme dans le calcul du gradient macroscopique de la
région d'intérét et celle du calcul du gradient moyen d'un grginCes deux dernieres

guantités sont données regpazment par les formules suivantes :

(2.14)

(2.15)

ou e est l'erreur de fonction de forme associée a l'estimation des positions des points du
contour ~ Ydu domaineY par corrélation d'imagés /fH UUGIKHIW WLPDWLRQ GX GpS
des points du coair deOD UpJLR Q Gétile @Wonhbbl&ménHsxipgosée beaucoup plus

faible que celle des points sur les interfaces. En effet, ces déplacements sont obtenus avec des
fenétres de corrélation entieres centrées sur les points de mesure, avec une distiebution
contraste uniforme dans ces fenétres. Learycentre> de ce contraste peut ainsi étre

raisonnablement supposé proche du centre de la fenétre et le vecteurGH OfpTXDWLR
VHUD SHWLW VL ELHQ TtiHe €efatetiteHaheGiH ERIIQE W LR Q G

mal 'H SOXV GDQV OfpTXDpaL R (beaucoup Qs geand ¢ LR Q
UpGXLW HQFRU lrreuf. H'égbiatibn@ H3 BHEdW dbnc essentiellement a :

(2.16)

Compte tenu de I'équation 2.12, I'équation 2.16 devient :

(2.17)

° La corrélation d'images utilisée ici se fait sans recours & des masques.
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Pour évaluer cette expression, nous allons supposer queet QH VIpORLIJQHQW SEC

de leurs valeurs moyennése qui est exact pour  si on adopte pour ce dernier la valeur

moyenne par grain ou la valeur macroscopiqgue) et les remplacer par leur valeurs moyennes.
Par ailleurs, on peut estimer que F v &\que le darycentre> du ontraste

local (billes GTRU YR L Wes$lsdvdenBtres est proche de leur centre , ce qui permet
d'écrire :

(2.18)

En supposant que notre polycristal de sel gensheanstitué de grains équiaxes (i.e. texture
morphologique isotrop8), on peut écrire que :

(2.19)
ou /y est une constante a déterminer & tenseur identité.
En appliquant la trace sur chaque membre de I'équation 2.19, on peut écrire :

(2.20)
Le FKLIIUH VXU OTpTXDWLRQ UHSUpVHQWH OD WUDFH G
Dans un cas purement 2D, la trace serait égale/artater que cette expression peut étre
XWLOLVpH GDQV SRXU OHV JUDLQeéntmwleslycaids/en 1R XV (

SpULSKpULH GH OD UpJLRQ GITLQWpUrwW DYHF XQH SHWLW
SXLVTXTRQ DMRXWH GHV FRQWULEXWLRQV GfHUUHXU TXL
2.18, 2.19 et 2.20, nous obtenons in fine IMi¥ WLPDWLRQ GH OfRUGUH GH JUD
OfHUUHXU GH IRQFWLRQ GH IRUPH

(2.21)

10 Cette hypothese est plausible dans la mesure ou le matériau a été compacté a chaud jusqu'a stabilité
thermodynamique et refroidi lentement (voir chapitre 3). De plus, le niveau de déformation plastique atteint ne
permet pas de modifier la forme des grains.
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De l'équation 2.21, on peut en déduire que l'erreur de fonctidoriohe dans le calcul de la

contribution du glissement & la déformation macroscopique dépend linéairement de trois

paramétres que sont :

&

L'écart entre les transformations réelle et supposée au voisinage de la

frontiere des grains. Hoit étre le plus petit possible afin de s'assurer que la fonction

de forme est adéquate avec la déformation locale hétérogéne du matériau et ainsi
UpGXLUH OfHUUHXU VXU OD PHVXUH GH OD FRQWULEXW
La taille de la fenétre de corrélatidrutilisée lors de la procédure de corrélation avec

masque. En effet, plud est grand plus l'erreur est elevée. Cette temitze est

usuelle pour ce qui concerne une erreur de fonction de faroeBornert et al 2009).

3RXU OD UpGXLUH LO IDXW UpGXLUH OD WDLOOH G
OfDSSUR[LPDWLRQ ORFDOH GH OD WUDQVIRUPDWLRQ ¢
QRWUH FDV FHWWH DQDO\VH GfYH UibhHd¢Uordk g UH T X|
essentiellement proportionnelle a la taille de la fenétre de corrélation. Mais par contre,

si d est petit, comme vu au paragraphe précédent, la précision du calcul dera

gouvernée par le niveau de bruit élevé idemges (voir équation 2.11). Un compromis
est alors a trouver pour la bonne valeur dea considérer. Il sera évalué

expérimentalement plus loin.
Le dernier terme H[SULPH TXH OTHUUHXU HVW GIDXWDQW

sp&ifique est grande. Il sera plus facile de mesurer un glissement intense sur une

SHWLWH ORQJXHXU GH MRLQWY GH JUDLQV TXTXQ SH\
GILQWHUIDFH (Q GY{DXWUHV WHUPHYV OYDSSOLFDWLRC
poycULVWDO j JURV JUDLQV j PDUTXDJH HW JUDQGLVVH

noter que le produit HVW OD IUDFW LR Q GYFRRPMXRLH G, LEAVX I U@

REWHQX SDU pSDLVVLVVHPHQW GHV MRLQWuUrGITXQH
VIDSSDUHQWH DORUV DX SURGXLW GH OD IUDFWLRQ YR

déformation moyenne.
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Cas particulier : quantification de discontinuités cinématiques lors d'une
corrélation sans transformation locale sur un échantillon quin‘est pas déformé
plastiqguement

Dans le cas dune approche par corrélation d'images sans transformation locale

(transformation supposée est une translation de corps rigide), nous avons. Si de plus

le matériau n'est pas déformé plastiguement, mais subit une transformation globale

essentiellement de corps rigide (déformation élastique trés petite), la transformation locale
réelle est une rotation uniforme .DansFH FDV OYDQDO\VH SUpFpGHQW

DSSUR[LPDWLRQV VRQW DORUYV H[DFWHYV FRQGXLW DORUYV

de forme sur la contribution du glissement

(2.22)

&H UpVXOWDW PRQWUH O LQWpUrwW GH SUHQGUH HQ FRPSW
GDQV OD IRUPXODWLRQ GH OYDOJRULWKPH GH FRUUpPpODW

glissement.

2.5. Acquisition des images et essai de compressionsitu

Dans ce chapitre nous analysons les résultats d'essais de compression a froid (a température
ambiante) mais aussi & chatig 350 °C) dans la chambre d'un MEB FEG Quanta 600, sur

des échantillons parallélépipédiques (de dimension environ 6x6x12) men sel pur
synthétique de laboratoire a gros grains (taille des grains variant de 200 a 500 um). Les
échantillons ont été déformés jusqu'a plusieurs pourcents de déformation plastique
macroscopique (environ % a froid et 6% a chaud). Ces expériences ont été menées par M.
Bourcier lors de son travail de the§Bourcier 2012) 1R XV HQ DYRQV UHSULV Of
JUDQGHYV pWDSHV GH OfH[SpPULHQFH VRQW UDSSHOpPHV LFL

Pour chaque étape defdémation, une image de haute définition 4096 x 3775 pixels est
acquise avec différentes valeurs de grandissement afin d'avoir une vue multiéchelle de la

répartition surfacique de la déformation. Le grandissement considéré ici correspond a un

1 On rappee que la température de fusi¢fif) du sel est d4074°K @01°CQ). La température considérée ici
(350°C) est supérieureT (en °K)/2= 264°C.
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champ de vu€ qui fait 1,8 x 1,5 mrhde la surface de I'échantillon (a froid) et de 0,4 x 0,4
mnt (& chaud). Le choix de ce grandissement est justifié par le fait qu'on aimerait avoir
plusieurs grains dans notre champ de vue (afin que notre mesure soit représeatétive d
microstructure) mais aussi avoir un marquage suffisamment résolu pour faire de la mesure
locale a cette échelle. Dans ce champ de vue, nous avons approximativement une vingtaine de
grains dans la microstructure considérée a froseptgrains dansalle considérée a chaud.

Le grandissement considéré correspond a une taille de pixel sur les images d'environ 0,4 um a
froid et de 0,1 um a chaud. A froid, sur les images MEB acquises, a I'échelle locale du
marguage, nous avons environ deux pixels sulidmétre d'un marqueur de type bille d'or,
déposé par pulvérisation et évaporation puis traitement thermique de démouillage. Cette
valeur est relativement faible et fait que le marquage est un peu sous échantillonné a ce
grandissement. Il est ainsi importatavoir une idée sur les erreurs et incertitudes associees a

la mesure de la contribution du glissement a la déformation macroscopique du matériau, ces

différents aspects seront étudiés dans la section suivante.

26. $SSOLFDWLRQ ORUV GfX@ téhpétddlreGH FRP S

ambiante

2.6.1.Courbe macroscopique

Sur la figure 8 est présentée la courbe de chargement macroscopique cedéfambation

de l'échantillon déformé a froidLa contrainte correspond a la forappliguée sur

O 1 p F K Dd)/isEe @D Rs€ctian initiale (sans chargement mécanique) de ce derkieia

déformation correspond a la composante axiale du tenseur moyen de déformation de Green
Lagrange(voir chapitre 3, section 3.5.3 pour la définition du tenseur de Gragrange)sur

la région d'inérét. 1l s'agit d'un chargement macroscopique uniaxial de compression.
Rappelons qu'une déformation négative est considérée comme étant de la compression. Neuf
étapes de chargements macroscopigues ont été considérées. Comme on peut le remarquer sur
la figure 8, les deux premiéres étapes de chargement correspondent a des déformations
DSSDUHQWHYVY GY{H[WHQVLRQ &HWWH FRQVWDWDWLRQ V>
phénomenes de variations de grandissementant le début du chargement, la contrainte
augmeate brutalement et conduit a des mouvements-®&DQ GH OD PDFKLQH GYH\

12 A chaud, le champ de vue est limité par lerfenrobant I'échantillon dansofeel est percé un trou,téavers
lequel le faisceau d'électron pass&lW TXL OLPLWH DLQVL OD VXUIDFH TXYRQ SHXW RE

Page b5



de I'échantillon qui changent la distance de travail et par conséquent induisent une légere
variation de grandisseme(fDoumalin, 20000 GH OfRUGUH &dhnInstke@asX HV
&HFL HVW FRQILUPp SDU OYDQDO\VH G:HN tobtuddiRildjdsdal p W D ¢
(les trois premiéres étapes de chargement), I'échantillon n'est pas encore déformé
mécaniguement mais nous avons des rotations de corps rigides dederdyl degré (voir

les composantes du gradient de la transformation sur la figure 9). Cette erreur extrinseque a la
technique de corrélation d'images est qualifiée d'erreur géométrigue. Des procédures de
correction auraient pu étre utiliségsviang et al 2014) et auraient pu permettre de réduire

cette erreura quelques 1@ (OOHV QYRQW SDV pWp PLVHV HQ °XYUH
déformations attendues lors de la phase de déformation plastigue du sel gemme sont
notablement plus importantes que cesadtf. On pourra noter que ces variations de
JUDQGLVVHPHQW VRQW VDQV FRQVpPTXHQFH VXU OfpYDOX
FRQGLWLRQ GIXWLOLVHU XQH FLQpPDWLTXH GYRUGUH LQ
GH OD UpJLRQ GILQWpUrw

LadéforPDWLRQ SODVWLTXH FRPPHQFH HQWUH O pWDSH HW (
20 MPa. On observe en effet a partir de ce moment des bandes de localisation a l'intérieur des
grains ainsi qu'une forte localisation de la déformation au niveau d@s jdé grains.

L'intensité de ces localisations intragranulaires et intergranulaires augmente avec la

déformation et est la signature de la plasticité a I'échelle de la microstructure polycristalline.

Figure 8. Courbe de chargement macroscopique contraintééformation axiale de région d'intérét Y.
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Figure 9. Composantes du gradient de la transformation macroscopique dans la région d'intéréf.

2.6.2.Analyse des erreursde mesures de glissement

Sur la figure 10, nous reportons les composantes de la contribution du glissement aux joints
DX JUDGLHQW PDFURVFRSLTXH FDOFXOpHV DYHF RX VDC

les difféerentes étapes deartgement mécanique. est calculé avec la méthode 2 décrite dans

la section 2.2. La transformation locale pour un poide linterface d'un graig est prise
comme étant le gradient moyen (sans interfdak) méme grain lors de I'estimation wgpar

corrélation d'images avec masques (figure 5a). Elle est prise égale au gradient moyen du grain
se trouvant dwcotéopposé &g lors de l'estimation de . La corrélation d'images a été
effectuée sur une région d'intérét qui fait environ 1,4 x 1,4 giams l'image MEB de 4096 x

3775 pixels. Un maillage régulier de 100 x 100 points a été considéré pour initier la procédure

décrite en section 2*3(figure 1b) dans la méme région d'intérét corahisa un pas de

maillage de 33 x 31 pixels. La taille de la fenétre de corrélation est de 35 x 35 pixels. De la
figure 10, on peut remarquer que les composantes deVRQW VXUHVWLPpHYV VL Of
pas en compte le gradient ddDIQVIRUPDW LR Q OR pd Cor@latinon@§ye) D O\V

alors des valeurs de qui sont 2 a 5 fois plus élevées que si on prend en compte cette

WUDQVIRUPDWLRQ ORFDOH jamfBrteGuetile chaierMdhiOnécabiqueH

13 Un gradient moyen "sans interface" d'un grain se calcule par intégrale de contour en utilisant les points de
corrélation strictement a l'intérieur du graim gont les plus proches de l'interface de ce dernier (figurel?2).

1411 s'agit du maillage initial avant la procédure de repositionnement des points sur l'interface des grains
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Pour les 3 premieres étapes de chargement, en absence de transformation locale, on trouve des
valeurs hors diagonales de non nulles (voir figure 10 b et c) bien gigchantillon ne soit
pasencore déformé plastiqguement (voir figure 9). Ces valeurs correspondent a des erreurs de

fonction de formes comme décrit en fie section 2.4. En utilisant I'équation 2.22, on peut

estimer ce biais en supposant que est de l'orde de 7%. Cette valeur est estimém

faisant le rapport entre le nombre de points (bleus) se trouvant sur l'interface des grains par le
nombre de points total suY, soit 724/10000 ~ 0,0724.fHUUHXU HVW U[FAgikepVHQW p

On voit clairement qu'en absence de déformation et de pris compte de la

transformation locale, est de l'ordre de l'erreur de forcti de forme estimée. Pour

corriger cette erreur en absence de prise en compte de la transformation locale, il faudrait

enlever ce biais a la valeur de calculée. Dans ce cas, nous trouvons des valeurs tres

proches de [l'estimatioobtenue avec une transformation locale (y®igure 10) ce qui
FRQILUPH OTDQDO\WH GTfHUUHXU GH OD ILQ GHhou@PleY¥ HFW LR

estimations de se feront aveane transformation localeG R U GfihHle minimiser

OfHIITHW GHV HUUHXUV GH IRQFWLRQV GH IRUPH

Sur la figure 11 est représentée obtenu avec les méthodes 1 etL2s résultats obtenus

avec la méthode 1 sont légéerement plus grands que ceux donnés par la méthode 2 (écart

maximal de l'ordre de 7.1). Ceci peut étre expliqué par le fait que le calcul de par la

méthode 1 integre en plus des discontinuités cinématiques aux joints, la déformation des

points triples se trouvant dans la région d'intérét (Fajure 12). La présence de ces points

triples auxquels on associe une surface non nulle est la conséquence de la discrétisation de
OfLQWHUIDFH
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Figure 10. Les composantes de la contribution du glissement aux joing gradient macroscopique en
fonction des différentes étapes de chargement : calcul avec et sans transformation locale ainsi lgerreur
associéeD ) E ) F ") HWG ")

(@) (b)
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(© (d)

Figure 11 Les composantes de la contribution du glissement aux joints au gradient macroscopique
obtenues avec les méthodes 1 et® ) E ) F ") HWG 7)

La méthode 2 est donc plus précise que la méthode 1. Ceci est d'autant plus vrai que la

discrétisation est moins dense. En effet, comme on peut voir |siguee 13| en passant d'un

maillage initial de la microstructure de 100 x 100 points vers un maillage de 250 x 250 points
sur la méme zone d'intérét, on trouve les mémes valeurs depour la méthode 2
contrairement a la méthode 1. Ceci peut étre expliqué par le fait que la zone définissant la

déformation du point triple dépend du pas de maillage initial et donc du nombre de points sur

les contours des trois grains définissanpamt triple (figure 12).

Sur la figure 14 sont représentées les composantes den fonction du chargement pour

plusieurs valeurs de taille de fenétre de corrélation. On observe une dépendance de la valeur

de avec la taille de fenétre de corrélation. Pour des petites fenétres de corrélation (10 a 15

pixels de coté), les valeurs de trouvées sont affectées par le bruit initial des images (voir

section 2.4 a et b). De plus, avecgrandissement considéré dans notre étude (figure 1a), les
billes d'or permettant de définir le contraste local pour la corrélation d'images sont sous
échantillonnés (nous avons environ deux pixels sur le diametre d'une bille d'or). De ce fait,
pour de ptites fenétres de corrélation le contraste local ne permet pas de faire de la
corrélation d'images avec une bonne précision (fenétres de corrélation de 20 a 30 pixels de

COté).
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Figure 12 Point triple défini par trois grains. La zone représentée par le triangle rougau point triple du
grain est incluse dans l'estimation de  donnée par la méthode 1. Les contours des grains utilisés pour
calculer les gradients moyas "sans interface" sont représentés en couleur dans chaque grain.

0,0001

Méthode 1 (a) Méthode 2 (b)

-0,0001

-0,0002
-0,0003

de la ROI

-0,0005 -0,0004

de la ROI

-0,0007 | ===250x250 points -0,0006 | === 100x100 points

Contribution du glissement dans F111

==¢=100x100 points === 250x250 points

Contribution du glissement dans F111

-0,0009 -0,0008

0 2 4 6 8 10
Etape de chargement

0 2 4 6 8 10
Etape de chargement

Figure 13. Effet du maillage sur les méthodes 1 (a) et 2 (b)

A partir d'une fenétre de corrélation de 35 x 35 pixels, nous avons une dépendance affine de

avec la taille de la fenétre de corrélation. En effet, sur les figures 15 et 16, nous avons
respectivement les composantes de pour les étapes de chargement 8 et 9 et on remarque

que varie trés légérement (écart maximal de l'ordre d@) Hvec le domaine de

corrélation. Ceci est di aux erreurs de fonctions de forme (voir section 2.4 b) qui augmentent
proportionnellement avec le domaine de corrélation (voir équation 2.21). tenrigueur, la

meilleur estimation de  correspondrait a celle extrapolée a un domaine de corrélation nul.

Vu que les écarts entre les différentes valeurs en fonction de la taille de la fenétre de
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corrélation sont trés petits (dertdre de quelques FJ) nous adopterons dans la suite comme
estimatonde @FHOOH FRUUHVSRQGDQW j XQ GRPDLQH GH [

cette approximation (de typefenction de forme») étant notablement infériezig 1¢.

(a) (b)

(© (d)

Figure 14. Les composantes de la contribution du glissement aux joints au gradient macroscopique pour
plusieurs valeurs de domaine de corrélationD ) E ") ")FHWG ")

(b)
(@)

(b)

(© (d)

Figure 15. Les composantes de la contribution du glissement aux joints au gradient macroscopigque pour la
8™ pWDSH GH FKDUJHPHQW HQ IRQFWLRQ GH OD WDLOOH GH IHQrWUH G

)
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2.6.3.Analyse de la contribution du glissement aux joints

La relation entre la composante axiale et transversale de la contribution des discontinuités

cinématiques intergranulaires en fonction du gradient macroscopique axial et transversal

respectivement est presque linéaire (figure 17a et 17b). On peut remarquer gest nul

pour les trois premiéres étapes du chargement mécanique ou la déformation plastique est nulle
(voir figure 8 et 9). Mais a partir du début de la déformation plastique, correspondant & une
contrainte entre 15 et 20 MPa environ, les composantes ctentribution des discontinuités
cinématiques intergranulaires axiales et longitudinales représentent 2,5 % @t §radient

macroscopique axial et longitudinale respectivement.

Ce résultat confirme quantitativement que le glissement aux joints de grains commence avec

la déformation plastique du matériau et valide les observations qualitatives chapitre 1. Il est
DLQVL pWDEOL TXYfRQ QH SHXW SDV id3amér BuxHbintsGdh dé¢axX LO |
GXTXHO LO Qf\ DXUDLW TXH GH OD SODVWLFLWp LQWUDFUL
aux joints est donnécessaira la plasticité du polycristal de sel gemme, tout au moins dans

les conditions de notre essai. Santribution a la déformation totale est faible, mais sa
SURSRUWLRQQDOLWpPp DYHF OH PpFDQLVPH GRPLQDQW SUR>
mécanisme additionnel qui permet de rendre compatibles les déforsnatiacristallines

entre grains voiVY GIRULHQWDWLRQV GLIIpUHQWHY /H VHXO V!
activé a température ambiante génere en effet unespace de déformation trop restreint

SRXU SHUPHWWUH j OXL VHXO OD GplIRUPDWLRQ FRPSD
proportionnaité presque parfaite entre glissement et déformation glqhglee 17)établit

cette liaison de nature cinématique entre ces deux mécanismes de déformation. Notons que
cette proportionnalité est bien une réalité expérimentale et non un quelconque aeefac
mesure. En effet, les divers points de la courbe ont été obtenus par dessalelysenées

expérimentales totalement indépendantes.

De plus, avec la courbe de chargement macroscopique (figure 8), on peut remarquer qu'a
partir de 20 MPa, I'écrouissadinéaire du matériau qui est la signature de l'activation de
systémes de glissement cristallins est cohérent avec I'évolution linéaire de la contribution du
glissement avec la déformation macroscopique a partir du méme niveau de contrainte. De ce
fait, le glissement aux joints de grains permet d'accommoder les incompatibilités
cinématiques entre les différents grains et joue ainsi un réle important dans la ductilité du sel

gemme ([Bourcier et al2012] et [Bourcier et al2013]).
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(@) (b)

© (d)

Figure 16. Les composantes de la contribution du glissement aux joints au gradient macroscopique pdar
9iéme étapede chargement en fonction de la taille de fenétre de corrélatiod “) E ) F ) HW
d) "F22

€Y (b)

Figure 17. Contribution des discontinuités cinématiques en fonction du gradient moyen dans la région
dintérét: (a)-FRPSRVDQWH Brfoictbh di)gradient macroscopique axial et (hcomposante
W U D Q VY H Uan Bo@ckiori Jlu gradient macroscopique transversale

27. $SSOLFDWLRQ ORUV GYXQ HVVDL GH FRPS

La courbe de chargement mécanique de I'échantillon déformé a chaud est représentée sur la
figure 19. Nous avons 8 étapes de chargemeftanique de compression a 3%D et une

derniere étape de refroidissement jusqu'a la température ambiante a contrainte constante. Les
composantes du gradient de la transformation macroscopique dans la région d'intérét sont

représentées sur la figure 2@ déformation plastique est ici présente des la premiéere étape
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de chargement, soit pour une contrainte inférieure 8B, en cohérence avec la ductilité

plus grande du sel gemme a haute température. Le tenseuest estimé en iisant la
méthode 2 avec une modélisation de la cinématique incluant une transformation locale décrite
dans la section 2.5. Le traitement par corrélation d'images a été mené sur une région d'environ
0,3 x 0,3 mr de limage MEB de 4096 x 3775 pixels (vigure 18). Un maillage régulier

de 81 x 85 points a été considéré avec un pas de maillage de 35 x 35 pixels. Le calcul des
composantes de la contribution du glissement aux joints au gradient macroscopique dépend de
la taille de la fenétre de corrélatiaonsidérée (voir figure 21). Les commentaires sur cette
dépendance sont les mémes que ceux de la section 2.5a-@lespour des petites tailles de

fenétre de corrélation (10 a 30 pixels de coté), l'erreur sur le calcul destdominée par le

bruit des images (voir équation 2.11). A partir d'un domaine de corrélation de 35 x 35 pixels,

la valeur de  atendance a se stabiliser et évolue trés légérement (de I'ordré)dedola

fenétre de corrélation (voir figure 21, 22 et 23). De ce fait, dans la suite de cette section, nous

allons considérer une valeur du domaine de corrélation de 35 pixels pour les estimations de

@) (b)

Figure 18. (a) Maillage labellisé de la microstructure de l'esai a 350 °C, (bxoom sur un point
triple de (a).
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Figure 19. Courbe de chargement macroscopique contraintdéformation axiale de la région d'intérét Y.

Figure 20. Composantes du gradient de la transformation macroscopique dans la région d'intérét

Pour les 5 premiéeres étapes de chamggmrmécanique (figure 19), la contrainte varie de 10 a
30 MPa avec un écrouissage global presque linéaire. Dans ce méme intervalle de contrainte,
la contribution du glissement aux joints au gradient macroscopigue augmente linéairement

avec la déformationlastigue du matériau (figure 24), comme lors de la déformation a froid.

A chaud, la composante axiale de représente 4,5 % du gradient de dépiaent

macroscopique (figure 24 alors que la composante transversale ne représendqt de
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ce dernier (figure 24). La valeur de la composante axiale de la contribution du glissement au
gradient macroscopique a chaud est supérieure a la valeur trouvée lors de la déformation a
froid du matériau. Contrairement a la valeur de la compgesaansversale qui est moins
importante a chaud qu'a froid. Ainsi, a chaud, nous avons toujours besoin du glissement aux
joints pour accommoder les incompatibilités cinématiques induites par la déformation

intragranulaire, du moins en début de sollicitati La faible valeur de la composante

transversale de a chaud peut étre probablement expliquée par le fait qu'avec

laugmentation de la température, le matériau s'endommage moins au niveau des joints de

grains par l'ouverture daicrofissures transverses (voir chapitre 3).

A partir de 30 MPa, nous observons une évolutionlimgaire de la courbe de chargement
macroscopique avec une diminution du niveau d'écrouissage global du matériau. La méme

tendance est observée sur les cosamtes de , avec une réduction de la contribution

transverse et axiale (la composante axiale ne contribue plus que pour 1,7 % au gradient

macroscopique). Cette diminution de peut étre expliquée par fait qu'a chaud, a partir de

30 MPa, le matériau a probablement activé d'autres mécanismes de déformation plastique
intracristallins® qui participent dvantage a la ductilité du matériau et & 'accommodation des
incompatibilités cinématiques induites pardéformation plastique intragranulaire. De ce fait,

le matériau a moins besoin de glissement aux joints pour assurer cette accommodation de la
déformation plastique. Il semble que cette évolution des contributions relatives des
mécanismes de déformatioff R SQUH | XQ FRQWUDLQWH VXSpULHXUH |
facteur au moins 3 (30 MPa / 10 MPa).

Ces résultats sont cohérents avec les mesures de cission résolue critique (CRC) réalisées par
[Picard et al., 2014] sur un monocristal de sel gemmec#éleén compression a faible vitesse

de déformation (2,1.10° s%) pour plusieurs valeurs de température, et selon plusieurs
directions pour modifier les facteurs de Schmid sur les divers systemes et activer
préférentH O OHPH QW O.1EX effeR A350°TCHeX W déine vitesse de chargement), ces
auteurs observent que l'écart entre les CRC du systeme cubique ({100}<110>) et
dodécaédrique ({110}<110>) est moins important qu'a température ambiante. De ce fait, a
chaud, la probabilité d'activer simultanérées deux systemes de glissement est plugéle

gu'a température ambiant@lus précisément, les résultats[Bé&ad et al, 2014, représentés

15 A haute température, plus de systémes de glissement intracristallins piueerttivés. De plus, I'activation
d'autres mécanismes de déformation plus complexes, comme la montée des dislocations, est possible.
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en figure 25 montrent un ratio de CRC sur les deux premsjastemesGH OfRUGUH GH ]
degrés (~12ViPa pur le systeme cubique et MPa pour le systeme dodécaédrigquas),

cohérence avec nos observasion/H PrPH UDWLR HVW REVHUYp j OTDPE
niveaw de contrainte plus élevés (7,5 MPa et 22,5 MPa respectivement). Comme le début de
plasticité est observé pour environ 103D j OfDPELDQWH OfTDFWLYDWLRQ C
VHUDLW S&MMAEGOXQHXERQWUDLQWH RPBBPUBNMERSQTYMWVGH | |
QLYHDX GH FRQWUDLQWH TXL QYD SDV pWIMMEPB)WWHLQW FRQ'

(a) (b)

(© (d)

Figure 21 Les composantes de la contribution du glissement aux joints au gradient macroscopique pour
SOXVLHXUV YDOHXUVY GH GRPDLQH GH FRUUpODWLRQ D 7) E
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© (@

Figure 23. Les composantes de la contribution du glissement aux joints au gradient macroscoplque pour la
8iéme étape de chargement a chaud en fonction de la taille de fenétre de corrélation’d) E ) F
") HW G )

(a) (b)

Figure 24. Contribution des discontinuités cinématiques en fonction du gradient moyen dans la région
dintérét: (a)-FRPSRVDQWH D[LDOH ") HQmaRrGsEOMduR &xiabat deplar&rieht ©t\(B)
FRPSRVDQWH WUDQVYHUVDOH ") HQ IRQFWLRQ GX JUDGLHQW F

Figure 25. Cission résolue critique du systéme cubique ({100}<110>) et dodécaédrique ({110}<110>) d'un
monacristal de sel gemme orienté (001) en fonction de la températurec fDSUQqV >3LFDUG HW DO
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2.8. Comparaison de notre quantification du glissement avec les

résultats de la littérature

'DQV OH FDGUH GH OfpWXGH SUpFpGHQW koutsXleRagpelle SR O\ F U
les essai mécaniques précédents ont été réalisés, des tentatives préliminaires de
quantifications de la contribution des discontinuités cinématiques a la déformation
macroscopique ont été effectuées ([Bourcier et al., 2013]). Dansseetien, nous allons
comparer ces résultats de quantification avec ceux présentés dans ce chapitfissgaiuld
compression a froid. Dans la suite, la méthode utilisée par [Bourcier et al.,, 2012] (ou
[Bourcier et al., 2013]) pour quantifier le glisserhex joints sera qualifiee de méthode
standard. Elle consiste & labelliser un maillage rédfilieitial de la microstructure (figure
1b) a partir de fmage labellisée de cette derniére (figure 1c). Le maillage final ainsi obtenu
est représenté dans lgure 26a. Dans la méthode standard, les déplacements des points
régulierement espacés sont obtenus avec les algorithmes classiques de corfifatgesd
avec une transformation locale supposeée étre le gradient macroscopique de la fégidét.d

I Ny a pas de procédure de repositionnement des points sur les contours des grains.

L ®quation 2.5 est utilisée pour calculer . Les contours utilisés pour le calcul des gradients

moyens des grains sont représentés sur la figure,28b.V I{DJLW GH FHX[ XWLOLVpV
GpIRUPDWLRQ PR\HQaH inEffac® Kefte Qratédre est une fonctionnalité

standard du logiciel de corrélation CMV utilisé.

(b)
@)
Figure 26. Maillage labellisé de lamicrostructure a partir d fin maillage régulier (a). Zoom sur un point
triple (b) ; les contours noirs sont utilisés pour calculer les gradients moyens des grains avec la méthode
standard.

'8 Pour cette comparaison, nous avons considéré le méme maillage que dans nos caléudirec’®® x 100
points avean pas de maillage de 33 x 31 pixels.

" La corrélation se fait sans recours & des masques.
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La comparaison des résultats disstimation de  par la méthode standard et nos calculs est

représentée sur la figure 27. On peut remarquer que la méthode standard surestime la
contribution du glissement a la déformation macroscopique du matériau. Ceci est lié au fait

gue la méthode standard angipalement deux limitations qui sont les suivantes

a Les contours utilisés pour le calcul de (figure 26b) ne coincident pas exactement

avec les interfaces des grains. De ce fait, une partie de la déformation intragranulaire
estconsidérée a tort comme faisant partie du glissement aux joints. Cette contribution
peut étre estimée comme le produit de la déformation moyenne des grains & proximité
des interfacepar, OH YROXPH GH OYLQWHUIDFH DLQVL GLODW

HW VXLW XQH ORL VHQVLEOHPHQW pJDOH j [

forme détaillée en section 2.4. Elle est toutefois plus impatanEDU F{HVW O
GpIRUPDWLRQ GX JUDLQ SUqV GH OfLQWHYpPBEBH W XG&HLC
FHWWH GpIRUPDWLRQ j FHOOH XWLOLVpH GDQV OfMDOJF
GILQWHUIDFH GLODWpH HVW SOXV JUDQG FYélVW OH
fraction de lafenétrede corrélatioh

b- La fenétre de corrélation (35 63 pixels) de certains points du contoufird grain
(figure 26b) intervenant dans le calcul du gradient moyen de ce grain peut chevaucher

le grain voisin, ce qui faussdbtimation de

(@ (b)
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(© (d)

Figure 27. Les composantes de la contribution des discontinuités cinématiques au gradient macroscopique
obtenues avec les méthodes 2 et standaid. ™) E ) F ) HW G 7)

Une premiere tentative de correction de la prem®#& XUFH GTHUUHXU D pWp
[Bourcier, 2012] en corrigeant la contribution du glissement de la partie de la déformation
LOQWUDJUDQXODLUH SURFKH GH OYfLQWHUIDFH HQ DSSUR
PR\HQQH HW HQ WHQD QéWokiR&tBtH ¢t sGnineld®p Volitded dés@nains.

La correction va dans le bon sens, mais restore DSSUR[LPDWLYH HW QfpWDL\
pour faire apparaitre les phénomeénes physiques discutés plus haut que notre méthode

améliorée révele.

2.9. Amélioration du marquage local aux interfaces par

microlithographie

Dans le but diméliorer la quantification expérimentale (par CIN) du glissement aux joints a
la déformation macroscopique, nopsoposons de gravedes motifs spéciauXtraits et
cercles)aux jointsde grainsEn effet, ceci augmenterait é®ntraste local nécessaire pour la
corrélation(utilisant des masques) dpsints repositionnés sur les interfaces des grains. Pour
ce faire, nous avons utilisé la technique rdierolithographie électroniqugui permet de
marquer la surface fin échantillon en utilisant un faiscea®kgctrons sous MEBAllais et

al., 1994], [Doumalin, 200Q]Boucier et al., 2013] Les différentes étapes pour la réalisation

de cette technique sont les suivantes (voir fid®e

- Dépét dfine goutte de résine liquide (solution de PM¥IApolyméthylméthacrylate)

concentrée a 5 %) a la surface drhantillon. Ensuite, la goutte est étalée sur la surface de

18 Le PMMA est une résine électeensible. Autrement dit, la masse molaire de ses chaines est réduite
localement suite a une interaction avec un faisceau d'électron
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| gchantillon par rotation de ce dernier durant 1 min 30 secondes gréace alatine

tournante.
- Polymérisation de la résine a 140 ° C pendant 20 min.

- Irradiation de la résine avec un faisceafilectrons piloté par un logiciel (RAITH Elphy
Quantum dans notre cas) afin de dessiner le motif Youlu

Dans notre cas le motife basevoulu est un trait et 2 cercles dessiné exactem@njointsde

grains (figure 29)/HV MRLQWY GH JUDLQV VH WURXYDQW GDQV OD
gracea uneanalyseEBSD préalable (avec un pas de 3 pd® la zone a analyser quitfd4i00

X 400 pnf.

- Dissolution sélective des chaines de polymeres irradiées (faible masse molaire) grace a un

révélateur.

- Dépbt dline fine couche §r (environ 12 nm) homogéne grace a un évaporateur et un

pulvérisateur cathodique.

- Enfin, on effectueune dissolution de la résine restante en mett&chantillon dans un

solvant (acétate §ithyle) qui est placé dans un bac a ultrasons.

19 |'épaisseur d'un barreau est liée a la dose d'irradiation (en pC/cm) multipliée par la durée d'irradiation (pas de
temps). La dose d'irradiation correspond au courant émis par le faisceau par unité de surface (ou de longueur
lorsque seules des liga sont considérées). Dans notre cas la valeur du courant est fixée a 0,2 nA.
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Figure 28: Schéma illustrant le protocole expérimental de la microlithographie électronique.
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Figure29: $ ,PDJH 0(% GH OD PLFURVWUXFWXUH GTXQ pFKDQWLOORQ GH
marquage par microlithographie de motifs spéciaux aux joints de grains de la zone analysée. (B) Zoom
dans (A) montrant le motif spécial de base (trait et cercles).

6L RQ FRPELQH OH PDUTXDJH ORFDO REWHQX SDU GpPRX
intragranulaire) et le marquage local de motifs (trait + 2 cercles) aux interfaces des grains par
microlithographie, on pourra a la fois avoir du contraste local suiniesfaces des grains

PDLVY DXVVL VXU OHV JRQHV LQWUDJUDQXODLUHV &HFL SHI
OfLQWpPULHXU GTXQH IHQrWUH GH FRUUpODWLRQ UHSRVL
améliorerait le calcul de la contribution duisgement aux joints a la déformation

macroscopique.
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Chapitre 3

Répartition tridimensionnelle multiéchelle de la déformaton

plastique dans le sel gemme

La localisation de la déformation plastique du sel gemme a I'échelle de sa microstructure
polycristalline a été étudiée au moyen de mesures suéx de la déformation par
corrélation d'images MEB de haute résolution (voir chapitre 1). Les mécanismes de
déformation intervenant dans la déformation plastigue du sel gemme a I'échelle de sa
microstructure polycristalline ont été mis en évidence. Larésentativité(le caractere
réalisteyGH FHVY PHVXUHV VXUIDFLTXHVY GDQV OH F°XU GX PDWp
par les limitations d'une observation surfacique. Dans ce chapitre, nous allons étendre ces
mesures de déformation dans le voluntendatériau en analysant par corrélation d'images
volumiquesdes imagesl'échantillons de sel gemme, de différentes microstructures, ebtenu

par microtomographie aux rayons X utilisant le rayonnement synchrotron.
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3.1.

Cahier des charges

On se propose d'accéder a la répartition tridimensiben de la déformation plastique du sel
JHPPH VXU XQH JDPPH GY{pFKHOOH DOODQW GH FHOOH GH C

de sa microstructure polycristalline (quelques centaines de micromeétres).

Pour ceciguatreconditions doivent étre remplies :

&

Il faut étre capable de déformer plastiguement (jusqu'a plusieurs pourcents de
déformation plastique résiduelle) notre échantillon centimétrique de sel.

Avoir la possibilité d'acquérir des images volumiques de hadelution (quelques
micromeétres) et de bonne qualité (avec un bon rapport signal sur bruit) de
I'échantillon.

Ces images doivent présenter un contraste adéquat associé a la matiere.

(QILQ LO IDXW GLVSRVHU G DOJRULWKP HacedeHauw U D LW |
champ de déplacement local avec une bonne précision en se basant sur les images

volumiques obtenues en b.

La premiere condition est remplie sans probleme. En effet audadaboratoireLMS,

nous disposons d'une machine de compression poattairidre des chargements de 5000

N avec une faible vitesse de chargement (0.1 um/s) et qui est donc adaptée a nos petits

échantillons (voir section 3.6) et peut étre facilement déplacée. Pour la deuxiéme

condition, nous avons opté pour lutilisation denfécrotomographi& aux rayons X

utilisant le rayonnement synchrotron (SXRCT en anglais, pour SynchrotrBayX

Computed Tomography). En effet, la SXRCT contrairement aux scanners médicaux

(résolution de l'ordre de 250 um) et de laboratoire (résolutiofioddre de quelques

micrométre$ temps de scan long et images bruitées) permet d'avoir pour des courts temps

de scan une trés bonne résolution spatiale (voir sectionNB2@nmoinsnotre matériau

étantun polycristal monophasé de sel pur élaboré aurdabive, nous n'aurions pas de

contraste local dans les images volumiques obtenues par SXRCT. Or, afin d'appliquer les
algorithmes de mesure du déplacement (de la condition d) a partir de ces images, il faut
nécessairement avoir un contraste local permetta suivre la cinématique locale de la

matiere (condition c). Cette difficulté a été surmontée en insérant des particules de cuivre

! La tomographie d'absorption (voir secti@g).

2 Cette résolution peut étre inférieure au micromeétre, si omdaijede tubesi rayons X & nanofoyer permettant
de faire de la nanotomographie.
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(de quelques dizaines de micrometres de diamétre) dans notre matériau. Les détails sur
I'élaboration du matériau sont peésés dans la section suivante.

3.2. Elaboration du matériau

Pour mener a bien notre étude, il faut étre capable d'élaborer des échantillons de sel a
microstructure contrélée du point de vue de la morphologie et de la taille moyenne des grains,
avec un faible purcentage de porosité, et contenant un marquage local en volume permettant
GTfREWHQLU SDU OYfLPDJHULH GH YROXPH XWLOLVpH XQ FF
techniques d'élaboration du matériau et de préparation des échantillons reposenéssur cel
proposées dans les travaux de [Bourcier et al., 2013], qui ont toutefois été notablement
ameliorées. Initialement, elle consistait a effectuer un long mélange mécanique (3 a 4 heures)
dans un broyeur a balles en acier de sel pur synthétique (Norneggent grade 99,9 %

SXUH 3URODER HW GH SDUWLFXOHV GH FXLYUH HQ Yl
mélange résultant était ensuite iNSé@DQV X QH FH O O XéHcieGsRifispmiriamt T X H
épaisse (4 cm d'épaisseur) de 8,00 cm de diamette 20,50 cm de hayvoir|Figure 1|B).

La cellule était enfin montée avec un four Instron dans une presse hydraulique MTS (1000 kN

de capacité)Kigure1(A).

Figure 1. Four Instron et cellule ° G R P p W bhanifé¢ idur la presse MTS (A). Zoom sur la cellule
°G R P p W bhaniranit ses dimensions (B).

% L'insertion s'effectue en trois temps séparés d'unegmpression manuelle avec une masse.

* Pour faciliter la sortie du bloc a la fin de la compaction & chaud, on appliglze gieisse sur les bords
LQWpULHXUV GH OD FHOOXOH °GRPpWULTXH
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On effectue ensuite une compaction du mélange (sel et cuivre) sous 100 MPa pendant 1
semaine a 200 °C. A la fin de la compaction, on obtient un grand bloc cylindrique (8 cm de
diameétre et 10 cm de hauteur) de sel contenant des pestaricuivre (voir figure 2), qualifié

de matériau brut. Les particules de Cu sont réparties aléatoirement dans le volume (voir figure
3) produisant ainsi un marquage en volume homogene. Nous appelons cette microstructure a

« particules de cuivre distribes ».

Figure 2. % ORF F\OLQGULTXH EUXW GH VHO FRQWHQDQW GHVY SDUWLFXOF
compaction. La couleur rouge est due a la présence des particules de cuivre. Les zones manquantes
correspondent a de€chantillons découpés sur le bloc brut.

Figure 3. Coupe tomographique (de laboratoire) d'un échantillon brut de sel contenant des particules de
cuivre « distribuées».

Le matériau obtenu est compact et consglidésemble peuSRUHX[ SDV G{HVWLPD
mesures) et contient uniqguement des petits grains de sel2@D |am). Cette taille de grain

HVW WURS ILQH SRXU XQH DQDO\WH HQ YROXPH GH OD FLQ
DYHF OHV RXWLOV Dé&VexN OVin GdbteRiDuhHindtéridu & gros grains avec

un marquage distribué, un recuit a 750 °C a pression atmosphérique d'échantillons provenant
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de la premiére compactiofigure 2) a été proposé par [Bourcier, 2012]. Malheureusement,
cette opératiorde recuit sans confinement conduit au développement excessif de porosité
(plusieurs pourcents), principalement concentrée aux interfaces des grains recristallisés,
comme le montre légure 4. L'image MEB de ldigure 4 est obtenue aprés avoir effectué une
érosion atomique de la surface de I'échantillon avec un faisceau ioniquéoBLB Broad lon

Beam en anglajs[Desbois et al., 2011]). Cette porosité est due a la ségrégation et la
coalescence de la micporosité initiale, probablement présente a tolgssinterfaces des

petits grains initiaux, lors de la migration des interfaces. Les échantillons sont treés fragilisés
par cette porosité pouvant atteindre plus de 5% et souvent concentrée en macropores de
plusieurs dizaines a la dame de micrométresidiure 4). lls ne peuvent en aucun cas
convenir pour une étude micromécanique nécessitant de solliciter des échantillons de taille
millimétrique jusqu'a plusieurs pourcents de déformation. Les essais menés par [Bourcier,
2012] sur ce matériau ont en effelus conduit a une rupture prématurée des échantillons,
sans plastification notable. Afin de pallier la coalescence de porosité, nous avons développé

un dispositif de recuits thermiques sous confinement.

Le matériau est échantillonné grace a un carottiiOdeam. Les carottes sont disposées dans

GH SHWLWHYV FHOOXOHV °GRPpWULTXHV GRQW OH GLDPgW
OfpFKDQWLOORQ TXL SHXW YDULHU GH PP j PP 'HV U
montées dans une presse urasxi(voir figure 5) a 700°C pendant 48 h. Le piston de
FRPSUHVVLRQ D XQ MHX GH GHX[ GL[LgPHVY GH PLOOLPgqWU
DILQ G pYLWHU VRQ EORFDJH /H UHFXLW HVW UpDOLVpP VR
O D FLH¢&lule Ht dd Pisten, ainsi que celle du cuivre. La charge initiale est entre 1 et 2

kN, a la fin de la compaatn la charge relaxe jusqu'a 20@00 N environ, du fait du fluage

dans la cellule et de la compaction. Cette nouvelle procédure a considérdabigitoagé le

protocole de préparation, mais a au final permis d'améliorer la technique d'élaboration du
matériau en permettant d'avoir des échantillons a gros grains (50 a 300 umndadue

taux de porosité (enviroh %). Toutefois, la procéduretdsngue et ne produit que 1 ou 2
échantillons corrects par pressagegHF XLW $ SOXVLHXUV UHSULVHV LO D

I'échantillon de sa cellule, qui s'oxyde lors du recuit.

® Cette technique, comparée a un polissage classique au papier abrasif, a notamment I'avantage de fournir un état
de surface non contaminé par les débris de polissage. Ainsi, on ne risqie p@ascher la microporosité en
surface. Elle a été utilisée ici pour mettre en évidence la microporosité aux interfaces des grains.
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Cette derniere difficulté a été surmontée en ajoutant du graphiesdaords de la cellule et
sur I'échantillon.

Figure 4. Images MEB a deux grandissements d'un échantillon de sel contenant des particules de cuivre
obtenues aprés avoir préparé la surface de ce dernier par la technique BIB.

&HFL SHUPHW O HIWUDFWLRQ DLVpH GHV pFKDQWLOORQV
diffusion du graphite le long des interfaces du matériau sur une couche périphérique
GTpSDLWAY ihiMimetres. Ceci n'est toutefois pas un probleme dansekura ou cette

zone subit presque toujours une fissuration circonférentielle fignre 6) du fait des
contraintes thermomécaniques au refroidissement. Les échantillons utilisés pour les essais
sont coupés dans la zone non fissurée, repérée avant ysamagenographie aux rayons X de
laboratoire.

Les échantillons obtenus avec la procédure d'élaboration décrite précédemment permettent
d'avoir des échantillons, peu poreux et contenant un marquage local bien distribué en volume.
Par contre, la taille de gins est encore assez restreinte par rapport a celle obtenue dans du sel

pur [Bourcier et al., 2013], car la croissance cristalline est lente du fait des particules de cuivre
TXL UHWDUGHQW OD PLJUDWLRQ GHV LQWHehtéskcHedtde U OfR
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pouvoir mesurer des champs de déformation en volume & une échelle intracristalline, tout en

accédant a la microstructure cristalline 3D qui les engendre.

(@) (b)

Figure 5. Presse utilisée pour le recuit sous comfement (a) et les petites cellule§ G R P p W UtilisSexsH
pour la compaction (b).

Figure 6. Coupe tomographique (de laboratoire) d'un échantillon de sel contenant des particules de cuivre
bien réparties en volume obtenu aprés laouvelle procédure de recuit sous confinement d'un mélange sel
cuivre longuement broyé. On peut voir la fissure concentrique a 1,5 mm du bord environ. La résolution
est de 5,9 um/voxel. Les points brillants (blancs) correspondent aux particules de cuivre.
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Cependant, la méthode DCT permettant tamographie cristallographiqueest difficile a
PHWWUH HQ °XYUH SRXU GHV PDWpU LD XrpitendedtDots e [ALQV  F|
reconstruction volumique est considérable. Typiquement, il nous faket échantillons
FRQWHQDQW DX SOXV XQH GL]DLQH GH JUDLQV GDQV OH>
augmenter le plus possible la taille de grain de nos matériaux. Dans cette optique, nous avons
appliqué la procédure d'élaboration améliorée (resmuis confinement) décrite-dessus a un

mélange mécanique de poudres de sel pur synthétique (Normapur reagent grade 99,9 % pure,
Prolabo) et de particules de cuivre (3 % en volume), sans broyage prolongé, afin de préserver

la taille initiale des grains dsel. On obtient un matériau trés compact avec une taille de

grains bien plus important&@a 500 um). Cependant, lors de cette procédure les particules

de cuivre se ségrégent sur les interfaces des grains conduisant a une réparttiomaogene

du mareage en volume (voiigure 7).

Figure 7. Coupe tomographique (de laboratoire) d'un échantillon de sel contenant des particules de cuivre
aux interfaces des grains obteraipar la nouvelle procédure de recuit sous confinement d'umélange non
broyé setcuivre. On peut voir la fissure circonférentielle a 1,5 mm environ du bord. La résolution est de 6
—P YR[HO /H PpSODW SHUPHW GH IDLUH OH OLHQ HQWUH OfYLPDJH H'
UHSpUHU OHV JRQHV GTLQWpUrw

En résumé, nous disposons de trois types de matériaux marqués en volume par des
microparticules de cuivre. Le matériau brut est a grains fir@(qum) et a bonne répartition
homogéene de Cu. Le matériau issu du matériau brut aprés recuit sous confinesenit pré

une taille de grains intermédiaire0(a 300 um) et une assez bonne répartition de Cu. Nous

appellerons ces matériauxdistribués». Enfin, le matériau sans broyage initial présente apres
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recuit sous confinement une importante taille de grd&fsa(G00 pm), mais une répartition
GHV PDUTXHXUV GH FXLYUH LQKRPRJgQH DYHF VpJUpJDWLF

3.3. Préparation de la surface des échantillons

A la sortie de la cellule, on obtient une carotte cylindrique de matériau d'environ 10 mm de
diamétre dans laquelle on découpe des échantillons parallélépipédiques en prenant soin
d'éviter la fissure circonférentielle (vdigures 6 et7). C'est la raisopour laquelle avant la

découpe, les échantillons sont scannés par microtomographie RX de laboratoire, afin de
FRQQDLWUH OD SRVLWLRQ GH FHWWH ILVVXUH HW GYfpYHQ
zone norfissurée dans laquelle sont découpeEs dchantillons. Ensuite, les faces d'appui et
latérales de I'échantillon sont rectifiées et polies manuellement, grace a du papier abrasif SiC
grade2400 et grade4000 et des dispositifs de polissage et de rectification que nous avons
développés a cetfet (voir figure 8) de fagcon adaptée aux petites tailles de nos échantillons (2

a 5 mm de coteé).

Figure 8. Dispositifs de polissage développés pour rectifier et polir les faces d'appuis (A) et latérales (B)
des échantillons pardglépipédiques. (C) lllustration de I'utilisation du dispositif (B) pour le polissage
d'une face latérale de I'échantillon sur du papier abrasif.

62400:Gains GH 6L & GH G L DeP\irdnl4B00 : Gilihs de SiC de diamétre 5P environ
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3.4. La microtomographie aux rayons X avec le rayonnement

synchrotron

Le flux photonique des rayons X provenantrdyonnement synchrotron est tres intense et
permet d'étudier par tomographie aux rayons X la microstructure des matériaux absorbants
avec une tres haute résolution (de I'ordre du micrométre) pour des temps de scans courts. On
rappelle ici les principes dmette technique qui a connu un essor considérable au cours des 15

dernieres années.

3.4.1.Physique de la tomographie d'absorption des rayons X

La microtomographie aux rayons X a été initialement développée dans le domaine de
I'imagerie médicale. En effeHounsfield a concu le premier scanner médical en 1972 et
obtient en 1979 le prix Nobel de physiologie avec Cormack. La technique a ensuite été
largement utilisée en science des matériaux pour la caractérisation tridimensionnelle de la
microstructure des nériaux ([Bay et al., 1999],Haruchel et al., 20QQ [Bornert et al.,

2004], [Lenoir et al., 2007], [Germaneau, 2007], [Tariel, 2009], [Zinsmei2BA 3],
[Bruchon, 2014). Le principe de la tomographie est d'acquérir avec un détecteur un nombre
importart de radiographies ou projections d'un échantillon traversé par des rayons X
provenant d'une source. Pour ceci, on fait usuellement (et contrairement au principe du
scanner meédical pour lequel le patient est fixe) tourner le spécimen autouinarie; aec

un pas angulaire suffisamment petit, tout en gardant la source et le détectedigiixe®).

Chaque projectionfigure 11) fournit une intégration spatiale du coefficient d'atténuation
linéigue des rayons X traversant la matiere, selon la direddqgorojection. Dans le cas d'un
faisceau paralléle monochromatique traversant un matériau hétérogene, en chaque point d'une
SURMHFWLRQ GRQF GX GpWHFWHXU OfLQWHQVLWpP GHV U

loi de BeerLambert :

(3.1)

ou est le nombre de photons incidents etle nombre de photon transmis suite a la

traversée du trajef = yi, de la matiere par des rayons X (vbgure 10) et est le
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coefficient d'atténuation linéiqlie Ce dernier dépend de la densité et dedaposition

chimique locale du matériau considéré, ainsi que de I'énergie E des photons X incidents
utilisés. La valeur de p (ou plus précisémentp/ éthnt la masse volumique) est tabulée pour

un grand nombre de matériaux homogenes. Si le matériau@g@isip HVW IRUPp GTXQ F
GH SOXVLHXUV FRQVWLWXDQWY |j OTpFKHOOH GX SRLQW G
compte est la somnEndéréales atténuations élémentaires de chaque constituant :

(3.2)

Pour des énergiels inferieures a 200 ke\{[Baruchel et al., 20QD et pour la plupart des
matériaux, l'absorption eprincipalement dominée par l'effet photoélectrique. La relation

entre le coefficient d'atténuation linéiguele numéro atomiqug et la densité du matériau

est donnée par I'équati¢® 3)

(3.3)

ot . HVW XQH FRQVWDQWH (Q FDV GYIXWLOLVDWLRQ GTXC
tomographie de laboratoire, ou faisceau synchrotron blanc ou rose), on peut définir en
SUHPLqQUH DSSURFKH XQH DWWpQXDWLRQ pTXLYRAHQWH FF
spectre considéré (mais ceci peut induire des artefacts dans les images obtenues, voir ci

apres).

En se basant sur toutes les projections, on peut reconstruire via un algorithme mathématique
convenable, dit de reconstruction ([Baruchel et al., 200]), I'image tridimensionnelle de
I'échantillon est visualiséesous forme de coupes successives normales a la direction de
URWDWLRQ j WUDYHUV OH YROXPH /YfDOJRULWKPH OH SO
chaque point ou voxelde ces coupes, nous avons ainsi accés au coefficient d'atténuation
local, qui dépend de la densité et du numéro atomique du matériau mis en jeu (ou des
proportions des divers constituants), et qui est responsable du contraste local des images
volumiques.En pratique, les images sont codées sur une échellenideatux de gris qui

VRQW GHV YDOHXUV HQWLgQUHYVY GRQW OH QLYHDX HVW XQF

ou affine).

" L'unité cu coefficient d'#ténuation linéique est le nt.
8 Le voxel (pour volume element) est une généralisation & 3D de la notion de pixel.
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3.4.2.Eléments mis en jeu lors d'une expérience de tomographie a rayons X
synchrotron

Dans une expérience de tomographie a rayons X, trois €léments essentiels doivent étre réunis :

une source de rayons X qui est le rayonnement synchrtoimsection 3.4.2.13lans notre

étude, une platine tournante qui supporte I'échantillétudier et enfin un détecteur de rayon

X permettant de collecter les photons transmis suite a la traversée de I'échantillon (voir figure
9).

Figure 9. Les différents éléments intervenant dans l'acquisition des projections earhographie aux
rayons X.

Figure 10. lllustration de l'atténuation des rayons X traversant une coupe d'un matériau.
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Figure 11 Exemple de projection d'un échantillon de sel gemme acquise sur la lign&B5.

Dans les sections qui suivent, nous allons détailler ces trois €léments essentiels pour une

expeérience de tomographie a rayons X.

3.4.2.1. Source synchrotron

La production de rayons X se fait par accélération d'électrons a des vitesses proches de celle

de la lumiére autour d'un anneau de stockage grace a un champ magnétique généré par des
electrecaimants. En effet, les électrons sont des particules chargées qui subissent la force de
/IRUHQW] ORUVTXJTHOOHY VH GpSODoDQW G bognalexaQelr KDPS P
vitesse et ne modifie par leur énergie mais induit une courbure de leur trajectoire. Cette
accélération génére urende électromagnétique qui dstrayonnement synchrotranLes

photons X sont tres énergétiques et sont émis dans un piaartal, tangent a la trajectoire

des électrons avec une ouverture angulaire verticale tres faible. Les photons engendrent donc

un faisceau de divergence trés faible. Ils sont collectés dans les lignes de fimdispesées

autour de l'anneau central giockage pour étre utilisés par les expérimentateurs. Les rayons

X issus du rayonnement synchrotron sont particulierement adaptés pour la tomographie et
procurent une fourchette large d'énergie allant de 6 a 150 keV. Ceci donne la possibilité
d'imager a ldois des matériaux absorbants (comme les métaux) et peu absorbants (le bois, les
polymeéres, le sel gemme...). Leur flux photonique intense permet d'obtenir des images de trés
bonne résolution pour des temps de scan rapides. Méme aprés le filtrage par un
MRQRFKURPDWHXU SHUPHWWDQW GH VpPOHFWLRQQHU XQH p

° Le rayonnement synchrotron est intense et correspond & des ondes allant de l'infrarouge aux rayons X. Dans
notre casnous utilisons les rayons X.

19 Une ligne de lumiére est un "petit" laboratoire équipé de dispositifs permettant d'exploiter le rayonnement
synchrotron recueilli via des techniques adaptées a I'expérience en cours.
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par rapport a un dispositif de laboratoire. L'utilisation d'un rayon monochromatique permet
d'éliminer certains artéfacts de reconstructions, comme le "cuppiegt'effans les volumes
reconstruits lié au durcissement d'un faisceau polychromatique (source conventionnelle de
laboratoire) traversant un échantillo@.D OJ U p O Yd2 YaDrRrwdbrdidaticité de la source

pour la tomographie, deécentsdéveloppements résés a 'ESRF (European Synchrotron
Radiation Facility, situé a Grenoble en France) permettent l'utilisation d'un faisceau rose
polychromatique([Boller et al., 2010] tres intense et de trés bonne qualité pour faire de la
microtomographie aussi bien erbsarption qu'en contraste phase. L'utilisation de la
tomographie en faisceau rose peut étre adaptée pour des petits échantillons, comme dans notre
cas (voir section 3.6). Vu les fortes énergies considérées en faisceau rose synchrotron,
pouvant atteindre ZBkeV ([Boller et al., 2010), en prenant quelques précautions (comme
filtrer les tres basses énergies), on peut avoir des images tomographiques de tres bonne qualité
sans défauts de durcissement du faisceau avec des temps de scans trés courts. De plus,
l'utilisation d'un faisceau rose assure une bonne stabilité du faisceau. En effet, le faisceau
délivré n'est pas monochromatisé et on se débarrasse donc des fluctuations du faisceau
induites par la transformation d'un faisceau polychromatique a un faiscemchnomatique.

Les lignes de Ilumiere de I'ESRF utilisées dans le cadre de nos expériences de
microtomographie en absorption et de diffraction par la technique DCT (voir chapitre 4), sont
ID19 et BMO05. Ces deux lignes permettent de faire de la microtoimegsgnchrotron a

rayons X. Mais 1D19 est plus appropriée que BMO5 pour la microtomographie. En effet, ID19
est une ligne trés longue (la distance entre la source et I'échantillon est d'environ 145 m et
pour seulement 35 m pour BMO05) procurant un faisdasense, cohérent et parallele de
rayons X (de 14 mm de hauteur et de 40 mm de largeur) avec des gammes d'énergie de 7 a 60
keV en faisceau monochromatique (pour 7 a 40 keV dans BMO05) voire plus (230 keV) en
faisceau rose, et une résolution maximale enographie de 0,28 um ([Maire et al, 2004]).

Les hautes performances d'ID 19 pour la microtomographie ont fait que la technique de DCT
estplutot utilisée sula ligne BM05. Dans ce chapitre, nous allons présenter les résultats des

expériences de microtom@phie aux rayons X (voir section 3.7).

3.4.2.2. Platine tournante

La platine de rotation permet de faire tourner I'échantillon de maniére continue ou pas a pas
pour l'acquisition des projections. Elle doit étre tres précise et stable durant le scan pour ne

pas irduire des défauts sur les images reconstruites. La précision et la stabilité de la platine
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doit étre notablement inférieure & la résolution des images acquise, soit notablement inférieure

au micrometre.

3.4.2.3. Détecteur

En tomographie synchrotron & rayons Xfdésceau considéré est paralléle et la résolution
spatiale des images est principalement gouvernée par la résolution du détecteur qui va
agrandir limage de I'échantillon. Le détecteur est donc un élément essentiel dans la
tomographie synchrotron. Les déieurs utilisés sont généralement composés de deux
parties. un scintillateur et un systeme d'optique. (i) Le scintillateur est un matériau
luminescent (en Csl, iodure de césjyrar exemple), capable de convertir des photons X en
rayonnement visible. (iilune fois les photons X convertis en visible, un systéme optique
SHUPHW G DJUDQGLU OH IDLVFHDX HW GH OfyuUBMHWHU V>

Figure 12 Schéma de fonctionnement d'un détecteur a rayon X.

La résolition finale de limage (la taille du pixel sur les projections) obtenue est donc liée au
scintillateur (a son épaisseur), a la résolution du systéme optique (qui définit le
grandissement). La qualité des images dépend aussi des performances de la €bnéra C
(grande dynamique, petit temps de lecture, petite taille physique du pixel sur le CCD et faible
bruit électronique). L'ESRF possede une camera CCD répondant a ces criteres, il s'agit de la
caméra Frelon (Fast Readout Low Noise). Frelon est une camé8ax28048 pixels avec

une dynamique de 14 bits et une taille de pixel physique de 14 pum. Sur ID19, un ensemble
d'optiques peut étre utilisé en fonction de la résolution spatiale souhaitée en
microtomographie. Ces optiques permettent de définir des tailles de pixalgub8dtailles
effectives de pixel) sur les images variant de 0,17 a 2,8 um (microtomographie a haute

résolution) et de 5,06 a 30 um (microtomographie a résolution moyenne). Ainsi pour un
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échantillon donné, le choix d'une résolution spatiale en microtapbig est conditionné par

I'étude menée. Plus la résolution spatiale est petite, plus le champ'dele/le caméra est

petit. Par exemple, une résolution de 0.28 um correspondrait a un champ de vue 0,57 x 0,57
mnt sur le CCD alors que pour une taille pixel de 3,5 pm, on aurait 7,17 x 7,17 fim

comme champ de vue. Ce champ de vue est limité par la taille du faisceau qui fait 14 mm de
KDXWHXU HW PP GH ODUJHXU VXU ;' /ID WHFKQLTXH GH
XQH UpJLRQ GTLWW pIXW CSI@ XK BHWLOORQ j OfLQWPULHXU (
GHV LPDJHV SOXV EUXLWpHY HW QRXV QH OTDYRQV SDV XW
est donc limité par le champ de vue et il faut travailler avec des échantillons petits pour

bénéficier des meilleures résolutions disponibles.

3.4.3.Reconstruction des images

A partir de toutes les projections acquises pour les difféerents pas de rotation de I'échantillon
(rotation finale de 180 ° ou 360 °), on peut reconstruire le volume compléctaritillon en

VH EDVDQW VXU XQ DOJRULWKPH GH lgtrarsoOnéa\ie RaewLRQ , O
TXH UpDOLVH OfRSpUDWLRQ GH VFDQ WRPRJUDSKLTXH ,
reconstruction : les méthodes analytiques et algébriguessmeéthodes analytiques sont les

plus couramment utilisées. L'algorithme de reconstruction analytique le plus répandu est la
rétroprojectiorfiltrée (FBP pour Filtered BackBjection en anglais). Nous allons le détailler

dans les lignes qui suivent. Camitement aux méthodes analytiques, les méthodes
algébriques (ART pour Algebraic Reconstruction Technique en anglais) discrétisent
directement la transformée de Radon en un systeme linéaire discret. L'inversion de ce systeme

se fait par des méthodes itévas et permet d'accéder a la valeur du coefficient d'atténuation

en chaque voxel. Caméthodes sont toutefois trés teuses en colt et temps de calcul et
nécessitent des moyens de calcul important. A titre indicatif, pour reconstruire un volume
2048 x 208 x 1024 voxefs avec un algorithme ART, il y aurait environ 4 milliards
d'inconnues a déterminer. C'est la raison pour laguelle on opte pour les méthodes analytiques.
Dans un souci de synthese et compte tenu du fait que nous avons utilisé l'algorithere FBP
projection parallele pour reconstruire nos volumes, nous n'allons détailler que les méthodes

analytiques.

1 Le champ de vue (pour un CCD de 2048 x 2048 fixelst égal & 2048 pixels multipliés par la taille effective
despixelsdudétecteld TXL UpVXOWH GX JUDQGLVVHPHQW GH OTRSWLTXH XWLC(
capteur CCD).
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3.4.3.1. Les méthodes analytiques

Elles permettent d'accéder au coefficient d'atténuation linéigue en tout point du

volume par inersion de la transformée de Radon. Lors de notre expérience de tomographie a

rayons X, nous disposons d'un ensemble de radiographies prises pour différents pas angulaires
(Q FKDTXH SRLQW G XQH UDGLRJU bogfldiert dBR@nutib XUH O

linéique, le long d'un trajeD traversant I'échantillon, défini par la direction du faiscqau

Cette valeur est donc la projectiprde sur une droitd_(r, mperpendiculaire & et

qui fait un angle mavec I'axe horizontal (voifigure 13). La transformée de Raddhest

I'ensemble des projectiopgr, N pour toutes les positions angulaires (jusqu'a 180 ° ou 360 °),

de sur une droitd. perpendiculaire a la direction du faisceau. On a donc :

(3.4)

Elle s'écrit compte tenu de la loi de Béembert (§uation 3.1) et des formules de
changement de ba$equi permettent de passer des coordonnées cartésiennes (x,y) aux

polaires (rm

(3.5)

La transformée de Radon a un certain nombre de propriétés intéressantes. B(r.gjfest
linéaire. Et, dans le cas d'un faisceau parallele, on a besoin d'acquérir les projections

seulement sur 180 ° grace a la relation suivante :
(3.6)

Pour résumer et afin de bien définir le vocabulaire de ce qui va suivre, on peut dire qu'une
radiographie ou projection (qui est une gea&D en niveau de gris obtenue avec un détecteur,
figure 11), prise pour une position angulainglors d'une expérience de tomographie a rayons

X est constituée d'un ensemble de lignes de projection. Et chaque point pris sur une ligne de
projection est ne projection du coefficient d'atténuation linéique calculé le long d'un trajet
défini par la direction du faisceau. L'ensemble de ces projections représente comme nous
avons vu la transformée de Radp(r, W En juxtaposant les projections pour toutes |

valeurs de positions angulaires, on obtient une image 2D dans l'eGpateppelée

12| es formulesde changement de base(gg) vers(r, msont :x=rcos rysinnet y=rsinmgcosm
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sinogrammé&’ Le nom sinogramme vient du fait que le lieu géométrique décrit par un point
(x,y) de l'échantillon dans cette représentation est une courbe sinusoidalie gétdi
I'équation suivante (qui découle des formules de changement de base énoncées plus haut) :

(3.7)

A présent, nous avons défini la transformée de Radon du coefficient d'atténuation. Comment

peuton a présent inverser cette transformée et accéder a la répartition spatialsur

I'échantillon a partir de la mesure pig, m?

Figure 13. lllustration d'une ligne de projection avec la transformée de Radon pour un éclairement
d'angle m

Pour ceci, nous allons appliquer le théoreme de la eprggection ou de la coupe centrale
(ou Projectiorslice en anglaisjjui stipule que ([Dubois, 1998]Baruchel et al., 20QP« La
transformée de Fourier 1D par rapport a r d'une projectiqgr, mde obtenue

pour une position angulairecorrespond a une coupe transversale dans l'espace de Fourier

13 Un sinogramme est donc une autre représentation d'un ensemble de projection (ou scan).
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(W, W) selon la méme directiomde la transformée de Fourier 2D de ». Ce

théoréeme permet d'écrire I'équation suivante (figire 14 pour les notans):
(3.8)

La transformée de Fourrier 1D (TF1D) d'une im&§€F1Df) est obtenue en calculant la TF
de chaque ligne de En calculant ensuite la TF de chaque colonne de T,FdrDobtient la
transformée de Fourrier 2D de l'imaige

Pour reconstruire , d'apres le théoréme de la coupe projection (émuaki8), il faut
calculer la TF1D de la transformée de Radon pour chaguenstruire la TF2D de a

SDUWLU GH OfpTXDWLRAQ DX PR\HQ GfLQWHUSRODWLR
Fourier inverse (TFI) de ce dernier. Cethéthode est qualifiee de la méthode de Fourier
([Baruchel et al., 20Q® En pratique, elle n'est pas directement utilisée pour reconstruire

. En effet, un certain nombre de fréquences (surtout les hautes fréquences) n'est pas
représaté dans l'espace des fréquences suite a la combinaison des TF1D de la transformée de
Radon. Ceci est dd au nombre limité de projections. Les fréquences manquantes dans le plan
de Fourrier sont obtenues par interpolation a partir des pixels voisins. €asians longues
et pénibles font que cette méthode n'est pas utilisée pour reconstruire Une autre
méthode est en pratique utilisée pour reconstruire les volumes : il s'agit de la rétroprojection
filtrée (FBP). Par soucis de concisjonous n'allons pas démontrer cette méthode dans ce
chapitre. Le lecteur pourra se référer a la référence [Baruchel et al. 2000]. Les différentes

étapes de cette méthode sont les suivantes :

a Transformée de FourridD de la transformée de Radon ( )

b- Filtrage de dans l'espace des fréquences pour amplifier les hautes fréquences
avec un filtre rampe :

c- Calcul de la transformée de Fourrier inverse de noté gu'on

appelle projection filtrée. Cette quantité est connue sous le nom de la premiere dérivée
de la transformée d'Hilbert (Hilbert Derivative en anglais).

Elle est donnée par l'expression suivante :

(3.9)
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d- Rétroprojection de la projection filtrée , pour accéder a et reconstruire
ainsi tout le volume. D'ou le nom d'algorithme de rétroprojection filtré. L'expression de

a travers cetteméthode est la suivante :

(3.10)

En injectant I'équation 3.8 dans 3.10 on obtient finalement :

(3.11)

La figure 14 résume ledifférentes étapes intervenant dans la reconstruction des volumes par
lalgorithme FBP et la relation qui lie ces différentes étapes. On voit donc que la
reconstruction par la méthode de rétroprojection filtrée nécessite de filtrer les projections. Le
filtre rampe a l'inconvénient de trop amplifier les hautes fréquences et donc le bruit. C'est la
raison pour laquelle on n'utilise pas directement ce filtre. Dans la pratique, on le multiplie par

des fonctions d'apodisation  qui obligent ls hautes fréquences qui caractérisent le bruit a

décroitre progressivement vers 0. Ces fonctions sont donc des filtres lissants.

Figure 14. Théoréme de la coupe projection et algorithme de rétroprojection filtrée permettant de
reconstruire les volumes. Ce schéma illustre bien la relation entre la transformée de Radon et la
transformée de Fourier.

La fonction d'apodisation la plus utilisée et celle de HaBar(jchel et al., 2000]Dubois,

1998]) (fenétre de Hann). Elle est doardans l'espace de Fourier par :

Si (3.12)

Page [L09



et Si

n est un nombre entier. 8iaugmente, le caractére lissant de la fonction augmentest la
fréquence de coupure. Elle définit le degré de lissage de la fonction de HanrfetEie ef
caractére lissant de  diminue avec l'augmentation de la valeur de

Les projections sont donc multipliées par ( ) afin de les filtrer. Les filtres lissants
réduisent certes le bruit des images mais rendent flous ces derniéres (surtout les interfaces

entre les différentes phases du matériau) a cause de leur effet de lissage. D'ou la nécessité de

trouver un compromisntre un niveau de bruit acceptable et une netteté des images.

3.4.3.2. Combien faut-il de projections pour reconstruire un volume?

Nous venons de détailler les difféerentes étapes permettant de reconstruire les volumes. Cette
reconstruction se base sur la transfée de RadorR) et la transformée de Fourier Bequi

sont des fonctions continues, alors que dans notre cas nous avons un certain nombre de
projections M) pris pour différents pas angulaires et échantillonnées spatialement auec

pas “r. La transformée de Fourier &est donc discrétisée. Pour que cette discrétisation soit
représentative de la transformée de Fourier continue, il faudrait avoir un trés bon
echantillonnage (nombre de projection pour une résolution spatialeajestipns donnée) du
probleme. La fréquence d'échantillonnage doit respecter la condition de ShaBaachigl

et al., 2000) qui stipule ceci :"la fréquence d'échantillonnagedoit étre supérieure ou égale
a deux fois la frequenceanimale  du spectre du signal a échantillonner”. Cette condition

est donnée par I'équation suivante :
(3.13)

La fréquence maximale (connue sous le nom de fréquendéyg@is) du spectre de nos

projections qui sont échantillonnées avec un passt donc égale d'apres I'équation 3.13 a :
(3.14)
La relation entre le nombre de pradjensM et le pas angulaire est :

(3.15)
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Si N est le nombre de pixels sur une ligne de projection, on peut montrer que dans la
configuration la plus défavorable, c'@stlire si on se met a la limite du disque de rayon

Nyquistdu domaine de Fourier, nous avons la relation suivante :

(3.16)

Et donc :

(3.17)
De I'équation 3.17, on voit qu'en principe, le nombre de projections (ascuisel80°)
UHTXLVHV SRXU UHFRQVWUXLUH XQ YROXPH HVW pJDO | G

projection. En pratique, le nadbre de projection doit étre compris entre et

projections.Lors de nos acquisitions sur les lignes synchrotron, nous avons N=2048 et nous

avons adopté M £500 a 2000 projections.

3.5. Corrélation d'images volumiques

La corrélation d'images volumiques est une généralisation a 3D des techniques de corrélation
d'images surfaciques. Elle permet de mesurer le champ de déplacement tridimensionnel d'un
échantillon sollicité mécaniqguement moyennant des images volumiques.nbae cas, les

images ont été obtenues par tomographie aux rayons X utilisant le rayonnement synchrotron.
Cette technique a étgitialementutiliséepar[Bay et al., 1999] pour accéder a la cinématique

dans le volume d'un échantillon d'os spongieux $s®@nin essai de compression, en utilisant

des images volumiques issues d'un tomographe a rayons X de laboratoire qui présentent un
contraste naturel permettant de faire de la corrélation. Depuis, la technique de CIV n'a cessé

de progresser en termes defpanances([Smith 2002}, et a été utilisée pour I'étude de
plusieurs classes de matériaux : les matériaux du vivant ([Follet 2002], [Follet et al., 2005]),

les roches argileuses ([Lenoir et al., 2007]) ou carbonafa@ssmeister, 2013]), les
matériauxgranulaires (sablef[Bruchon, 2014). Ces matériaux présentent des contrastes
naturels du fait de leur microstructure hétérogéenes (qui peut se manifester a des échelles plus

ou moins petites). La technique a également été appliquée a des matériausqizals le
FRQWUDVWH HVW DSSRUWpPp RX UHQIRUFp SDU OYDMRXW C
PDWpULDX[ j EDVH GH PDWULFH GITDOXPLQBanertRtWHQD QW
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2004), matériaux transparents chargés avec des diffuseurs optiques, observés par une
technigue de sectionnement optiq{@&ermaneau, 200Y]

3.5.1.Principe général de la CIV

Le principe de la CIV est de mesurer le champ de déplacarp@mntre deux configurations,

une dite de référence et une autre déformée en faisant correspondre les deux images
volumiquesf et g correspondant respectivement a ces deux configurations. Pour ceci, on part
usuellement d'un maillage tridimensionnel (de @adéfini par une grille régjiére de points

discrets de coordonnée§ dans la configuration de référendggire 15) et on cherche la

position finale des points de cette gritedans la configuration déformée en utilisant un

critére de ressemblance entre les poiitst x.. Pource faire, on définit autour de chaque

point X;, un domaine de corrélatioB (voir figure 16) de taillen, x n, x n, voxels
(habituellement on a, = ny = n, = n)** constitué d'un ensemble de voxels. On cherche la
transformation )(X) = X + u(X) telle que la distribution des niveaux de gris des voxels
homologues dans la configuration déformeée, i.e. images des voxels du domaine de corrélation

' GbQV OYLPDJH GH UplpUHQFH SDU FHWWH WUDQVIRUPDW
configuration @& départ, selon un certain critere de ressemblance, appelé coefficient de
corrélationC(B /TK\SRWKgVH OD SOXV IRUWH FRQVLVWH j VXSSR
des niveaux de gris, c'est a dgé)(X))=f(X). Le critere a retenir est alors la somoes

écarts quadratiqgues de niveaux de gris entres les deux images. En pratique, compte tenu de
O pYROXWLRQ SRVVLEOH GX FRQWUDVWH ORFDO GXH j GH
la manipulation numérique des différents volumes d'images (manm& conversion des

volumes reconstruits de flottants 32 bits en entiers 8 bits), cette hypothése n'est généralement
SDV YpULILpH VWULFWHPHQW 2Q SUplgUH DORUV XQ FULW
moyenne de la brillance ou du contraséds fjue le critere de corrélation centré normé défini

ci-apres et utilisé dans nos calculs.

La minimisation (ou maximisation selon la définition retenue)Cd& pour déterminer la
transformationEest un probléme mal posé. En effet, en chague voxelemomnait que le

niveau de grig; et g (qui sont des scalaires) alors qu'on cherche a déterminer une translation
TXL HVW XQ YHFWHXU HQWUH OHV GHX[ FRQILIXUDWLRQV

14 a taille de la fenétre de corrélation doit &tre adaptée & la distribution du contraste local dans les volumes. Elle
HVW SULVH GH VRUWH j FH TX LO \ DLW VXIILVDPPHQW GH FRQWUDVWH
fenétres avec une préwn adéquate.
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transformation qui prendrait des valeurs de d#pisent différentes en chaque voxel du
domaine de corrélation. Pour régulariser ce probleme afin de le rendre bien posé, il faudra
ajouter des hypothéses supplémentaires quant a la fornkeAdesi Eest approximé paig

qui est défini par un certain nongbde parametres (voir équatidri9). La minimisation (ou
maximisation) deC( Ig), par rapport a ce jeu de parameétres permet de retrouver la position du
domaine homologue B dans la configuration déformée : elle donne donc les parametres
optimaux de la tnasformation approximéelp de Epermettant de passant du domame
(configuration de référence) vers son domaine homologue (configuration déformée), dans le
FDGUH GHV K\SRWKqVHV GH WUDQVIRUPDWLRQ ORFDOH T3
approchée sUD GIDXWDQW SOXV SURFKH GH OD WUDQVIRUPD)
OfHQVHPEOH GH Vk\&sUrialig VOdR €nBabntlelrie @oit toutefois pas étre trop riche

pour ne pas mobiliser le caractere mal posé du probleme qui induirait une éwahratiée

des parametres de la transformation.

Pour n'importe quel poinKk du domaine de corrélatiod de centreXo (figure 3.16), sa

position homologue dans la configuration déformée est donnée par I'équation suivante :
(3.18)
ou est le champ de déplacement réel des péinthamps qui reste inaccessible.

6 R XV O 1 Ke gaMRMpKlarvé locale ce de champs, un développement limigXle
(donc de B au voisinage dé&, permet de définir la transformation approchieque I'on
FKHUFKH j GpWHUPLQHU &H GpYHORSSHPHQW V{pFULW >'R

(3.19)
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Figure 15. Sélection d'un ensemble de points d'une grille réguliére de points définissant le maillage dans le
GRPDLQH GILQWpPpUrwW YROXPLTXH

De I'équation 3.19, on peut remarquer que la transformée approdypéet étre choisi de

maniére plus ou moins riche en fonction de l'ordre du développement limié de
Dans notre cas, nous nog@mmes limités a l'ordre 0O, c'&stlire :

(3.20)

Autrement dit la transformation matérielle cherchée est supposée étre une simple translation
de solide rigide définipar les 3 parametrds,v,w)de translation a optimiser (& minimiser).
Le choix de la richesse dig doit étre adapté au probléeme étudié. Plusst riche, plus il y a

de parametres a déterminer. Par exemple, a l'ordre 2, on aurait en plus des 3qmtaniatr

translation, les 9 parametres du gradient local de la transformation a déterminer. Ce

qui ferait 12 coefficients a déterminer au lieu de 3 comme dans notre cas.
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Figure 16. Transformation d'un élément de matiére dans le volume. Le grand cube est le domaine de
corrélation alors que le petit cube est un voxel se trouvant dans ce dernier.

Dans notre cas, le choix d'une simple translation est justifié par le fait que I'on a des gradients
locaux de transformation faibles (inférieures a quelques pourcent) et des fenétres de
FRUUpODWLRQ SHWLWHY W\SLTXHPHQW (Barrjet@Val /THUU |
2009) peut alors étre majorée par le produit de la taille de fenétre par le gradesitagtsi

GH OTRUGUHGBXYR[HO DX SOXV &HWWH HUUHXU VIDYqUH LC
GYLPDJH TXL VHUD pYDOXpH SOXV WDUG 3RXU GHV GplIRU
DXWRULVH OD SUpVHQFHrdagYdags dl tradsdtnh@W n@isl dont les
parameétres sont figés et évalués dans une approche itérative a partir des positions des points
voisins. lls ne sont pas optimisés sur la base des seuls niveaux de gris dans la fenétre de

corrélation de sorte a ne pas exaeetb caractére mal posé du probléeme de minimisation.

Comme évoqueplus haut, plusieurs expressions du coefficient de corrél@tjds) peuvent
étre considérées, comme dans le cas de la corrélation d'images numeériques 2D. Celle retenue
dans notre cas eda suivante (ZNCC pour Zero centred Normalized G@ssgelation

function en anglais) :

(3.21)

ou est la moyennerolumique du scalaire dans le domaine de corrélatidhy elle est

donnée par la formule :
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(3.22)

Ce coefficient de corrélation est & minimis#rest insensible aux variations globales de
contraste et de brillance dans le domaine de corrélBati®a valeur est comprise entre 0 et 2.

Une valeur minimale de O correspondrait a une ressemblance parfalle edede son
homologue dans la configuratioléformée. Une valeur de 1 correspondrait & une situation ou

il 'y a pas de ressemblance erdret son homologue, donc il n'y a pas de corrélation. Enfin
une valeur maximale de 2 correspondrait a une situation ou les fluctuations des niveaux de

gris def etg sont opposées : on parle d'actirélation.

De I'équation 3.21, on peut remarquer que lors de la phase de minimisa@ptedmlcul de

pour des valeurs réelles de déplacement (on parle de déplacement

subvoxel) nécessite d'avoir recours a des techniques d'interpolations de niveaux de gris de
I'imageg. Dans notre cas, nous avons utilisé une interpolation trilinéaire des niveaux de gris
qui consiste a calculer le niveau de gris d'un pbint,2 réelsur I'imageg pour une position

réelle a partir des 8 voxelentiers (i,j,k) les plus proches de ce dernier. Cette

interpolation est définie par 7 parametres a détermaflerest donnée par I'équation suivante
([Bornert et al., 2004],[Germaneau, 2007]):

(3.23)

guel quesoit :

3.5.2.Minimisation du coefficient de corrélation et précision subvoxel

La minimisation deC par rapport aux trois composantes de translation se fait par une méthode
de descente de gradieffiboumalin, 2000 et [Bornert, 2004) qui s'avére étre plus robuste
gu'un algorithme de NewteRaph®n sur des images bruitées. Sait(u,v,w) le vecteur
réunissant les parameétres de la transformakioha minimisation deC nécessite le calcul du
gradient deC (donc des niveaux de gris) selon les composantés tle vecteurT optimal
(permettant de dérminer la position subvoxel d'un point de corrélation, voir équation 3.20)

est une solution d'une suite décroissante donnée par I'équation suivante :
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(3.24)

||.|| est la norme euclidienrseest un parameétre appartenant a l'intervalle ]0,1]. Il est égal a la
distance euclidienne de la différence entre deux valeurs succebseteB, 1 : || Tn+1 -Thl|. |l

HVW LQLWLDOLVp j HW GpFURLW DX FRXUV GX SURFHVVX
du critére de corrélation. Le succes de la convergence de cet algorithme est lié a la valeur
qgu'on attribue a la valeur initial&=(uo,Vo,w) que l'onprend égal a la valeur deau voxel

pres. Pour ce faire, le vecteliyest déterminé comme suit : pour chaque pXirtte la grille

(figure 3.19, on effectue un calcul systématique direct du coefficient pour tous les voxels se
trouvant dans une zone decherche (de taillg, s, s, habituellemens, = s, = s,= s)** autour

d'une position homologue a priogs de X;. Ce calcul permet d'explorer toutes les translations
entieres possibles des voxels sur cette zone de recherche afin de trouver latransiaixel

pres (voxel pour laquell€ est minimal). La position a priori définissant le centre de la zone

de recherche est calculée a partir de la translation des points de corrélation voisins que l'on a
déja traité. La maniere la plus simple de déteemicette position a priori est de la calculer a

partir de la translation connue du poxat.

Une fois les paramétres optimaux de la translation (transformation que I'on cherche) trouves
avec une précision subvoxel pour chaque point de corrélation,utrcgleuler le champ de
déplacement en utilisant I'équation 3.20. On peut également en déduire par dérivation le
FKDPS GH GplIRUPDWLRQ ORFDO RX OD GplIRUPDWLRQ PR\

suivants.

3.5.3.Gradient de la transformation et tenseurs de défonation

Le gradient de la transformation not§déja énoncé dans le chapitre 2) est un tenseur défini

en chaque poirX, il est obtenu par dérivation d€X) (équation 3.18) par rappordé

(3.25)

15 La complexité numérique du calcul est sm‘(f, n étant la taille du domaine de corrélation. Ce calcul est tres
coliteux en temps de calcul d'ou I'intérét de bien choisir la valeuldesousvolumes® doit étre beaucoup plus
petit quele sous volume® mais doit impérativement englober la position & priori que I'on cherche.
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ou est la matrice identité. le tenseur gradient du déplacement.

La déformationde GreerLagrange est déduite du gradient de la transformation ; elle est

donnée par I'équation suivante :

(3.26)

ou est la transposée de. est le tenseur droit de Caue®yeen. Le gradient de la
transformation  est classiquement décomposé (décomposition polaire) comme le produit

d'une rotation de corps rigideet d'une distorsion :

(3.27)

est orthogonale . est symétriqueéel et doncdiagonalisable (de valeurs propres

) dans une base orthonormée.

Le tenseur de Gredmagrange peut étre écrit en fonction den combinant I'équation 3.26 et

3.27:

(3.28)

De I'équation 3.7, on peut remarquer que les valeurs propres (déformations prin&ipades)

sont liées aux valeurs propresde par:

Dans le cas ou ledéformations ainsi que les rotations sont petites (quelques pourcents de
déformation et quelques degrés de rotation), on utilise le tenseur de déformation linéarisé qui
est la partie symétriqgue du gradient du déplacement. Il dépend linéairement du gladéent

transformation. Il est donné par I'équation suivante :

(3.29)

Les valeurs propres (déformations principalede sontliées aux valeurs propres de

par la relation suivante :
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(3.30)

La trace de , , donne la variation relative de volume, qui est aussi obtenue dans le

cas général a partir du déterminant de

Il est commode de représenter la déformation en chaque gaoirun scalaire (au lieu des 9
composantes d'un tensewgmme, par exemplda déformation équivalente de von Mises.
Elle est donnée par :

(3.31)

avec la partie déviatorique (mesure du cisaillement) dgonnée par :

(3.32)

Maintenantque nous avons défini les tenseurs gradients et de déformations, nous allons
présenter dans le paragraphe suivant leurs calculs numériques a partir d'un champ de

déplacement discret obtenu par CIV.

3.5.4.Du déplacement a la déformation locale

Le calcul de la dérmation nécessite le calcul du gradient de la transformation (donc du
gradient du déplacemengxpérimentalement, il est impossible de mesurer une déformation
ORFDOH DX VHQV GX JUDGLHQW WKpRULTXH GRQQp SDU O
champ de déplacement que de maniere discréte. Toute mesure de gradient est en fait une
PR\HQQH GH FH GHUQLHU VXU XQH GLPHQVLRQ FDUDFWpPUL
HW TXH OTRQ SHXW FKRLVLU HQ IRQFWLRQ ®H OD SUpFLVLF

A partir du champ de déplacement discret obtenu par CIV au centre de chague domaine de
corrélationD d'une grille réguliére de points définie dans la configuration de référence, il faut
calculer le champ de déformation localour & faire différentes approches peuvent étre

utilisées, parmi lesquelles les différences finjgSermaneau, 200Y]et les éléments finis

([Bornert et al., 2004] Dans notre cas, nous avons calculé le gradient par la méthode des
éléments finis conformément aux procédurestidppées dan[Bornert et al., 2004]. Pouec

IDLUH RQ GplLQLW XQ PDLOODJH G pOpPHQWs#whtids@désV GR QW
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domainegde corrélation dans lequel on connait le champ de déplacement. Chaque élément du
maillage d'éléments finiHVW XQ FXEH FRPSRVp GH Q°XGV GX PDLO
Dans chaque élément, le champ de déplacement est obtenu en utilisant une interpolation
WULOLQpDLUH j SDUWLU GHYV Q°XGV GH O pOpPHQW PR\H
accéder aux \Yaurs du gradient de la transformation en chaque point de Gauss par dérivation

des fonctions de formes. Dans un souci de synthése, nous n'allons pas détailler cette
dérivation ici, le lecteur peut se référer a la référence [Bonnet et Frangi, 2006].

Ce postraitement est effectué dans notre cas en utilisant le code de calcul aux éléments finis
Cast3M [http://wwwcast3m.cea.fr/, 2014]. Pour la représentation graphique du champ de
GpIRUPDWLRQ VRXV IRUPH GT1XQ FKDPS FRQWbDeEduresDU PRI
suivante OH JUDGLHQW HQ FKDTXH Q°XG HVW FDOFXOp HQ PR
points de Gauss voisins de ce dernier. Pour avoir la valeur du gradient au sein de chaque
elément, on effectue une nouvelle interpolation trilinéaire &rpdes gradients de chaque

Q°XG 1RXV DYRQV DLQVL XQ FKDPS GH GpIRUPDWLRQ ORFI
FKDTXH pOpPHQW Q HVW SDV KRPRJgQH DX VHLQ GH O pFl
forme de carte de déformation que I'on affielec les fonctionnalités du code Cast3M. Nous

avons utilisé cette procédure dans notre cas pour calculer la déformation équivalete de

Mises (équation 3.31) ainsi que la trace de la déformation linéarisé (variation de volume) (voir
section 3.7). Il est important de noter que cette procédure de calcul de déformation au sein de
chaque élément nécessite d'avoir recours a des interpslabdymomiales. Ainsi, le gradient

de la déformation dans chaque élément n'est pas homogene. En effet, ce gradient local dépend
de linterpolation utilisée. De ce fait, la définition de la base de mesure associée n'est pas
triviale. Une autre procédure deosttraitement du champ de déplacement obtenu par
corrélation consiste a moyenner le gradient et la déformation sur chaque élément (déformation
moyenne par élément), selon des procédures exactes associées aux fonctions de forme de
OTpOpPHQW XW ¢a® lavhase' @eQMésure associée est égale a la taille (c6té) de
I'élément. Dans ce qui suit, on donnera comme base de mesure le c6té des éléments cubiques.
Cette valeur est en réalité une borne supérieure de la vraie base de mesure vu que la
déformation est hétérogene par éléments pour les raisons évoquées plus haut dans ce

paragraphe.
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3.5.5.Du déplacement a la déformation globale

Le gradient de la transformation et la déformation globale dans tout I'échantillon sont obtenue

en moyennant le gradient ou la déhation de tous les éléments constituant le maillage aux
POpPHQWY ILQLY /HV SURFpGXUHV GILQWpPJUDWLRQ XVXH(
FHOD 6L OD ]JRQH GYLQWpUrW DQDO\WpH HVW VXIILVDPPH:
macroscopiqueGH OfpFKDQWLOORQ

3.5.6.Incertitudes sur le calcul du gradient local et macroscopique

L'incertitude sur le calcul du gradient de la déformation est directement liée a l'incertitude sur

la mesure du champ déplacement par corrélation. Or, ces mesures mématatrdes

d'erreurs de différentes sources, parmi lesquelles, on peut citer : le bruit initial des images
(voir Annexe A) les artéfacts de reconstruction qui affectent le contraste local initial et final

des images, linterpolation des niveaux de gris tieda phase d'optimisation subpixel du

champ de déplacement ou l'inadéquation de la fonction de forme a la transformation que l'on
FKHUFKH 6RXV OfK\SRWKgVH GTLQGpSHQGDQFH GHV HUUL
YRLVLQV HW GT1XQIGR UHWM H WD WH. X Wylp@) X HQ Fsttr Ghalquey XGH  p

composante du gradient de la déformation dépend de [lincertitude sur l'estimation du
déplacement local par CIV et peut étre estimée par I'équation suivante ([Bornert et4d)., 200
[Allais et al., 1994])

(3.33)

guels que soit=1,2,3 etj=1,2,3. Il y a 9 composantes du gradient.

HVW aype BUD ld Wiesure du déplacement par corrélation dans la direction i. Il est

principalement associé a l'erreur induite par la présence de bruit dans les iglegpsut

étre évaluée expérimentalement (voir sectior.B3. est le nombre de mesures
indépendantes de déplacement local utilisées pour I'estimation de la composante

correspond a la base de mesure le long de la dirgctibypiqguement, pour imation des

incertitudes sur le gradient local, est égal au pas du maillage c'astire au coté de

O pOpPHQW FXELTXH | Q°XGV FRQVLGpUp ORUV GX FDOFX

finis., alors que pour l'estimation deseértitudes du gradient macroscopique est égal a la
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longueur de la grille tridimensionnelle des points de corrélatiorq sa largeur et enfin a

sa hauteur. De la formule 3.33, on peut remarquer que l'incertitude sur le calcul du gradient
macroscopique est beaucoup plus faible que celle sur le gradient local. En effet, la base de
mesure en calcul macroscopique est plus grande qu'en calculDecalus, le nombre de
mesures indépendantes est beaucoup plus important en calcul macroscopique qu'en local (en

local N;"*%=8), voir section 3.7.

3.6. Acquisition des volumes des différents échantillons et essais de

compression exsitu

Nous avons déformé médgnement en compression plusieurs échantillons de sel marqués
avec des particules de cuivre, présentant différentes microstructures (en termes de taille de
grains) en deux campagnes d'essais realisees sur les lignes de lumiére BMO5 et ID19 a
IESRF. Ces dmantillons ont été scannés par SXRCT. lls ont été élaborés audsein
laboratoire LMS en compactant a chaud un mélange de poudre de sel pur synthétique
(Normapur reagent grade 99.9% pure, Prolabo) et des particules de cuivre (3% en pourcentage
volumique)dH WDLOOH FRPSULVH HQWUH j P 9X TXH OH VHO
particules de cuivre apportent un bon contraste local dans les volumes acquis par SXRCT
nécessaire pour lorrélation d'images volumiquelse fait d'ajouter une seconde gbeadans

le matériau, constituée par des particules de cuivre, peut bien slr modifier le comportement
mécanique de ce dernier par rapport a un polycristal de sel pur, mais il permet également de
VH UDSSURFKHU GT1XQ PDWpULDX QrbpietésHe pluX ldef &PaBR UW H
macroscopiques de compression ont confirmé que le sel marqué au cuivre a un comportement
mécanique trés similaire au sel pur. En fonction des conditions thermomécaniques lors de la
compaction a chaud durant I'élaborationféténtes microstructures peuvent étre obtenues.
Dans la suite, nous allons considérer trois classes de microstructures qui different de par leur
taille de grain. La premiére est qualifiée de microstructure a petits grains (50 a 200 um). La
seconde microdiicture est constituée de grains de taille intermédiaires (50 a 300 um). Enfin,

la troisieme catégorie de microstructure est constituée par des gros grains (50 a 500 um), voir
tableau 1. Ces tailles de grains ont ét@luéesgrace a des mesures en surfguay, la
technique de diffraction des électrons rétrodiffusés (EBSD pour Electron BackScattered
Diffraction en anglais) qui permet de mesurer les orientations cristallines locales de la surface
d'un matériau au sein d'un microscope électronique a balay@iget{apitre 1). Les particules

de cuivre dans les microstructures a petits grains et a grains intermédiaires sont dispersées de
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maniére aléatoire dans le volume : on parle de microstructure a particules de cuivre
distribuées (voir tableau 1 &gure 17). Pour les microstructures a gros grains, les particules

de cuivres ont migré au niveau des joints d'amas de Ht&ims de la phase de traitement
thermique durant I'élaboration : on parlera dans la suite de microstructure a particules de
cuivre "décoraritles interfaces de grains (vdigure 18). Ces différentes microstructures sont
représentées par 4 échantillons : A, B, C et D (voir tableau 1). Les 2 faces d'appui de chacun
de ces échantillons ont été polies avec le dispositif de polissage (voinsgé@&)jogque nous

avons développé afin d'avoir une bonne planéité des faces d'appui et limiter ainsi les effets de
frottement entre les faces d'appui et les pistons lors de la compression.

Les échantillons A et B sont scannés en absorption sur la lignbregmon BMO5 de 'ESRF

lors d'une premiere campagne d'essai. Le scan a été effectué en faisceau rose d'énergie
moyenne autour de 60 keV. La caméra Frelon (section 3.4.2.3) de définition 2048 x 2048
pixels a été utilisée avec un objectif 4x nous permettatteindre une résolution spatiale de

3,5 um. A cette résolution et compte tenu de la taille du faisceau (3,6 mm de hauteur),
I'échantillon A (4,32 mm de coté et 9,06 mm de longueur) a été scanné en trois parties égales
de 3,58 mm de hauteur avec deugoevrements de 0,58 mm. Pour chaque partie, environ
1500 projections sont acquises sur différents angles de rotation jusqu'a une rotation complete
de 360°. L'échantillon B (3,7 mm de coté et 6,9 mm de longueur) étant plus petit que A, a été
scanné en deuparties égales de 3,58 mm de hauteur avec un recouvrement de 3,76 mm.
Chaque volume reconstruit d'une partie d'un échantillon a une taille 2048 x 2048 x 1024

voxels avec une résolution spatiale de 3,5 um par voxel.

Les échantillons C et D ont été scaneésabsorption lors d'une deuxiéeme campagne d'essai

sur la ligne ID19 de I'ESRF en faisceau monochromatique. lls ont été scannés chacun en trois
parties égales de 3,58 mm de hauteur avec deux recouvrements de 1,08 mm. La résolution
spatiale est aussi égale3,5 um par voxel. Chaque volume reconstruit (de taille 2048 x 2048

x 1024 voxels) a un bon rapport signal sur bruit. De plus, le marquage local (particules de
cuivre), est bien apparu sur les volumes reconstruits (vu la grande différence entre la densité

du sel (2,16 g/cf) et le cuivre (8,93 glch HW SHUPHWWUD GRQF GH PHQHU
dans les différents échantillons. Néanmoins, il existe des artéfacts sous forme d'anneaux (ring
artefacts en anglais) dans les images volumiques reconstruitesrjudausés par des pixels

défectueux de l'imageufiqures17 et18).

6 Un amas de grain est constitué d'un ensemble de grains, typiqguement de l'ordre de 3 & 5 grains, voire plus en
fonction de la distribution des tailles de graitass la microstructure de sel + Cu aux interfaces.
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Tableau 1. Les différents échantillons scannés au synchrotron, leur type de microstructure ainsi que le
type de marquage local introduit dans leur volume.

A B C D
Dimensions(mnt) 4,32x4,32x9,06 | 3,70x3,77x6,92| 4,47x4,43x7,20 4,55x4,49x7,33
Ligne synchrotron BMO5 BMO5 ID19 ID19
Taille des graingum) 50 & 200 50 & 200 50 & 300 50 4 500
Type de marquage | Sel+Cudistribué | Sel+Cu distribug Sel+Cu distribug Sel+Cudécoré

Figure 17. (&) Coupe horizontale a travers le volume reconstruit de I'échantillon A de microstructure a
petits grains contenant des particules de cuivre distribuées (b) dans la matrice de sel. La résolution est d
3,5 um/voxel. L'échantillon a été scanné sur BM05. On peut remarqguer la présence d'artefacts sous forme

d'anneaux (ring) qui sont causés par les pixels défectueux de l'imageur.
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Figure 18. Coupe horizontale a travers levolume reconstruit de I'échantillon D de microstructure a gros
grains contenant des particules de cuivre se trouvant ("décorant”) aux interfaces des amas de grains. La
résolution est de 3,5 um/voxel. L'échantillon a été scanné sur la ligne ID19.

Il est important de noter qu'avant chaque scan, on procéde a une calibration du détecteur. Ceci
consiste a acquérir des images en "blanc” et "en noir" qui correspondent respectivement a des
images du détecteur sans échantillon et sans rayons X. Les "blancs"” getrafietilever une

grande partie des défauts du détecteur. lls permettent aussi de corriger la non linéarité entre
intensité lue par le détecteur et celle réellement envoyée par la source (bonne
proportionnalité entre le nombre de photons arrivant eiviean de gris final). Les "noir"
représentent les fluctuations de ['électronigue du détecteur et sont gouvernés par la
température de la piéce mais aussi par I'électrostaticité de cette derniére. Apres avoir scanné
chacun des échantillons par SXRCT, ildaa les déformer mécaniquement en compression
jusqu'a plusieurs pourcents de déformation plastique résiduelle et (généralement) en plusieurs
étapes de déformation. Pour ce faire, apres chaque étape de déformation, I'échantillon est
scanné a nouveau. L'apation des algorithmes de CIV sur les différents volumes acquis en
fonction du chargement mécanique permet d'accéder a la localisation tridimensionnelle de la
déformation (voir section 3.7).

Plusieurs campagnes préliminaires d'essais, dont trois ré&aliedes le cadre d'une these
antérieure ([Bourcier, 2012]) et une derniere réalisée par nous méme sur ID19, visant a
déformer plastiquement in situ sous faisceau synchrotron des petits échantillons (maximum 1
cm de coté) de sel marqués au cuivre, n'ontép@asnalheureusement couronnées de succes.

En effet, les échantillons, testés in situ au moyen de micromachfhesMivVDL FRPSDWLEOH

O 1 RvatoH tdmographique en rayonnement synchrotron (machines fournies par W. Ludwig
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et E. Maire), se rompaient prétuegément avant qu'on atteigne des niveaux de déformation
plastigue importants. Pourtant des échantillons de méme type (méme microstructure, méme
géométrie et mémes conditions de sollicitation mécanique) déformés au MEB atteignaient des
niveaux importants el déformation plastique résiduelle (jusqu'a plusieurs pourcent), voir
chapitre 1.

Ce comportement surprenant est attribué au fait qu'un échantillon de sel irradié est plus rigide
(moins ductile) qu'un échantillon de sel rioadié. Ceci est d0 a la créat de défauts
d'irradiations’ dans la structure cristalline du sel, induits par le flux intense des rayons X au
synchrotrof®. Une illustration de ce phénoméne est le changement considérable de la couleur
des échantillons de sel marqué au cuivre (ou muiedeviennent de plus en plus sombre avec

le temps de scan (i.e. avec la dose de rayons X recue)i¢uowe 23). La rupture brutale des
echantillons sollicités sous faisceau synchrotron pour des niveaux de déformation
macroscopique tres faibles (typiguent inférieur a 0,4 % en déformation équivalent de von
Mises), constaté lors des études antérieures, est probablement due au fait que ce durcissement
du comportement induit des niveaux de contrainte plus élevés (typiguement 34 MPa avant
plastification noable, soit beaucoup plus que lors des essais sous MEB) dans les échantillons,
gui mobilisent des mécanismes de rupture (probablement aux interfaces de grains, cf chapitre
2), avant que la plasticité intracristalline ne se manifeste. Cette rupture emttddus rapide

gue la taille de I'échantillon est petite. Probablement, dans ces petits échantillons, un
mécanisme local de rupture induit quasstantanément une rupture globale par instabilité.

Nous avons observé qu'un recuit thermique (sans défampati 300 °C pendant 1h de
I'échantillon aprés chaque scan SXRCT permettait d'enlever ces défauts d'irradiation par
restauration thermique. Cet effet dirradiation sera étudié et confirmé dans la suite en
comparant la réponse sous compression de deuxtélcimende sel de méme microstructure
marqué au cuivre avec et sans recuit thermique.

1RXV GLVSRVRQV FHU WAsituVpoG/ai Qéformdd RasLeGhiantillaps et capable
d'étre montée sur la platine de rotation d'ID19 et BMi@fufe 19), mais elle §RITUDLW SDV C
possibilité d'effectuer des recuits thermiques in situ entre les différents scarcdssitéle

cette étape de recuit thermique des échantillons fait que nous avons opté pour un mode de

sollicitation ex situ de nos échantillons, en dehdu dispositif tomographique (vdigures

17 Ces défauts d'irradiations modifient la mobilité des dislocations.

18 Ce comportement n'a pas été observé au microtomographe de laboratoire (dans les mémes conditions)
probablement a cause des flux pmigoies faibles (1 million de fois plus faible).
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20 et21). Cette déformation ex situ peut se faire aussi bien a température anfigaree()

qu'a chautf (& 350 °C, voirfigure 21) au moyen d'une machine d'essai équipée d'un four
spécifigue pour chaufferf FKDQWLOORQ GXUDQW OD GplIRUPDWLRQ Pp
machine utilisée pour les essais sous MEB (cf chapitre 2 et chapitre 4). Tous les essais
PpFDQLTXHV SUpVHQWpPV GDQV FH FK B&slra\gueHleRdyvevsesW p Upl
étapes de compression ont été menée a 20°C, entre recuits thermiques menés a charge nulle.

En résumé, compte tenu de tout ce qui précede, la procédure retenue pour la déformation de
chacun de nos échantillons et l'acquisition de leurs volumes au synchrotieoaiggante :

a Scan de référence de I'échantillon par SXRCT (images volumiques de référence).
Cette étape dure environ une trentaine de minute. Siiguee 22 est représenté le
dispositif de microtomographieux rayonsX utilisé sur la ligne 1D19.

b- Apres chaque scan, on chauffe I'échantillon a une vitesse de 0,1 °/s jusqu'a a 300 °C,
au moye du four miniaturisé développgour les essais sous MEB, pour un recuit
thermique a cette température pendant 1h afin de restaurer les défauts d'irradiation.
Ensuite, on refroidit I'échantillon a la méme vitesse jusqu'a la température ambiante.

Cette étape dure environ 2 h et demiraigissement de I'échantillon inclus.

c- On déforme (compression) -aitu [|'échantillon jusqu'a plusieurs pourcents de
Gp/lRUPDWLRQ WRWDOH j XQH IDLEOH YLWHVVH GH FKD
21). Cette étape dure typiquement 2h et dépend @amige déformation atteint.

d- Nouveau scan tomographique de [I'échantillon donnant les images volumiques

déformées.

e On refait un nouveau recuit thermigue comme en b.

Les étapes c, d, et e sont répétées autant de fois que le nombre d'étapes de déformation
sauhaité. Durant la déformation mécanique de compression (étape c), le niveau de

déformation plastique résiduelle macroscopique atteint par I'échantillon est mesuré soit au

9 Ne pas confondre déformation & chaud (& 350 °C) et recuit thermique & 300 °C. Un recuit thermique se fait &
300 °C sans contrainte, ni déformation mécanique imp@eeappelle que la températurefdsion (Tf) du sel
est de 801°C. La tempéuae considérée a chaud est de (350 °C), ellsugsirieure a Tf (en °K)/2 = 26C.
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pied a coulisse, soit par corrélation d'images 2D en prenant régulierement desdhhwos
surface latérale de I'échantillon en cours de sollicitation (figire 25) avec un appareil
photographique de type SLR (Olympus E3 + 50mm macro lens utilisé au grandissement 0.5,
images 8 bits 3648 x 2736 pixelvec une résolution de 9 pm/pixele contrdle du niveau

de déformation macroscopique résiduelle atteint durant I'essai par pieds a coulisse est lourd et
trés rustique. En effet, il nécessite d'interrompre l'essai de temps erf%afipsie sortir
I'échantillon pour mesurer sa longueurafie aprés déformation. Contrairement a l'utilisation

d'un pied a coulisse, la technique de corrélation d'images nous permet de suivre le niveau de
déformation de maniére continue (sans interruption) au cours de I'essai. On insiste sur le fait
qgue déformeeex situ un échantillon en plusieurs étapes est fastidieux vu que les différentes

étapes a, b, ¢, d et e se font séparément.

Nous avons considéré dans notre étude 4 échantillons de sel marqués au cuivre avec
différentes microstructures : A, B, C et D commécrit au début de la section 3.6 (voir
tableau 1). Le tableau 2 fournit la liste des différents échantillons sollicités mécaniquement,
les conditions d'essais ainsi que le niveau de déformation final atteint a la fin des essais. Les
échantillons A, B, Get D ont été déformés ex situ a froid. Les échantillons A et B ont la
méme microstructure. L'échantillon B n'a pas été recuit apres son scan de référence (pas
d'étape b) contrairement a I'échantillon A. Ceci a été fait dans le but d'étudier et de mieux
comprendre [l'effet d'irradiation sur le comportement macragoep du matériau.
L'échantillonA a subi deux étapes de déformation (Majure 24) conduisant au total a une
déformation macroscopique résiduelle de 9 % mesurée au pied a coulisse. L'éctartillon

subi une seule étape de déformation (Migure 24) correspondant a une déformation
macroscopique résiduelle de 3,2 % mesurée au pied a coulisse. Il est important de noter que
pour pouvoir atteindre ce niveau de déformation macroscopique résidsetie, recuit
thermique de restauration des défauts, I'échantillon a été déformé avec une vitesse de
chargement trés petite (10 fois plus petit que le A, soit 0,01 um/s). De plus, les dimensions de
I'échantillon (3,70 x 3,77 x 6,92 nijnont été choisies plugrandes que dans les autres
campagnes ou I'échantillon se rompait sous l'effet de lirradiation. Enfin, les faces d'appui de
I'échantillon ont été soigneusement polies afin d'éviter des problemes de rupture brutale dus

aux frottements entre les pistonslalenachine et les surfaces d'appui du spécimen.

20 On interromptl'essai mécanique pour la mesure de la déformation plastique atteinpagiit d'un certain
niveau de conginte typiquement de l'ordre de 10 a 20 MPa correspondant a la limite élastisgele
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Tableau 2. Les différents échantillons sollicités mécaniquement, les conditions d'essais ainsi que le niveau
de déformation finale atteint. La déformation négative en CIN2D correspad a une déformation de
compression

A B C D

Type essai Compression Compression Compression Compression
Recuit aprés scan tomographique Oui Non Oui Oui
Température de l'essai Ambiante Ambiante Ambiante Ambiante
Nombre d'étapede déformation 2 1 3 4
Niveau de déformatiomxiale (de compressior|
_ o ] 9,00 3,20 6,25 4,20
finale obtenupar pied a coulisse (en %)
Niveau de déformation finale obtenu

. - - -5,02 -3,88
par CIN2D d'une surface observée (en %)

Figure 19. Machine in-situ du laboratoire Navier montée sur la platine de rotation de la ligne BMO5.

La figure 24 présente les courbes de chargement macroscopique contrainte déformation des
échantillons A et B. La déformation est calculée grace au mouvetaedatransverse mobile

de la machine d'essai. Cetieinclut donc la souplesse de la machine et ne représente pas les
vraies valeurs de déformation des échantillons. Les valeurs de déformation sur ces courbes
sont juste utilisées de maniére qualitative. Sur whaale ces courbes, on peut identifier les

trois parties suivantes :

- Une phase de mise en place de I'échantillon en début d'essai jusqu'a quelgues MPa (environ
3 MPa).

- Ensuite, une déformation élastique de I'échantillon.

- Et finalement une déformatigriastique.
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Figure 20. Machine exsitu pour la compression uniaxiale a froid des échantillons.

Figure 21 Machine exsitu équipé d'un four spécifique pour la compression uniaxiale a chaud des
échantillons.

Figure 22 Dispositif de microtomographie sur la ligne ID19.
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(@) (b)

Figure 23. (a)Vue globale de I'échantillon A sur la platine de rotation, soumis a trois doses d'irradions aux
rayons X (basse, moyenne et élevée, en partant du haut vers le bas), montrant le changement de couleur
du sel marqué au cuivre avec l'irradiation. (b) changement de couleur sur une zone irradiéle
I'échantillon de sel pur.
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Figure 24. Courbe de chargement macroscopique contraintéForce/Section initiale}déformation (I-lg/lo, lo
étant la longueur initiale) des échantillons A et B. La déformation inclut celldiée la souplesse de la
machine et ne représente pas les vraies déformations des échantillons.

La déformation plastique de I'échantillon A, lors de la premiére étape de compression,
commence a partir d'une contrainte d'environ 15 MPa. Ceci est en accordleavec
comportement macroscopique a froid d'échantillons de sel pur sollicités dans la chambre d'un
MEB (voir chapitre 1). Ensuite, I'échantillon est déformé jusqu'a 3,5 % de déformation
macroscopique résiduelle mesuré au pied a coulisse correspondant atusieteod'environ

35 MPa. La deuxieme étape de déformation de I'échantillon A, effectuée apres avoir recuit ce

dernier, montre une augmentation de la limite d'élasticité (environ 23 MPa) due a
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I'écrouissage du matériau lors de la premiére étape de camprefette valeur étant
relativement faible comparée a la derniere valeur de contrainte atteinte durant la premiére
étape de déformation (35 MPa) et a la valeur de contrainte atteinte pour le méme type de
matériau déformé dans le MEB pour les mémes nivedécrouissage. Toutefois, la
contrainte augmente tres rapidement avec la déformation plastique du matériau pour atteindre
des grandes valeurs de contrainte (50 MPa pour une déformation macroscopique pieds a
coulisse de 9 %). Ainsi le fait de recuire timgguement le matériau a tendance a réduire
Iégérement le niveau d'écrouissage de ce dernier. Mais compte tenu des niveaux importants de
déformation plastique atteints, la contrainte augmente trés rapidement pour atteindre des
valeurs similaires au méme réaiu déformé a froid dans le MEB (chapitre 1), sans recuit.

La courbe de contrainte déformation de I'échantillon B, contrairement a toutes les autres
courbes de chargement montrées dans ce chapitre, a été obtenue en déformant directement
apres avoir irrag aux rayons X le spécimen sans avoir eu recours a un recuit thermique. La
déformation plastique de ce matériau irradié débute pour une contrainte plastique d'environ 41
MPa. Cette valeur est environ 2,7 fois plus élevée que la limite élastique detillechan

Ensuite, la contrainte augmente de maniere rapide avec la déformation plastique (68 MPa
pour une déformation macroscopique résiduelle au pied a coulisse de 3,2 %). Ces niveaux
elevés de contrainte conduisent habituellement a la rupture brutatechentillons lors des

autres campagnes. On voit a travers cette étude que le matériagcurB, est beaucoup

moins ductile que celui qui est recuit thermiqguement A. C'est la raison pour laquelle nous

avons opté pour le recuit des échantillons apnesjge scan SXRCT.

L'échantillon C, de microstructure a grains plus grands que A et B (voir tableau 1), a été
déformé a froid en 3 étapes de déformation. La déformation est suivie en continu par CIN sur
une surface latérale de ce derniigure 25). Cettedéformation est calculée sur une région
d'intérét qui fait 6 x 3,7 mfrsur laquelle un maillage régulier de 25 lignes et de 40 colonnes
est considéré avec un pas de maillage de 17 x 17 pixels. La taille de la fenétre de corrélation
est de 40 x 40 pixels.

La courbe de chargement macroscopique contrdigkermation de [|'échantillon C est
représentée sur la figure 26. Lors du début de la premiere étape de déformation, on observe
une déformation apparente de traction due aux mouvements globaux de I'échantdidbut

d'essai (phase de mis en place) et les variations de grandissement associées.
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Figure 25. Image 2D de la surface de I'échantillon C prise avec la caméra SLR pour le suivi de la
déformation macroscopique de I'échantillorpar CIN.

Ce phénoméne est aussi observé sur les essais de compression dans le MEB des échantillons
de sel(figure 8, chapitre 2, page 64)a contrainte a partir de laquelle la déformation
plastigue commence est d'environ 17 MPa et est cohérente awededikchantillon A (15

MPa) et celle des essais sous MEB. Durant la premiere étape de compression, la contrainte
maximale atteinte est de 29 MPa et correspond a une déformation macroscopique mesurée par
CIN de 1%. Pour la deuxieme, la méme valeur deraome (29 MPa) est atteinte pour le
méme niveau de déformation (1%). Une contrainte d'environ 35 MPa est atteinte durant la
deuxieme étape pour une déformation de 2,7 %. Le méme niveau de contrainte est atteint pour
le méme niveau de déformation lors dedBformation a froid d'échantillon de sel pur dans le
MEB comme détaillé dans le chapitre 1. Le recuit a certes tendance a réduire le niveau
d'écrouissage atteint durant la premiere étape de chargement (comme dans A) mais les
grandes valeurs d'écrouissagéses en jeu durant la deuxieme étape permettent de rattraper
l'effet d'adoucissement induit par le recuit thermique. Une troisieme et derniere étape de
compression est considérée et permet d'atteindre une déformation macroscopique résiduelle
totale de 32 % obtenue par CIN apres décharge compléte de I'échantillorfiguoe 26).

La déformation au pied a coulisse obtenue a la fin de I'essai (de I'étape 3) est de 6,25 %. Ainsi
la valeur de déformation macroscopique résiduelle obtenue par CIN (mesuest2plus

petite que celle donnée par une mesure au pied a coulisse (mesuréusDard nous allons

estimer cette valeur par CIV afin de juger de la pertinence de ces deux derniéres valeurs.
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Figure 26. Courbe de chargement maroscopique contrainte(Force/Section initiale}déformation CIN2D
de I'échantillon C.

L'échantillon D de microstructure a gros grains (voir tableau 1), a subi 4 étapes de
déformation de compression a froid conduisant a une déformation macroscopique résiduelle
totale mesurée par CIN de 3,88 % (vbgure 27 et tableau 2). Nous avons uneeléy
déformation apparente de traction en début d'essai comme lors de la déformation C pour les
raisons évoquées plus haut. La plasticité commence a partir de 17 MPa comme pour les
échantillons A et C. La contrainte pour une déformation de 2,5 % est dé’82d\le est la

méme que pour I'échantillon C pour le méme niveau de déformation. Les mémes remarques
gue précédemment (échantillons A et C) concernant l'effet du recuit sur le comportement
macroscopique du matériau sont valables. La déformation macrgseopiesurée en fin
d'essai par pied a coulisse est de 4,20 %. Elle est environ égale a celle obtenue par CIN (3,88
%).

Figure 27. Courbe de chargement macroscopique contraintéForce/Section initiale}déformation CIN2D
de I'échantillon D.
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3.7. Localisation tridimensionnelle de la déformation:;

incertitudes expérimentales

Dans cette partie, nous allons montrer les champs locaux tridimensionnels de déformation
plastique a I'échelle de la microstructure polycristalline des échantilorseldmarqués au

cuivre de différentes microstructures (différentes taille moyenne de grain) dont les différents
essais de compression mécanique ont été décrits dans la section 3.6. Ces champs de
déformation (de gradient) mécanique ont été calculés (faregits finis) a partir des champs

de déplacement locaux estimés par corrélation d'imaglesniques issues du synchrotron.

Ainsi, l'incertitude associée au calcul du gradient local (et global) est donc directement liée a
l'erreur sur la détermination pai\Cdes positions des points de corrélation (équation 3.33).
Typiquement les parameétres suivants affectent I'erreur sur l'appariement des points par CIV,

comme décrit préecédemment :

a Le bruit initial des images volumiques.

b- Les artéfacts de reconstructioni @ffectent le contraste local des images.

c- L'interpolation des niveaux de gris lors de la phase d'optimisation subpixel du champ
de déplacement.

d- L'inadéquation de la fonction de forme a la transformation que l'on cherche.

e Lataille de la fenétre de coragion.

Ainsi dans cette section, nous allons premierement décrire la méthode expérimentale
permettant d'estimer les erreurs sur la détermination du champ de déplacement local par CIV.
Ensuite, nous allons calculer a partir des erreurs sur |'appariedesnpoints par CIV,

I'incertitude sur le calcul des gradients locaux et globaux.

3.7.1.Incertitudes sur la mesure du champ de déplacement

L'approche utilisée pour estimer les erreurs sur la mesure du champ de déplacement, se base
sur la méthode d'estimationgderreurs initialement développées sur des images optiques et
MEB ([Doumalin, 2000], [Dautriat, 2009]). Il consiste a procéder a une analyse pamn@iN

une image de référence et une deuxieme image obtenue aprés avoir imposé une
transformation mécaniquapparente connue (translation pure ou déformation homogéne par

exemple). En faisant des statistiques (moyenne et écart type) sur la différence entre le champ
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de déplacement mesuré par CIN et théorique, on peut estimer les erreurs liées a I'appariement
des points par corrélations d'images. Nous avons reconduit cette méthode en 3D. Notre
analyse consiste a acquérir une image volumique de référence de I'échantillon, ensuite a
imposer une déformation apparente de rotation en inclinant I'échantillon graceilenun f
mince de téflon d'épasur 001 mm de telle sorte qu'un voxel de l'image de référence se
déplace de quelques voxels sur l'image obtenue aprés transformation horb@génaotre

cas, la transformation homogéne imposée n'est pas calculée théoriquedimest, elleméme

obtenue par CIV. A partir de cette transformation, on peut estimer les positions finales
théorique$* associées a chaque point de corrélation. Ces positions théoriques sont ensuite
comparées avec les positions obtenues par CIV poulykandes erreurs liées a la CIV.

3.7.1.1. Calcul des positions théoriques

SoitX, OD SRVLWLRQ G XQ SRLQW GH FRUUpODWLRQ GDQV OD
volumique avant inclinaison de l'échantillon) @@ VRQ SRLQW KRPRORJXH GD

volumique apres transformation) obtenu par CIV. Le gradient macroscopique la

transformation apparente est calculé par éléments finis a partir des paxsité&ing comme
décrit dans la section®4. Cette transformation supposée homogene permet de lier les points

X etx dans les deux configurations. Elle est donnée par I'équation 3.34 :

(3.34)
ou Xp est un point invariant par la transformatiordonné par I'équation suivante :

(3.35)
ou représente la moyenne disvecteurs positions; (N étant le nombrale points de
corrélation), elle est donnée par :

(3.36)
En regroupant les équations 3.34 et 3d@fpeutéliminer X, et écrire que :

(3.37)

2 e calcul des positions finales "théoriques" fait intervenir toutefois des quantités que I'on estime par CIV.
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La formule 3.37 est utilisée dans notre analyse d'erreur pour estimer les positions thg&oriques
de X; aprés application de la transformation apparente. Il est important de remarquer que le

calcul de la position théorique des points dépend du gradient de la transformation mais aussi

de qui sont tous les deux calculés a partir destipos xi obtenues par CIV.

L'erreur associée a ce calcul de la position théorique de fait intervenir l'incertitude
sur le calcul du gradient (équation 3.33) mais aussi celle de obterue par CIV. En

supposant que ces deux incertitudes sont indépendantes, et qu'il y a indépendance entre les

BN

différents points de mesure de l'analyse d'erféurs peut étre estimé a partir de

I'équation 3.3 par propagation de la variana®mme suit :

(3.38)

Dans notre cas le nombre de points de mesures considéré dans l'analyse d'erreur est

suffisamment grand\=43200, en supposant que l'incertitude commise lorbaggariement
des points par CIV est de 1 voXel est de l'ordre de 10 Pour la méme erreur

d'appariement des points par CIV, a partir de I'équation 33, en considérandillage
régulier dans le volume de 30 x 30 x 48 points de corrélation (comme par exemple dans un

cas du calcul d'erreur que I'on va montrer dans la suite), avec un pas de maillage de 40 x 40 x

40 voxels dans les trois directions, est de l'ordre de 10 Par ailleurs, est au

SOXV GH OfRUGUH GH SL[H®Me sttH TXL FRGBXXVEYPX\Q pFD

Ceci permet d'estimer une borne supérieure de I'erreur sur le calcydas#tian théorique de

x a 0,003 (équation 3.38). On voit a travers ce simple calcul que l'erreur du calcul de la
position théorique des points par CIV est principalement gouvernée par les erreurs
d'appariements lors de la CIV des points considérés taradylse d'erreurs. D'ou l'intérét de
bien corréler les points mis en jeu dans l'analyse d'erreur (bonne valeur du coefficient de

corrélation) ou de ne considérer dans cette analyse que les points dont la CIV a bien marchée

| a taille de la fenétre de corrélation est pris¢etle sorte que les domaines de corrélation des différents points
ne se recouvrent pas.

2 Cette incertitude est en réalité 10 fois plus petite et sera estimée dans la suite. Ici, on aimerait juste avoir une
borne supérieure de I'erreur sur le calculptestions théoriques.
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au risque de biaiser cette démd. En pratigue, comme on va le montrer dans la suite, les
erreurs d'appariement des points par CIV sont de lordlddd® GH YR[HO /JfHUUHXU
position moyenne et sur le terme associé au gradient sont ainsi du méme ordre de grandeur et
GH OYRUGUWHleGxxel. @ qui permet d'estimer l'erreur sur le calcul de la position
théorique de; a 1/1000 de voxe) ce quiest acceptable dans notre cas. Maintenant que nous
avons expliqué le calcul des positions théoriques en utilisant la CIV, on peut passer a
I'estimation expérimentale des incertitudes sur la mesure du champ de déplacement par
analyse statistique d'erreen faisant des statistiques (moyenne et écart type) sur la différence
entre le champ de déplacement mesuré par CIV et calculé théoriquement avec la méthode

décrite dans cette méme section.

3.7.1.2. Analyse statistique des erreurs liées a la mesure experimentale du

champ déplacement par CIV

L'analyse d'erreur consiste a calculer I'écart (ou bigightre le déplacement des points de
corrélations mesurésgnes par CIV et celui calculé théoriquememte, pour un nombreN de

points d'analyse d'un maillage régulier cerrélation. Ce biais n'est pas nul a cause des
erreurs de corrélation qui peuvent provenir du bruit initial des images ainsi que leur contraste
local mais aussi des erreurs intrinseques associées a la technique méme de corrélation

(interpolation des nivaux de gris, taille de la fenétre de corrélation...). Ensuite, on calcule :

- L'écart type des écarts : il s'agit de l'erreur aléatoire. Cette erreur est principalement
gouvernée par le bruit des images mais dépend aussi de la qualité du contrasteslocal
images. Elle dépend aussi de la taille de la fenétre de corrélation ([Bornert et al, 2009]). Plus

la taille de fenétre de corrélation est grande (plus on a de l'information dans cette derniére),
plus cette erreur est petite (bonne précision de la eesBrendre des grandes tailles de
IHQrWUH GH FRUUpODWLRQ HQ &,9 DXJPHQWH OfHUUHXU Gt
petite fenétre de corrélation n'incluant aucun marquage local ne permet pas de faire de la
corrélation a cause de l'absencecdatraste localll y a donc un compromis a trouvera

taille de la fenétre de corrélation doit étre choisit en fonction du contraste local présent dans

les volumes.On évalue cet écatW\SH GIYHUUHXU JOREDOHPHQW VXU (
G 1D QD O\ \Vugsi sefatexhent, en considérant des classes de points ayant la méme partie
fractionnaire(les mémes chiffres aprés la virgul§ X GpSODFHPHQW FRPPH SRXL
OTHUUHXU V\A\GHpPORXVT XHQ AHIITHW OfHUUHXU DOpteWRLUH

fractionnaire, en étant plus élevée pour des valeurs de déplacement proche de valeurs entieres
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en pixels ([Doumalin, 2000]. Ce phénomeéne estl a une réplication du minimum de
corrélation en plusieurs minima locaux, lorsque le déplacement est préick€dd GpSODFHPH C
entier et lorsque les images sont bruit§@siot et al, 2013]. Il est utile de quantifier cette

erreur.

- La moyenne des écarts pour tous les paifit® qui ont la méme partie fractionnaire : il
s'agit de l'erreur systématique ou périodique. Cette erreur qui est corrélée avec la partie
fractionnaire du déplacement dépend principalement de l'interpolation des niveaux de gris des
images ([Schreier et al, Q0]) lors de l'optimisation subvoxel mais aussi du contraste local,

du bruit initial des images et de la taille de la fenétre de corrélation.

[Wang et al, 2009] ont établi une expression analytique en CIN (pour une translation
subpixel) permettant de ralies erreurs systématiques et aléatoires avec le bruit des images,

le contraste local, la taille de la fenétre de corrélation et la méthode d'interpolation utilisée.
/HXU DQDO\WH pWHQG FHOOH GH >5RX[ HW +LOG été @ IR
montré que plus le contraste local est de bonne qualité plus ces erreurs sont petites. Il a aussi
eté montré qu'il y avait une dépendance quadratique entre ces erreurs et le niveau de bruit des

images initiales. D'ou lI'importance d'acquérir des images un bon rapport signal sur bruit.

Pour l'estimation des erreurs liées a la mesure expérimentale du champ de déplacement par
CIV, nous avons considéré deux types de microstructures (grains intermédiaires et gros
grains), présentant deux types de maggulocal différent dans les volumes comme décrit

dans la section 3.6 que nous allons rappeler ici. Il s'agit :

a D'un marquage local de la microstructure de sel (petits grains ou grains intermédiaires)
avec des particules de cuivre distribuées uniformérdans le volume (voifigure
17). Les échantillons A, B et C présentent ce type de contraste local. Les analyses
d'erreurs ont été effectuées sur les paires d'images volumiques (référence et aprés
transformation de rotation) de I'échantillon C (grains mtatiaires). Ce genre de
marquage présente l'avantage d'étre présent de maniere homogene dans le volume, ce
qui facilite énormément la corrélation. En effet, par exemple une taille de corrélation
de 40 x 40 x 40 voxels permet de corréler presque l'ensatablpoints d'une grille
réguliere de la microstructure sans trop de difficulté. Vu que dans chaque domaine de
corrélation, le marquage présent est suffisant pour mener a bien le calcul.

b- D'un marquage local de la microstructure (aves des gros grains)es/particules de

cuivre "décorant" les joints d'amas de grains (figiire 18). L'échantillon D présente
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ce type de contraste local. En effet lors de I'élaboration du matériau, il y a eu
ségrégation des particules de cuivre au niveau des joints de gxamins. avons
considéré des paires d'images de I'échantillon D pour l'analyse d'erreur associée. Pour
ce genre de microstructure, si on part d'une grille réguliere de points de corrélation de
la microstructure, sesilquelques points de corrélation de cettifley(points sur les

joints d'amas de grains) présentant un contraste local adéquat sont compatibles avec un
appariement par corrélation si on considére des fenétres de corrélation (de taille 10 x
10 x 10 voxels par exemple). L'analyse d'erreur a ététeffe seulement sur de tels

points présentant un contraste local suffisant.

3.7.1.3. Courbes d'erreurs systématiques et aléatoires sur la microstructure de
I'échantillon C

3.7.1.3.1. Estimation des erreurs

Comme décrit dans la section 3.6, compte tenu de la taille du fajd@dantillon C a été
scanné en trois parties (haut, milieu et bas) égales de 2048 x 2048 x 1024 voxels avec deux
recouvrements de 1,08 mm. La résolution spatiale est de 3,5 um par voxel. L'analyse d'erreur
a été effectuée sur ces trois parties indéapemdent, afin de ne pas étre affecté par les erreurs

de jonctiond’ des différentes parties pour l'obtention du volume complet de I'‘échantillon sans
les recouvrements (2048 x 2048 x 2454 voxels). Ainsi sur chaque partie, I'analyse d'erreur a
été effectuée econsidérant un maillage régulier de 30 x 30 x 48 points de corrélation avec un
pas de maillage de 40 x 40 x 40 voxels. La taille du domaine de corrélation est de 40 x 40 x
40 voxels; elle a été prise égale au pas du maillage de telle sorte que les e®main
corrélation des différents points ne se recouvrement pas afin de respecter I'hypothese
G LQGpSHQGDQFH VWDWLVWLTXH GHV GLIIpUHQWHY PHVXUL
HQ S R L QMke qieflelsvidars moyenne et aléatoire ogte considéms pour 21

intervallesdifférentsde partie fractionnaire du déplacement. Le gradient macroscopigige

la transformation apparente (rotation pure) calculé par exemple pour la partie centrale est égal

a:

%4 Ces erreurs de jonctions sont de I'ordre du pixel et induisent des sauts de déplacement au niveau des jonctions
des différentes parties.
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(3.39)

Le champ de déformation locale équivalente de von Mises correspondant a cette
transformation est représenté pour les différentes parties de I'échantillorfigurd@8. On

peut observer des bandes de moiré qui sont induites par l'erreur systématique corrélée avec la
partie fractionnaire du déplacement. Sur ces cartes, on peut remarquer que les bandes de
moiré sont moins présentes sur la partie centrale que sur tEs [gapérieures et inférieures.

Ceci est lié a la qualité de la reconstruction des volumes des différentes parties et plus
précisément a la détermination de I'axe de rotation de ces dernieres lors de leur recouvrement.
La partie centrale a été mieux restmite (contraste bien marqué) que la partie inférieure qui

est elleméme mieux reconstruite que la partie supérieure. La qualité de la reconstruction (la
gualité du contraste local) a un impact considérable sur la précision de la CIV. fjyurkes

29, 30 et 31sont représentées les courbes d'erreurs systématiques et aléatoires des parties
supérieures (haut), centrales (milieu) et inférieures (bas). L'estimation des erreurs de certains
points de ces courbes est fausse. En effet, pour ces points, dbormation apparente
imposée ne permet pas d'avoir suffisamment de points de corrélation de méme partie
fractionnaire. On peut voir que pour la partie centrale, I'éfteystématique n'excéde pas

0,05 voxels pour le déplacement suivant x ou y et 0,0lly®edon z. Pour la méme partie,
l'erreur aléatoire n'excéde pas 0,10 selon x et 0,15 selon y ; elle atteint une valeur maximale
de 0,08 selon z. Dans la partie haute, I'erreur systématique ne dépasse pas 0,13 voxels suivant
X ou y et 0,01 voxels selon Pour cette méme partie, I'erreur aléatoire n'‘excéde pas 0.3
voxels suivant x ou y et 0,13 suivant z. Enfin, toujours sur ces mémes courbes, on peut noter
gue la partie basse présente une erreur systématique ne dépassant pas 0,09 selon x, 0,07 selon
y et 001 selon z alors que l'erreur aléatoire est de 0,25 selon x ou y et de 0,16 suivant z.

De ces remarqgues, on peut en déduire en guise de synthese que l'erreur systématique suivant x
et y de la partie centrale (0,05 voxels) est deux fois plus petite qreud'esystématique

suivant x et y des parties hautes et basses (de l'ordre de 0,1 voxels). En revanche, quelle que
soit la partie considérée l'erreur systématique suivant z est la méme (0,01 voxels). En ce qui
concerne l'erreur aléatoire, elle est 2,5fai8 plus petite suivant x et y pour la partie centrale
(environ 0,10 a 0,15 voxels) que les parties basses et hautes (0,25 et 0,3 voxels

respectivement). Ainsi, dans notre cas selon la qualité de la reconstruction, donc de la qualité

% 0On donne ici la valeur maximale de I'erreur atteinte sur la courbe afin de donner une borne supérieure de cette
derniére.
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du contraste local ewidérée, on gagne un facteur de 2 a 3 sur la précision de la mesure du
déplacement par CIV. Afin d'estimer une borne supérieure de l'erreur, on se mettra dans le
pire des cas, c'estdire la partie haute. On peut aussi remarquer que les erreurs (siggiémat

et aléatoire) pour le déplacement suivant x et y sont égales mais différentes de celle obtenue
suivant z. Ceci est probablement di au fait que la reconstruction des volumes a partir des
projections (voir sectio.4.3 est un processus anisotrope. déffet, un volume est constitué

de I'empilement de plusieurs plans (x,y) selon I'axe z (axe de rotation). Ceci fait que les
erreurs suivants x et y sont identiques et ces dernieres sont différentes de la direction axiale z
([Germaneau, 2007], [Buffiere et aite, 2014]). On peut aussi remarquer que l'erreur
aléatoire est plus importante que l'erreur systématique. Ainsi, le bruit initial des images et la

faiblesse du contraste affecte considérablement la précision de la mesure.

y
N \\i‘ \ Q‘:
\
@) “ (b) (©)

Figure 28. Cartes de déformation équivalente de von Mises associée a la transformation apparente de
I'échantillon C, la carte de couleur étant arbitraire SDV G {p F KH G @4$bdndey eHdcalisiation
(bandes de moirésont induites par I'erreur systématique ; (a) est sa partie supérieure, (b) sa partie
centrale et (c) sa partie inférieure. Les fléches (en noir) sur ces cartes de déformation indiquent des points
de corrélations pour lesquels la corrélation n'est pas bonH G X | artéfactGrfip importants (points
exclus dans l'analyse d'erreur).

Haut Err.syst x =i=Err.alea
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o
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Déplacement (voxels)

Figure 29. Courbes d'erreurs systématiques et aléatoires de la microstructure de I'échantillon C. Analyse
d'erreur sur une paire d'images issues deal partie haute de I'échantillon C.
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Figure 30. Courbes d'erreurs systématiques et aléatoires de la microstructure de I'échantillon C. Analyse
d'erreur sur une paire d'images issues de la partie centrale de I'échantillon C.
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Figure 31 Courbes d'erreurs systématiques et aléatoires de la microstructure de I'échantillon C. Analyse
d'erreur sur une paire d'images issues de la partie basse de I'échantillon C.
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3.7.1.3.2. Incertitudes sur le gradient local et global dd'échantillon C

De l'équation 3.33, on peut estimer l'incertitude sur le calcul des composantesdu

gradient local de la transformation & partir de l'incertitude (erreur alé8taite I'estimation

du déplacement local par CIV (vdableau 3). Dans ce calcul, on a voxels et

voxels poui=1,2,3.
Tableau 3. Incertitudes associées aux composantes du gradient local.

14 1 2) 1 3
5,303.1C0° | 5,303.1C | 2,298.1C°

L'incertitude sur le calcul des composantes du gradient local est de l'ordre de®*1De

ce calcul d'incertitude, on peut conclure que pour les compodantds;, , Fiz, Fa1 Fao et
F23, la plus petite valeur du gradient local que I'on peut mesurer est d'environ 0,5 % alors

gu'elle est de l'ordre de 0,2 % pour les composadntess; et Fas.

Toujours avec l'équation 3.33, on peut estimer l'incertitude sur le gradient macroscopique
(tabeau 4).

Tableau4. Incertitudes associées aux composantes du gradient global de la déformation.

14

1 12))

1 9

12

1 22))

1 2

13

13)

1 3)

6,096.10

2,974.10

6,096.10

2,974.10

2,088.10

1,019.10

L'incertitude sur le gradient global est 100 fois plus petite que celle sur le gradient local. Elle
est de l'ordre de 10 Ceci résulte du nombre plus important de points de mesure mis en jeu
mais aussi de la base de mesure beaucoup plodegem global qu'en local. On peut ainsi
mesurer avec une trés bonne précision les gradients globaux considérés dans nos expériences

dont les plus petites valeurs sont de l'ordre de 0,3 %.

% | 'équation 3.33 met en jeu I'écart type du champ de déplacement (donc I'erreur aléatoire) pour I'estimation de
l'incertitude sur lgradient.
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3.7.1.4. Courbes d'erreurs systématiques et aléatoires sur la microstructurde

['échantillon D

3.7.1.4.1. Estimation des erreurs

Pour les mémes raisons que celles évoquées dans faesuion 3.7.1.3, 'analyse d'erreur a

été menée indépendamment sur les trois parties (méigy et bas) de 2048 x 2048 x 1024

voxels de l'échantillon D dont la microstructure est représeiigéee 18. La résolution

spatiale est de 3,5 um par voxel. Sur chaque partie, I'analyse d'erreur a été effectuée en
considérant une grille réguliere de 226 x 49 points de corrélation avec un pas de maillage

de 40 x 40 x 40 voxels. La taille du domaine de corrélation est de 40 x 40 x 40 voxels. Pour
cette grande valeur de taille de fenétre, la corrélation s'effectue sans trop de probleme bien
que leconuDVWH ORFDO SHUPHWWDQW GH IDLUH OYfDQDO\VH S
MRLQWYV GH JUDLQV 3RXU OD FRQVWUXFWLRQ GH OD FRXI
partie fractionnaire du déplacement, nous avons a nouveau 21 points. Lentgradie

macroscopique de la transformation calculé pour la partie haute par exemple est égale a :

(3.40)

De l'équation 3.40, on vérifie que tilansformation apparente est bien une rotation de corps

rigide.

Sur les tableaux 5, 6 et 7 sont représentées les valeurs maximales des erreurs systématiques et
aléatoires déduites respectivement des courbes d'erreurs systématiques et aléatoires des parties

supérieures, centrales et inférieuresfilpges 32, 33 €84.

Tableaub. Les composantes de I'erreur systématique et aléatoire de la partie haute.

Composantedes erreurs selo| Erreur systématiqu( Erreur aléatoirg
(en voxel) (en voxel)
X 0,05 0,11
y 0,03 0,08
0,03 0,06
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Tableau 6. Les composantes de I'erreur systématique et aléatoire de la partie centrale.

Composantedes erreurs selo| Erreur systématiqu( Erreur aléatoirg
X 0,08 0,18
y 0,08 0,16
z 0,03 0,07

Tableau 7. Les composantes de I'erreur systématique et aléatoire de la partie basse.

Composantedes erreurs selo| Erreur systématiqu({ Erreur aléatoirg
X 0,07 0,18
y 0,07 0,18
z 0,03 0,07

Les erreurgsystématiques et aléatoires) de la partie haute sont légerement plus petites que les
autres parties. Ceci est d0 a la qualité de reconstruction de la partie haute qui est meilleure que
les autres parties. Quelle que soit la partie considérée, les esuarast z sont les mémes, et

elles sont plus petites que celles suivant x ou y (qui sont aussi les mémes pour une partie
donnée) pour les raisons d'anisotropie du processus de reconstruction des volumes comme
evoqué précedemment. Il est important de ngtex l'erreur aléatoire (de l'ordre de 0,18

voxels dans le pire des cas) est environ deux fois plus importante que l'erreur systématique

(de l'ordre de 0,08 voxels) probablement a cause du niveau de bruit des volumes reconstruits.

0,35
—a—Err.syst x —=m—Err.aleay Haut

0,3

=0—Err.syst y —x—Err.alea

0,25 —@—Err.syst z ——Err.alea z

o
N

(\{gxels)
&

o
-

Erreur
(@)
f=)
ol

o

o
o
(6)]

o
-

0 0,2 0,4 0,6 0,8 1 1,2
Déplacement (voxels)

Figure 32 Courbes d'erreurs systématiques et aléatoires de la microstructure de I'échantillon D. Analyse
d'erreur sur une paire d'images issues de la partie haute de I'échantillon D.
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Figure 33. Courbes d'erreus systématiques et aléatoires de la microstructure de I'échantilldD. Analyse
d'erreur sur une paire d'images issues de la partie cérale de I'échantillon D.
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Figure 34. Courbes d'erreurs systématiques et aléatoires de la migstructure de I'échantillon D. Analyse
d'erreur sur une paire d'images issues de la partie basse de I'échantillon D.
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3.7.1.4.2. Incertitudes sur le gradient local et global de I'échantillon D

Les incertitudes associées aux composantes du gradient local et globa¢mésentées
respectivement sur les tableaux 8 et 9. L'incertitude sur le gradient local est de l'ordre de 0,1
%. L'incertitude sur le gradient global est de I'ordre d&%0

Tableau 8. Incertitudes associées aux composantds gradient local.

)

12)

13)

3,182.1C°

3,182.1C

1,237.10

Tableau9. Incertitudes sur les composantes du tenseur gradient global.

5,765.10

5,095.10

1,933.1F

5,538.10°

4,895.10

1,857.1CF

1,569.1F

1,387.1CF

5,261.1C

Les ordres de grandeur obtenue avec la microstructure de I'echantillon D sont du méme ordre

de grandeur que celle de I'échantillon C. En conclusion, pour la microstructure de I'échantillon

D, le cahier de charge est bien rempli. @murra ainsi mesurer la déformation locale (base de

mesure de 40 voxels soit 14fn, inférieure a la taille de grain) et globale avec une précision
VXIILVDQWH SDU UDSSRUW DX[ TXD QW-&dire s éfaima@igik Q FKHU
résiduelles pres les premiers stades de plasticité (de 1 a quelques pourcent de déformation

résiduelle totale).

3.7.2.Effet de la taille de fenétre de corrélation sur les erreurs

Nous avons étudié l'effet de la taille de fenétre de corrélation sur les estimations dss erreu
systématiques et aléatoires de la microstructure de I'échantillon D. Dans un souci de synthese,
nous n'‘avons pas présenteé les résultats dans ce chapitre. Le lecteur pourra se référer a I'annexe
B. Les résultats obtenus montrent que, comme attendu pmudéformation homogene,

l'erreur aléatoire augmente si on diminue la taille de la fenétre de corrélation. La dépendance

de l'erreur systématique avec la taille de la fenétre est moins claire. Toutefois, jusqu'a une
valeur de fenétre de corrélation de 10(kx 10 voxels, on peut estimer les gradients locaux et
JOREDX[ DYHF GHV LQFHUWLWXGHY DFFHSWDEOHY SDU UDS
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3.8. Localisation tridimensionnelle multiéchelle dans les
échantillons A, B et C de marquage local volumique

homogéene

Dans ette section, nous allons montrer les cartes de déformation a I'échelle de la
microstructure polycristalline obtenues par CIV, grace au logiciel CMV3D développé au
laboratoire Navier ([Bornert et al., 2004]), de tous les échantillons de différentes
microstuctures déformés sous différentes conditions (voir tableaux 1 et 2). Pour mener
OTDQEDO\WH RQ FRPPHQFH SDU FKDUJHU OHV YROXPHV GH 1
IRUPH GTXQH VXFFHVVLRQ GH FRXSHV KRUL]JR@®VIEHY YRL
réguliere de points a corréler dans la configuration de référence. Ensuite, on définit les
parametres de corrélation a savoir la taille du domaine de corrélation, de recherche et la valeur
limite du coefficient de corrélation acceptable (déenddu rapport signal sur bruit). La
procédure de corrélation est seRIXWRPDWLTXH DSUqV VpOHFWLRQ PDQX
premier point a traiter. En effet s'il y a un point pour lequel le coefficient de corrélation est
supérieur au seuil initialeamt définf’ (0,75 dans notre cas), on augmente automatiquement et
progressivement la taille de la fenétre de corrélation jusqu'a une valeur donnée (80 x 80 x 80
voxels dans notre cas). Une fois cette valeur atteinte, si le coefficient de corrélation optima

Q HVW WRXMRXUV SDV DFFHSWDEOH OfRSpUDWHXU LQWHU
basant sur le contraste local aux alentours de ce dernier dans les deux configurations. Si lors

de lintervention manuelle il n'arrive pas positionner coemeint le point, on l'exclut de

lanalyse de corrélation. Le fait d'intervenir manuellement peut étre fastidieux. D'ou la
nécessité de bien définir les bonnes valeurs de parametres de corrélation pour ne pas a
intervenir trop souvent durant de le traitemelais quelques (typiguement) 50000 points
GYDQDO\WVH $ OD ILQ GH FHWWH SURFpGXUH TXL GXUH HQ
points cidessus, une fenétre de corrélation déwviXels et une zone de recherche d& 10

voxels), on obtient les positioraix voxels prés des points homologues dans la configuration
déformée. Ensuite, on lance la procédure d'optimisation subvoxel pour avoir une précision
subvoxel de la mesure du champ de déplacement (voir section 3.5.2). Cette procédure
parallélisée dure m®V GIXQH KHXUH VXU XQH PDFKLQH5680, F°XUV

3,33 GHz). A partir du champ de déplacement local, on calcule le champ de déformation

%7 Cette situation arrive habitllement pour les points dans lesquiélsy a passuffisamment de contraste local.

Page [L49



locale par éléments finis (voir section 3.5.4). Dans la suite, cette procédurausematique
sera qalifiée de procédure classique de corrélation.

3.8.1.Déformation locale tridimensionnelle de I'échantillon A

Nous avons considéré une grille réguliere de 37 x 37 x 64 points de corrélation (voir figure
35) avec un pas de maillage de 30 x 30 x 30 voxels. La taille de la fenétre de corrélation est de
40 x 40 x 40 voxels, et celle du domaine de recherche de 77vbxels (cette valeur sera la
méme dans toutes les autres analyses). Les composantes principales du tenseur de
déformation macroscopique linéarisé ainsi que sa trace obtenu€\paont représentées

sur le tableau 10. Rappelons qu'une déformation négatit considérée comme étant de la
contraction. La compression uniaxiale a été effectuée selon la direction 3 (axe vertical). La
premiére étape conduit a une déformation macroscopique résiduelle axi8l®&i&6 alors

gue la deuxieme étape a une valeeir3J08 %. Ces valeurs sont cohérentes avec les mesures
de déformation macroscopique résiduelle au pied a coulisse (voir section 3.6). Toujours sur le
tableau 10, nous avons la variation relative de volume de I'échantillon A pour les deux étapes
de chargemnt. On observe une variation de volume de 1,42 % lors de la premiere étape.
Cette augmentation de volume est probablement liée a la microfissuration du matériau a
I'échelle de sa microstructure. La variation de volume augmente avec le chargement, elle est
de 4,01 % pour la deuxiéme étape et indigine augmentation de la mifisguration avec la
déformation. Ces résultats sont confirmés par les champs de déformation et de variation de
volume locale tridimensionnelle a I'échelle de la microstructure obfesmu€lV qui seront

commentés dans la suite.

Tableau 10. Composantes principales du tenseur de déformation macroscopiqgliaéarisé ainsi que sa
trace obtenues par CIV.

A Etapel | Etape2
1 0,0287| 0,0717
-2 0,0251| 0,0592
-3 -0,0396| -0,0908
-1+ 2+ -3 | 0,0142| 0,0401
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Figure 35. Coupe horizontale a travers le volume de I'échantillon A dans la configuration de référence
montrant les points (en bleus) du maillage régulier considéré et leur fenétde corrélation.

Sur lafigure 36 sont représentées la déformation tridimensionnelle de von Mises et volumique
de tout I'échantillon A pour la premiéere étape et la deuxieme étape de compression. La base
de mesure est de 105 pum. Elle est inférieure &alke moyenne des grains de la
microstructure de I'échantillon (de l'ordre de 125 um). Pour la premiére étape de déformation,
nous avons une déformation relativement homogéne de ['échantiigne(36.a) qui
s'intensifie avec le niveau de déformatidigyre 36.c). Toujours sur leBgures36.a et 36.c,

on observe que la déformation locale s'organise en deux échelles : (i) A I'échelle globale de
I'échantillon, on observe que le haut et le bas de I'échantillon proche des faces d'appui, sont
moins déformésque la partie centrale de I'échantillon. Ceci peut étre expliqué par les
frottements entre les faces d'appui et les pistons de la machine lors de la comfetiesida

mise en tonneau)
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(b)

(d)
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(e)
Figure 36. Coupes diagonales a travers I'échantillon A donnant la déformation équivalente de von Mises
D HW OD GplIRUPDWLRQ YROXPLTXH E SRXU OD SUHPLqUH pWDSH HW
I'échantillon. Vue globale de la déormation tridimensionnelle de I'échantillon pour la deuxieéme étape (e).
L'axe de compression est vertical et la base de mesure est de 105 um ; le cété de I'échantillon est égal a 4,3

mm.

(@) (b)

Figure 37. Zoom sur une coupehorizontale a travers le volume d'une zone de I'échantillon A. (a)
configuration de référence et (b) configuration déformée correspondant a la deuxieme étape de
chargement. On observe l'apparition de microfissures intergranulaires dans le volume.

Cesforces de friction sont présentes malgré le fait que les faces d'appui de I'échantillon soient
bien polies et lubrifiéég avant l'essai de compression. (i) Sur la partie centrale de

I'échantillon, ou la déformation est plus intense, nous avons une deuxehelle de

% Nous avons appliqué généralement lors de nos essais un film mince de téflon entre les pistons et les faces
d'appui degchantillons. Dans certains essais, nous avons utilisé un lubrifiant commercial WD40.
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localisation de la déformation, qui semble reliée a la microstructure. En effet, a cette échelle,
la déformation s'organise en bandes de localisat{téshes jaune et orang&spacées
d'environ 300 a 500 um. Ces bandes présentes dans lesatdigurations s'intensifient avec

la déformation plastique du matériau et sont la signature de la plasticité a I'échelle de la
microstructure polycristalline. Ces bandes ont déja été observées en utilisant les mesures de
champs de déformation surfacigpar CIN sur des images optiqugBourcier et al 2013]
acquises lors de la compression macroscopique d'échantillons de sel (ou sel + Cu), mais cette
fois-ci a une échelle plus grossiére (environ 250 um). Elles ont aussi été observées a une
échelle beaucquplus fine (dizaine de micrométre) sur des échantillons de sel (ou de sel +
Cu) déformés en compression uniaxiale dans la chambre d'un MEB moyennant la CIN
(chapitre 1). A notre connaissance, nos résultats constituent une premiére observation de la

strucuration tridimensionnelle de la déformation du sel gemme a [léchelle de Ila

microstructure polycristalline.

A ces bandes de localisation plastique s'ajoute une microfissuration locale aux niveaux des
joints de grainsfigure 37) sur les zones a fort niveda déformation induisant une variation

de volume figures36.b et 36.d). Ceci peut étre interprété comme la signature des mécanismes
locaux intergranulaires qui participent a la déformation plastique du sel des le début de la
déformation plastique du maigu. En effet, comme il a été montré dans les chapitres 1 et 2,

la déformation plastique du sel résulte de la combinaison de deux mécanismes : (i) de la
plasticité cristalline intragranulaire (bandes de localisation résultant du glissement de
systemes cWWDOOLQV HW LL GX JOLVVHPHQW GH OfRXYHUW

grains.

3.8.2.Déformation locale tridimensionnelle de I'échantillon B

L'échantillon B comme décrit dans la section 3.6 est de méme microstructure que A. Mais
contrairement a l'échdillon A, il a été déformé directement apres le scan tomographique
(irradiation aux rayons X) sans avoir subi un recuit thermique pour la restauration des défauts.
Nous observons a travers les courbes macroscopiques contiEinimation que
I'échantillon B est beaucoup moins ductile que I'échantillorsahs doute du fait quaes
défauts d'irradiation induits par la dose de rayons X. L'échantillon B a subi une seule étape de

compression conduisant & une déformation macroscopique résiduelle axiale d&*3,66

“Cette valeuest cohérentavec les mesures de déformation macroscopique résiduelle au pied a c8isse (
voir tableau 2
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comme on peut le remarquer sur le tableau 11 dans lequel on trouve les composantes
principales du tenseur de déformation macroscopique linéarisé ainsi que sa trace obtenue par
CIV. Pour ce niveau de déformation résiduet®, §6%), on observe une vaid@i relative
macroscopique de volume tres faible (0,08 %). Stiglae 38 sont représentées les cartes de
déformation de von Mises et volumétrique obtenues par CIV a partir d'une grille réguliére
(pas de maillage de 30 voxels) de 33 x 33 x 61 pointodélation. La taille de fenétre de
corrélation est de 40 x 40 x 40 voxels. La base de mesure est de 105 um. Elle est inférieure a
la taille moyenne des grains (125 um). On peut remarquer que la déformation de I'échantillon
n'est pas homogéne sur I'enseenbé I'échantillon. Tout comme I'échantillon A, il y a des
zones de l'échantillon (le haut et le bas) qui ne sont pas déformées probablement a cause des
forces de friction. Ensuite, sur la zone centrale, a I'échelle de I'échantillon, il y une longue
bandede cisaillement macroscopique orientée a 45° qui traverse tout I'écharfigioreg

38.a et 38.c). A I'echelle de la microstructure sur la zone centrale, on observe toujours des
bandes de localisations de la déformation espacées de plusieurs centammesodetres
accompagnées d'une faible variation de volufigure 38.bY°. La comparaison qualitative

des cartes de déformation et de variation de volume a l'échelle de la microstructure des
échantillons A et B ne révele aucune difference malgré une grdiftBgence du
comportement macroscopique de ces derniers. Toutefois, pour le méme niveau de
déformation, la déformation a I'échelle globale est plus homogene pour I'échantillon A que
pour I'échantillon B pour les mémes conditions de polissage et deidatioih des faces
d'appui de ces derniers.

Tableau 11 Composantes principales du tenseur de €idrmation macroscopique linéariséainsi que sa
trace obtenues par CIV.

B Etapel
1 0.0201
-2 0.0173
-3 -0.0366
-1+ -2+ -3 | 0.0008

%0 Tout comme I'échantillon A, on obserquelques microfissures intergranulaires sur les images reconstruites.
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(a) (b)

(©)

Figure 38. Coupes diagonales a travers I'échantillon B donnant la déformation équivalente den Mises
(a) et de déformation volumique (b). Vue globale de la déformation tridimensionnelle de I'échantillon (c).
L'axe de compression est vertical et la base de mesure est de 105 um ; le cété de I'échantillon d'environ 3,7
mm. Les fleches blanches en (a), (b) &) montrent la jonction des deux parties du volume de
I'échantillon.

3.8.3.Déformation locale tridimensionnelle de I'échantillon C

L'échantillon C de microstructure a taille de grains intermédiaires (tableau 1) a été déformé en

trois étapes de chargement. Les différents volumes obtenus par SXRCT ont été analysés par
CIV en utilisant une grille réguliere de 29 x 30 x 48 points, avepasnde maillage de 40 x

40 x 40 voxels. La taille de la fenétre de corrélation considérée est de 40 x 40 x 40 voxels. Sur
le tableau 12 sonindiquéesles composantes principales du tenseur de déformation

macroscopique linéarisé ainsi que sa trace obgerps postraitement du champ de
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déplacement obtenue par CIV. Comme expliqué dans la section 3.6, le contrle de la
déformation durant I'essai a été effectué par CIN de la surface latérale de I'échantillon. Sur le
tableau 12, on peut remarquer que la défdion macroscopigue axiale mesurée par CIV est
plus élevée que celle obtenue par &iNvoir figure 26). En comparant les champs de
déformation loca de von Mises obtenus par CIV (pour une base de mesure de 140 um) et
par CIN (base de mesure de 153 ppgur la premiére étape de chargement par exemple (voir
figure 42), on retrouve les mémes bandes de localisation de la déformation tout au long de
I'échantillon Toutefois OD GpIRUPDWLRQ JORRDL PWR@KHhdydneFIKD QW LC
déformationmacrosopiquede la face observée par CIN semble étre moins importprde
FHOOH REWHQXH SDU &,9 D¢ XlUs, it Rala de o efobn@iivr axialk Q
résiduelle obtenue au pied a coulisse a la fin de I'essai (de I'étape 3) est de 6,25 % (tableau 2)
Cette valeur est cohérente avec la déformation axiale mesurée par CIV et confirme bien la

validité des mesures de déformation macroscopique obtenues par CIV.

Toujours sur le tableau 12, on peut remarquer que la variation relative de volume a lafin de |
premiere étape de chargement est légerement négdljo& Qo) et suggere la fermeture des
porosités résiduelles présentes dans I'échantillon apres son élaboration. Ensuite, cette variation
de volume augmente avec la déformation axiale. Elle atteinvvaleerr de 0,06 % pour la
deuxieme étape (déformation axiale €&57 %) et 0,36 % pour la derniere étape de
chargement -6,03 % de déformation axiale). Cette augmentation de volume avec le
chargement est due a la microfissuration locale aux niveaux d#s f@ grains comme
observé sur les volumes SXRCT de I'échantillon apres les différentes étapes de déformation
mais aussi sur les cartes de variation locale de volume obtenues par CIV que l'on va
commenter dans le paragraphe suivant.

Tableau 12 Composantes principales du tenseur de déformation macroscopiqgliaéarisé ainsi que sa
trace obtenues par CIV.

C Etapel | Etape 2| Etape 3
-1 0,0080 | 0,0187 | 0,0327
-2 0,0075| 0,0177| 0,0312
-3 -0,0163| -0,0357| -0,0603
-1+ -2+ -3 | -0,0007| 0,0006 | 0,0036

31 par exemple pour la deuxiéme étape, on trouve une déformation de 2,7 % par CIN, pour 3,6 % par CIV.
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(a) (b)

(©)

Figure 39. Coupes diagonales a travers I'échantillon C donnant la déformation équivalente den Mises
(a) et de déformation volumique (b) pour la premiére étape de chargement. Vue globale de la déformation
tridimensionnelle de I'échantillon (c). L'axe de compression est verticale et la base de mesure est de 140
um ; le coté de I'échantillon d'environ 4,4mm. Les fleches blanches en (a), (b) et (c) montrent la jonction
des trois parties du volume de I'échantillon.
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(a) (b)

(©)

Figure 40. Coupes diagonales a travers I'échantillon C donnant la déformation équivalente den Mises
(a) et de déformation volumique (b) pour la deuxiéme étape de chargement. Vue globale de la déformation
tridimensionnelle de I'échantillon (c). L'axe de compressiomst vertical et la base de mesure est de 140 um
; le coté de I'échantillon d'environ 4,4 mm.
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(a) (b)

(©)

Figure 41 Coupes diagonales a travers I'échantillon C donnant la déformation équivalente den Mises
(a) et de déformation volumique (b) pour la troisieme étape de chargement. Vue globale de la déformation
tridimensionnelle de I'échantillon (c). L'axe de compressioest vertical et labase de mesure est de 140 um.
Le cété de I'échantillon d'environ 4,4 mm.

Sur lesfigures 39, 40 et 41 sont représentées les déformations tridimensionnelles locales de
von Mises et de variation de volume obtenues par CIV respectivggoentes étapes 1, 2 et

3 de chargement. La base de mesure est de 140 um. Le champ de déformation local des deux
dernieres étapes de chargemeriigufes 40.a, 40.c, 4l.a et 41.c) se ressemble
considérablement, avec une intensification de la déformatioaleloavec le niveau de
chargement mécanique. Le champ local de déformation de la premiére figtapes 89.a,

39.c) est légerement différent des étapes 2 et 3 a cause de la phase de mise en place de
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I'échantillon en début d'essai induisant une déformatipparente de ce dernier comme
expliqué dans la section 3.6. Tout comme les échantillons A et B, la structuration de la
déformation se fait en deux échelles. A I'échelle globale de I'échantillon (premiere échelle), la
déformation est plus intense au cemteel'échantillon que sur les parties hautes et basses pres
des pistons a cause des forces de frictions. Une deuxieéme échelle plus locale, correspondant a
la microstructure polycristalline, ou la déformation s'organise en bandes espacées de quelques
centanes de micrometres, qui s'intensifient avec le niveau de déformation. Ces bandes sont la
signature de plasticité du matériau. En plus de ces bandes, on observe comme dans les
échantillons A et B, une microfissuration locale du matériau au niveau desdeigiins
induisant une variation de volumég(res 39.b, 40.b et 41.b), qui comme dans le cas de
I'échantillon A et B, est une signature de la discontinuité cinématique aux joints qui participe

a la plasticité du matériau.

() (b)

Figure 42 Comparaison des champs de déformation deon Misesobtenus par CIV SXRCT (a) et par
CIN optiques (b). L'axe de compression est vertical et la base de mesust ée 140 um (a) et environ 153
pm (b); le c6té de I'échantillon est environ 4,4 mm. La fleche blanche indique la zone de jonction entres les
trois parties de I'échantillon.
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3.9. Localisation tridimensionnelle multiéchelle dans un
échantillon avec un marquage dcal volumique non
homogene Nouvelle procédure de CIV appliguée a
OfpFKDQWLOORQ

La CIV classique de la microstructure de I'échantillon D (sel + Cu décorant les interfaces) en
partant d'un maillage régulier ne permet pas de corréler la majorité dés gmicorrélation

(points a l'intérieur des grains) sur lesquels il n'y a pas de contraste locdigwas 18 et

44.a). En effet, seul les points se trouvant sur les interfaces des grains permettent de faire de la
CIV a cause de la ségrégation desipales de cuivre sur ces derniéres. Or, pour accéder a la
répartition de la déformation de I'échelle de la microstructure cristalline (i.e. un champ de
déformation sur une zone suffisammergprésentatve LGpDOHPHQW WRXW OfYpFKI
nécessaimment avoir une estimation de la déformation en tout point de corréfat®our

FHFL QRXV DYRQV GpYHORSSp XQH QRXYHOOH SURFpGXUL
déplacement (donc la déformation) des points de corrélation sans contraste a ppaiintdes

GH FRUUpODWLRQ OHV SOXV SURFKHV TXL VRQW ELHQ FR
local suffisant : on parle de procéduréntdrpolationdu champ de déplacement. Cette
SURFpGXUH iRt&Holktich@e® tsuidls de CIV et son ap. FDWLRQ j OfpFKDQ\
IRQW OYREMHW GH OD VHFWLRQ VXLYDQWH

3.9.1.Procédure dinterpolation du champ de déplacement

Le principe de la procédure est représenté stiglme 42°*. || consiste a calculer la position
finale x. d'un point de corrélatiok sans ontraste local suffisafit (point a l'intérieur d'un
grain qui correspond au point noir surfigure 43 ou points verts sur fgure 44.a), a partir

des positions (dans la configuration de référencepgesmiers points les plus procfizde

32 A I'exception des points dont la corrélation est affectée par la présenagéfasts. En effet, ces points ne
SHUPHWWHQW SDV XQH PHVXUH SHUWLQHQWH HW VRQW H[FOXV G DYD(

% Nous avons dans un souci de simplicité de schématisation regrésste procédure dans un cas
bidimensionnel.

34 Point noncorrélé dont laposition finale dans la configuration déformée est & trouver par interpolation du
champ de déplacement des voisins.

% La recherche dep points les plus proches (habituellement égale & 20) du point k doit étre faite avec un
algorithme trés efficace au gise d'atteindre des temps de calcul exorbitants.
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ce dernier pgsentant un contraste local suffisant et trés bien corrélés (points bldigides
43 ou 44.a).

Figure 43. lllustration (en 2D) de la procédure dinterpolation.

La position finalexx du pointk peut étre calculée a partir des positions initiales (configuration
de référence) et finales (configuration déformée)esints les plus proches de k a partir de

I'équation suivante :

(3.41)

ou Xk est la position initiale du poirk. X; est la position initiale du premier point le plus
proche dek bien traité,T; est le déplacement du poit entre les deux configurations. Enfin,

est le gradient local de la transformation, calculé au sens des moindres carrées,

permettent de faire passer [epoints, de la configuration de référence vers la configuration

déformeée.
T, est donné par I'équation suivante :

(3.42)
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De I'équation 3.42, on peut remarquer que la précision du calcul de la trarEjasgtmpilotée
par elle sur la détermination d& par CIV. Ce calcul est donc trés sensible aux erreurs
commises lors de la déterminationxdgoar corrélation. Une maniére dellga ceci, consiste
par exemple a calculer la translation moyenne pondérég (d&g=p) points proches bien

analysés, comme suit :

(3.43)
Les moyennes pondérées et sont donnéepar les équations suivantes :
(3.44)
(3.45)
Avec et

d est la distance euclidienne entre le p@iet le pointi.
w; est le coefficient de pondération du pdint

Dans les équations 3.44 et 3.4breprésente la position initiale du ieme point le plus proche
dek et x; sa position finale. Le choix du calcul de la translation avec I'équation 3.43, permet
de donner a chaque pointun poidsw; sur le calcul de la anslation. Toutefois, le premier
point a un poids plus important que le reste, vuwge w.> ...>w>...>W,. Dans le cas ou la
précision de l'estimation de la position finale du premier point n'est pas bonne, la moyenne

pondérée tend a corriger la val@alculée de la translation.

Pour calculexy a partir de I'équation 3.41, il faudra connaitre . Ce dernier se calcule par

une estimation au sens des moindres carrés en cherchant le meilleur gradient qui permet de
faire passer lep points les plus proches du pokgtde la configuration de référence vers la

configuration déformée. De I'équation 3.37, on peut en déduire que déterminer les 9

composantes de ce gradient revient a minimiser la fonctionnelle suivante
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(3.46)

Et ||.|| est la norme 2 usuelle.

Le meilleur est celui qui minimise I'équation 3.46, il est donné par I'équatiapréis :

(3.47)

De I'équation 4.47, on peut remarquer que le calcul denécessite d'inverser Imatrice
. Cette matrice est inversible car elle est symétrique réeelle et

définie positive, a conditions que le voisinage comporte suffisamment de points nésetlign
non coplanairesToutefois, avant d'inversecette derniére, on s'assure qu'elle soit bien
conditionnée. SM; et M3 sont respectivement la plus petite et la plus grande valeur Ptopre

de , est bien conditionné si le rapport .est supérieur a une valeur seuil que

nous avons prise égale a 0,05.

Il est important de noter que le conditionnement de cette matrice dépend du nombre pe point
considéré. En effet, plysest important, plus le conditionnement de ce dernier est bars Da

le cas ou lep points trouveés se trouvent tous dans le méme plan, autrement d=...= z

=...= zp alors cette matrice devient namversible (déterminant nul). Pour pallier ces
difficultés dans nos calculs, on prend initialement un nonpbde points égal a 15. Si le
conditionnement est satisfaisai@, (> 0,05), on inverse la matrice, sinon, on augmente le
nombre de points considéré par pas de 5 pgirtsH5) jusqu'a ce que cette derniere soit bien

conditionnée.

L'équation 3.47 peut étre réderen développant les différents termes de cette derniéere, ce qui

permet d'écrire :

% Les valeurs propres de sont calculées numériquement avec un algorithme de Newton.
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(3.48)

En combinant les équations 3.43 et 3.48, on peut réécrire I'équation 3.41 qui doositda

finale du point k & trouver comme suit :

(3.49)

Cette nouvelle procédure a été validée. Sa validité sera discutée dans la sk@tion 3.

/IMDQDO\WH SDU &,9 GH OD FLQpPDWLTXH ORKDUWeHe GH O p
procédure se fait ainsi en deux étapes :

a On procéde a une analyse par corrélation classiqueagomatique, comme détaillé dans

la section 38 des points se trouvant sur les interfaces des grains (points bleusfigurda

44.a) dans lequel y a suffisamment de contrastplfs de détails sur le critére de contraste
peut étre trouvé esection 3.9.2). Cette étape dure quelques heures (y compris le temps
nécessairedet majoritaire pour charger les volumes de la configuration de référence et

déformée) sur un ordinateur 64 bit (systeme d'exploitation Linux) avec une RAM de 64 GB .

b- Ensuite, on lance la procédurentBrpolationpour calculer la position des points sans
contraste local se trouvant dans les grains (points verts fiputa 44.2) a partir de leup

points voisins moyennant I'équation 3.49. Cette étape prend environ un quart d’heure sur la
méme machine (pour un maillage régulier initial de 400000 points de corrélation (ensemble

des points bleus et verts)).
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(@)

(b)

Figure 44. Zoom sur une coupe horizontale a travers le volume de I'échantillon D. On peut voir les points
du maillage régulier considéré dans la configuration de référence (a) et leurs positions finales aprés la
nouvelle procédure dinterpolation dans la configuration déformée (b). Les points verts dans (a) sont des
points sans contraste local initial contrairement aux points bleus qui sont sur les interfaces des grains.
Dans (b), on peut remarquer la microfissuration aux niveaux des interfacedes grains aprés la troisieme
étape de chargement-@,34 % de déformation macroscopique de compression).

3.9.2.Localisation tridimensionnelle de la déformationGDQV OfpFIKDQWLO

L'échantillon D a été déformé en quatre étapes de chargement. Les quatresvohienus
par SXRCT ont été analysés par CIV en utilisant un maillage régulier de 63 x 64 x 99 points
de corrélation, avec un pas de maillage de 20 x 20 x 20 voxels. Le traitement par CIV a été

mené avec un domaine de corrélation de 20 x 20 x 20 voxelsohtrole de la déformation
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durant I'essai a été effectué par CIN d'une surface latérale de I'échantillon comme dans le cas
de I'échantillon C. Les composantes principales du tenseur de déformation macroscopique
linéaire ainsi que sa trace obtenues pat-praitement du champ de déplacement obtenue par
CIV pour les quatre étapes de chargement sont représentées sur le tableau 13. La premiere
étape correspond a un faible niveau de déformation macroscopique résidd@89o]
correspondant malgré tout a umariation de volume relativement élevée (0,19 %). Pour la
derniére étape de chargeme,% % de déformation résiduelle), la variation de volume est

de (1,88 %). Ces grandes valeurs de variation de volume avec la déformation suggerent un
niveau d'endomngement intergranulaire relativement important avec le chargerfigute(

44.b). En effet, comme pour les échantillons A, B et C, on observe une augmentation de la
variation de volume avec le niveau de déformation macroscopique résiduelle de I'échantillon
liee a la microfissuration locale aux niveaux des joints de grains.

Tableau 13. Composantes principales du tenseur de déformation macroscopique linéaire ainsi que sa trace
obtenues par CIV.

D Etapel | Etape 2| Etape 3| Etape 4
1 0.0024| 0.0072| 0.0160| 0.0327
-2 0.0023| 0.0071| 0.0147| 0.0314
-3 -0.0028| -0.0112| -0.0234| -0.0453
-1+ -2+ -3 | 0.0019| 0.0031| 0.0072| 0.0188

Sur lesfigures45.a, 45.c, 46.a, 46.b, 47.a, 47.b et 48.a et 48.c sont représentées les cartes de
déformationtridimensionnelles a I'échelle de la microstructure cristalline pour les quatre
étapes de chargement. La base de mesure (70 um) est tres largement inférieure a la taille
moyenne des grains (275 um), et permet d'accéder a la localisation de la déformation a
I'eéchelle intragranulaire. La distribution de la déformation a I'échelle globale de I'échantillon
est relativement hérérogéne. Tout comme les autres échantillons, nous avons une localisation
de la déformation en bandes qui s'intensifie avec la déform&implus de ces bandes, nous
avons une localisation assez importante de la déformation au niveau des interfaces des grains,
signature de la microfissuration aux joints. La carte de déformation locale pour la premiére
étape de chargement est relativementitée, mais fait sortir toutefois le caractére non
homogéene de la déformation (la partie supérieure de I'échantillon est plus déformée que le
reste). Les cartes de variations de volumes sont représentées pour la pfeyurérés.b) et

la quatrieme étapde chargemenfigure 48.b). Ces cartes sont aussi relativement bruitées

mais laissent néanmoins apparaitre des motifs reproductibles entre la premiére et la derniere
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étape. De plus elles se corrélent trés bien avec le niveau de déformation devidbcetpie
atteint.

(@) (b)

(©)

Figure 45. Coupes diagonales a travers I'échantillon D donnant la déformation équivalente den Mises
(a) et de déformation volumique (b) pour la premiére étape de chargement. Vue globale de la déformation
tridimensionnelle de I'échantillon (c). L'axe de compression est vertical et la base de mesure est de 70 um ;
le c6té de I'échantillon d'environ 4,5 mmLes fleches blanches indiquent le recouvrement des différentes
parties des volumes.
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(@) (b)

Figure 46. Vue globale de la déformation tridimensionnelle deon Misesde I'échantillon D (a) pour la
deuxieme étape. (b) Coupe diagonale a travers (a). L'axe de compression est vertical et la base de mesure
est de 70 um ; le c6té de I'échantillon d'environ 4,5 mm.

(@) (b)

Figure 47. Vue globale de la déformation tridimensionnelle deon Misesde I'échantillon D (a) pour la
troisieme étape. (b) Coupe diagonale & travers (a). L'axe de compression est vertical et la base de mesure
ed de 70 pm ; le c6té de I'échantillon d'environ 4,5 mm.

Page [L70



(a) (b)

(©)

Figure 48. Coupes diagonales a travers I'échantillon D donnant la déformation équivalente den Mises
(a) et la déformation volumique (b) pour la quatriéme étape de chargement. Vue globale de la déformation
tridimensionnelle de I'échantillon (c). L'axe de compressioest vertical et la base de mesure est de 70 um ;
le c6té de I'échantillon d'environ 4,5 mm.

3.10.Validité de la nouvelle procédure et amélioration de la base

de mesure

Dans cette section, nous allons discuter de la validité de la nouvelle procéueredttion

décrite et appliquée dans les sections précédentes. Pour ce faire, on se propose d'accéder au
champ de déplacement de I'échantillon A par CIV combinée a cette nouvelle procédure sur un
maillage beaucoup plus dense que considéré premierement (se&iby en faisant la

corrélation sélective sur les points contenant un kmmraste local qu'on interpokur les
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autres points. Cette étude va premiérement permettre de valider cette procédure mais aussi
permettre dans le cas ou cette derniére estummte, de pouvoir réduire la base de mesure de

la déformation (taille des éléments CUB8 égale au pas de maillage). Pour se faire, on va
considérer un maillage deux fois plus dense sur la méme région d'intérét que celui
initialement considéré pour la colaion de I'échantillon A dans la sectior83., c'esta-dire

une grille de 75 x 74 x 128 (soit 710400) points de corrélation figpire 49). Le pas de
maillage est de 15 x 15 x 15 voxel est aussi deux fois plus petit que celui considéré dans

O 1 p@ Ditiale classique de I'échantillon A. La taille de la fenétre de corrélation considérée
est de 15 x 15 x 15 voxels. A cette valeur de fenétre de corrélation, il n'y pas suffisamment de
contraste local (particules de cuivre) dans la majorité desrésnée corrélation comme on

peut le voir sur lafigure 49 (points noirs). AvantO 1 D<@ p& CIV, on effectue une
labellisation des points de corrélation en fonction du contraste local contenu dans ces derniers.
Pour ce faire, on calcule I'écaype du fiveau de gris dans chaque fenétre de corrélation,
ramené au niveau de gris moyen, qui représente le niveau de contraste présent dans cette
derniere. Si la valeur trouvée est supérieure a un seuil de contraste acceptable (égale a 0,15
dans notre cas), alols contraste local présent dans le domaine de corrélation est considérée
comme acceptable (points bleus de figure 49). Dans le cas contraire, il n'y a pas
suffisamment de contraste (points noirs déidare 49) et le déplacement en ces points sera
obtenu parinterpolation Nous avons effectué une corrélation classique pour tous les points
bleus ayant suffisamment de contraste local, ensuite nous avons lancé la nouvelle procédure
dinterpolationafin de déterminer les positions finales des points n@irns £ontraste. La
déformation locale 3D obtenue est représentée sur la figlixd_&base de mesure y est de

53 um et est deux fois plus petite que celle considérée initialeKfigore 50a) La
comparaison qualitative des cartes de déformation obtenugdlisant la nouvelle procédure

et la corrélation classique montre les mémes bandes de localisation de la déformation avec
une résolution deux fois meilleure. Ceci va dans le sens de la validité de cette nouvelle
procédure qui permet en plus de traites Imicrostructures de sel avec des particules de
cuivres aux interfaces en améliorant la base de mesure de la déformation locale. Plus de

détails quant a sa validité seront donné dans le chapitre 4.

Cette nouvelle procédure a aussi été appliquée sur lemtdions B et C. Les résultats

obtenus sont satisfaisants et sont représentés dans l'annexe C.
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Figure 49. Maillage régulier considéré (montré sur une coupe a travers le volume) lors de la nouvelle
procédure de corrélation, sur I'échantillon A dans la configuration de référence. Les points bleus sont les
points traités avec des algorithmes classiques de CIV et les points noirs avec la nouvelle procédure.
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(@) (b)

Figure 50. Coupes diagonales a travers I'échantillon A donnant la déformation équivalente den Mises
obtenuepar la CIV standard (a) et avec la nouvelle procédure de corrélatioifb). L'axe de compression est
vertical. La base de mesure este 105 um en (a) et d&3 umen (b); le c6té de I'échantillon eségala 4,3
mm. Les fleches blanchesnontrent la zone jonction entre les différentes parties des volumes reconstruits
(saut de déplacement).

3.11.Conclusion

Nous avons propgg HW PLV HQ °XYUH GDQV FH FKDSLWUH XQH P|
HISPULPHQWDOH SHUPHWWDQW G DFFpGHU j OD GpIRUPDW
matériau polycristallin. Cette méthode basée sur la CIV étend les applications antérieures pour

la plupart limitées a deanalysesS O XV P D F U RV F R 8ile TaxddsvsituatfpHsuome

seube pFKHOOH GYKpWpURJpQpLWp HVW SUpVHQWH 1RWUH SU
une hétérogénéité de la déformation aussi bien a I'échelle globale lamtian (quelques
millimetres) qu'a une échelle plus fine, celle de sa microstructure (centaine de micrométre).

Nous avongu voir que la déformation plastique tridimensionnelle du sel, a I'échelle de sa
microstructure semble se fairgar la localisatin de la déformation en bandes espacées de
guelques centaines de micromeétres, distance supérieure a la taille de grains. Ces bandes sont
issues des mécanismes de glissement intracristallins responsables de la plasticité cristalline du
sel. En plus de la latisation intragranulaire, nous avons observés qualitativement des
mécanismes intergranulaires, au niveau des joints de grains qui apparaissent avec la
déformation plastique du matériau et qui conduisent a une microfissuration locale au niveau

des joints @ grains. Ces mécanismes de déformations observés moyennant des mesures
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surfaces optiques et MEB en utilisant la CIN sur le sel ([Bourcier, 20&8yrcier et al,

2013]), ont été pour la premiére fois montrés en 3D moyennant la microtomographie aux
rayons X et la CIV. Les nouvelles procédures de CIV développées dans ce chapitre permettent

de traiter des microstructures sans marquage local uniforme mais aussi proposent une maniére
d'améliorer cette base de mesure dans les cas d'un marquage homogébie f&epandant,

compte tenu de la base de mesure relativement grande du calcul de déformation en 3D (50 a
150 um), nous n'avons pas acces a la localisation de la déformation (aussi bien intragranulaire
gu'aux joints de grains) a une résolution suffisamnferd (de l'ordre d'une dizaine de
PLFURPgWUH FRPPH GDQV OH FDV GHV PHVXUHV VXUIDF
guantitative menée au chapitre 2 pour déterminer les contributions relatives des divers
PpPFDQLVPHYV UHVWH HQFRUH keRed Vol@nd. I$éarundinsHla Sriestke O D C
locale concomitantes des variations de volume et des déformations déviatoriques, confirme la
SUpVHQFH GH SKpQRPqQH HQGRPPDJHDQW GqV OHV SUHPLF
echantillons. Les conclusions du sedamapitre sur la nécessité des meécanismes aux joins de

grains sont donc confirmées. Pour aller plus loin, une voie consiste a combiner, sur un méme
echantillon, des mesures en volume peu résolues, avec des mesures seulement surfaciques,
mais beaucoup pu§ pVROXHV &THVW OH VHQV GHV GpPDUFKHV SUp
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Chapitre 4

Comparaison des mesures surfaciques et volumigues

Dans ce chapitre, nous allons comparer les mesures surfaciques et volumiques. Il est composé
de deux parties. Une premiére partie sera consacrée a la comparaison de moyens de
caradérisation surfacique par EBSD et volumiques par DCT de la microstructure

polycristalline. Elle sera suivie d'une deuxieme partie dans laquelle des mesures surfaciques et

volumiques de déformation microstructurale vont étre comparées.

Sommaire du chapitre
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4.1.

Motivations

Dans ce chapitre, on commence en premier lieu par une comparaison qualitative de la

microstructure polycristalline tridimensionnelle obtenue par DCT avec celle de surface,

obtenue par la technigue EBSD, dans le but de confronter les mesures d'orientations

cristallines locales de notre échantillon acquises avec ces deux techniques. Ensuite, on se

propose de comparer, sur un méme échantillon, les résultats des mesures pgde cham

surfaciques microstructuraux obtenues par corrélation d'images MEB de haute résolution avec

celles obtenues gréace a la corrélation d'images volumiques issues de la microtomographie aux

rayons X synchrotron. Les motivations de cette étude sont multiples

X

"I XQH SDUW OD WHFKQLTXH GH UHFRQVWUXFWLRQ G R
par tomographie en contraste de diffraction (DCT) étant relativement nouvelle et
encore en développement, il fallait pouvoir valider ses résultats avec ceux déja
eprouvés de la technique de caractérisation de microstructure cristalline 2D par EBSD.

/I YREMHFWLI HVW GH PRQWUHU VRQ LQWpUrw YDOLGHU
intégration dans une étude expérimentale micromécanique volumique.

D'autre part, O VIDJLW GH UpDOLVHU XQH FRPSDUDLVRQ HC
surface et de volume. Le but est, dans un premier temps, de valider les mesures
volumiques a partir des mesures surfaciques plus résolues. Compte tenu du fait que la
résolution spatiale deimages volumiques (3,5 um/voxel) est grossiere comparée a

celle des images surfaciques MEB de haute résolution (0,24 um/pixel), les mesures de
champs de déformation en surface sont réalisées avec une base de mesure beaucoup
plus fine (environ 3 a 10 pnjomparée a celle des mesures de champ volumiques
(environ 100 um voire 50 um moyennant de nouvelles procédures de corrélation). La
comparaison quantitative devra se faire en ajustant les bases de mesure des deux
techniques. De plus, les mesures surfaciq@egd UPHWWHQW GYfREVHUYHU
mécanismes de déformation plastique. A titre d'exemple, la corrélation d'images MEB
permet d'accéder aux bandes individuelles de localisation de la déformation plastique
intragranulaire ainsi qu'a leur espacement. Maissi, elle permet d'accéder aux
discontinuités cinématiques entre grains (chapitre 2). Ainsi, la comparaison des
mesures volumiques et surfacigues MEB permettra de mieux interpréter les résultats

de localisation de la déformation observée avec la tegbmiglumique. Dans un

second temps, aprés validation des mesures volumiques sur une surface libre des
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échantillons, la représentativité des mesures en surface pourra étre discatérs vis
GHV SKpQRPgQHV j F°XU )DXWH GH W tfeiS pas puEeW H VHF
explorée exhaustivement et sera donc laissée pour des développements futurs.

x Enfin, il fallait améliorer les procédures de mesures de champs en volume, pour
pouvoir prendre en considération des échantillons avec une distribution hagdegé
marqueurs cinématiques dans le volume du matériau. Cette étude est donc aussi un

moyen de valider les procédures de CIV développées au chapitre 3.

4.2. Comparaison des mesures d'orientations cristallines EBSD
et DCT

La comparaison des techniques de mesul'erientations cristallographiques par EBSD et

DCT est importante pour la caractérisation et la reconstruction de la microstructure
SRO\FULVWDOOLQH /D ILQDOLWp HVW GH SRXYRLU j OfDYF
technigue prometteuse pouune caractérisation tridimensionnelle de la structure
SRO\FULVWDOOLQH GTpFKDQWLOORQV SUpDODEOHPHQW j C
DCT est une technique non destructive assez récente, et au moment ou nous avons entrepris
notre étude ellsouffrait encore de limitations liees au temps de post traitement des données

HW DX[ HUUHXUV GTLQGH[DWLRQ SUgqV GHV LQWHUIDFHV
FDGUH GTXQH DXWUH W Kpassbcjeelall (Bdet Microl9dS&Do@t perichs

lever certaines de ses limitation initiales. Aussi, il était important de pouvoir valider les
résultats de ces nouvelles procédures de reconstruction de microstructure obtenus par DCT en
les confrontant avec des résultats de mesures obtenus par uredemétditionnelle et
UREXVWH FRPPH Of(%6' &H JHQUH G DQDO\WVH D pWp HIIHF
pour I'étude de la microstructure cristalline d'une céramique. Dans notre étude un échantillon

de sel & gros grains de dimension 1,5 x 1,5 x128 contenant des particules de cuivre est

considéré. La zone analysée par EBSD fait environ 1,4 x 1A(vain[Figure2]). L'analyse

(%6' D pWp HIIHFWXpH DYHF XQ SDV GH —P DILQ GID
SDUDPqQWUHYV GILPDJHULH XWLOLVpVY ORUV GH O DQDO\VH (
Les résultats exprimés en figures de pbles @ montrent que le matériau présente

une texture cristallographique isotrope, en cohérence avec les résultats de [Bourcier, 2012] sur

des échantillons similaisede sel synthétique a gros grains (mais sans particules de cuivre).
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Sur lajFigure 2B est représentée la carte d'orientations cristallines des gfaita zone

analysée. La résolution d'orientation de la technique est en principe de l'ordre de 0,2 ° (test de
résolution réalisé sur un monocristal de Silicium). Mais, dans notre cas, elle est
FRQVLGPUDEOHPHQW GpJUDGpPH | FDXhkdde Gdd délibateS 0ipSDUD V
subsistent des résidus de rayures et de zones écrouies, ou encore du fait de la formation de
FULVWDOOLWHY GH VHO j OD VXUIDFH DSUqV QHWWR\DJH

cristalline tridimensionnelle obtenue par DG¥e la zone analysée (380 x 380 x 160 voels

sont représentés surfdégure2(C. La résolution spatiale de I'image volumique est de 3,7 um.

Il est important de noter que la face latérale de I'échantillon n'est pas parfaitement plane a
cause des difficultés pratiques de polir un échantillon de 1 mm de c6té, sans le coller (afin de
OLPLWHU OHV ULVTXHV GH OTHQGRPPDJHUx sBlizavtsf K&F WKHU
donc quasiment impossible de faire une coupe verticale a travers le volume reconstruit par
DCT qui se cale exactement avec l'image EBSD. La coupe présentée ici est a 26 um (7
voxels) de profondeur sous la surface latérale observe®88D. Ceci explique la différence

de morphologie de grains supposés identiques dans les deux images. On remarque aussi
guelques désaccords, la DCT détectant setnibldes grains difféerents Ao O (% 6" QTHQ
LGHQWLILH TXTXQ VHXO /bBtotré&PR £ ded pavtiBu@s GatupreFéh Vioid

non indexées) sur l'image MEB (par exemple cerclg-igure 2A) avec les orientations

cristallines surdciques|Figure2B) et volumiquegKigure2{C) montre que i) les zones ne sont

pas des grains individugl mais des cellules de plusieurs grains, ii) certains grains identifieés

comme individuels par EBSD ne le sont pas en DCT. Par exemple, le grain violet dans le

cercle de Ifigure 2B apparait double sur |IEigure2 & &H QTHVW FHSHQGDQW S
puisque la résolution d'orientation cristalline e@D(inférieure a 0,1°) est supérieure a celle

de l'analyse EBSD effectuée ici. Toutefois, dans la majorité des cas les grains identifiés sur la
zone analysée par DCT sont en accord avec les mesures EBSD, ce qui confirme la validité de
la DCT.

! L'algorithme utilisé dans ce cas est leBBT ([Vigano et al., 2014]).
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Figure 1. Texture cristallographique de la face considérée en figures de podlelstenue apres EBSD sur une
surface contenant une centaine de grains.

Figure 2. Comparaison des mesures EBSD et DCT. (A) : image ME&n électrons rétrodiffusés de zone
analysée et sa carte d'orientation obtenue par EBSD (B). Le pas d'analyse EBSD est de 2,5 um. Coupe a
travers le volume de I'échantillon reconstruit superposée a l'orientation cristalline tridimensionnelle
obtenue par DCT. La résolution spatiale de I'image volumique est de 3,7 um. Les étoiles et cercles
montrent les correspondances entre (A), (B) et (C).
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4.3. Comparaison des champsnécaniquesvolumiques et

surfaciques

/IH EXW GH OfH[SpULHQFH SUpVHQWpPH LFL HVW GYHIIHFV
plastiquement des mesures de champs cinématiques surfaciques (par CIN obtenues en MEB)
HW j F°XU SDU &,9 GH YROXPHV RRWs$ykotrod)Qaved pourR WR PR
objectif de comparer les résultats des deux mesures en termes de champs de déformation, pour
valider la mesure en volumique, basée sur une méthodologie plus récente, avec la technique
surfacique reposant sur des principes classiques. Il a toutefoisdalier quelque peu cette
GHUQLgqUH SRXU UHQGUH SRVVLEOH FHWWH FRPSDUDLVRQ
considéré dans cette étude est un échantillon de sel a gros grains (grains entre 1Q@na 500

de diametre) contenant en tant que marggueinématiques des particules de cuivre (de
guelques micromeétres), dispersées en volume dans le matériau, mais de facon hétérogéene.

Elles sont essentiellement localisées au niveau des interfaces d'amas de quelques grains (voir

Figure 2|$ %LHQ TXH QRQ LGpDO FH W\SH GH PDUTXDJH D

compromis entre la nécessité d'avoir i) des contrastes locauxi@ntomographieRX

DGpTXDWV j OD &,9 LL GH JURV JUDLQV SRXU G&XQH SDL
F°XU DYHF XQ WHPSV UDLVRQQDEOH GITLQGH[DWLRQ SDLI
KpWpURJIpQpLWpPpV GH GpIRUPDWLRQ j OfpF lémcaractérisées UR VW L
SDU OfLPDJHULH HQ WRPRJUDSKLH ; FRXSOpH j OD &,9 HW 1

Pour la CINMEB, il faut un marquage local surfacique trdlsQ GH OTRUGUHL&EG X PLFU]
WHFKQLTXH GH PDUTXDJH S DN RS RippalRDIEpiedsdr 16 §ukfazel L O P

d 1 Xé&hantillonde selpur PLVH HQ SODFH SDU >%RXUFLHU e @ VIDY
aux technigus de microlithographie électronique (voir chapitre 2, section. ZE9) effet, il
SHUPHW G YREW H&¥atdires QfaBidqueFTIK@VIW LW Xp GH PLFURELOOHV C
faire de la CINMEB | OfpFKHOOH L(€avsparticulEsQX cudrH)ams notre cas

compte tenu de larésencedes particules de cuivie SWOHV LQWHUID grdinsdé f1DPDV ¢
O 1 pEIkm il a fallu modifier le protocole expérimental de la technidaenarquage afin de
OfDGDSWHU GDQV OH FRQWH[WH GTXQ pFKDQWLOORQ GH \

nous allons le voir darla premiére partie de cette section (cf. secticd1)

Les expériences de microtomographie en absorption ont été effectuées sur la ligne de lumiére

Psiché au synchrotron Soleil (Sa#utibin, région parisienne), en paralléle aux essais de
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compression e LW X HW GILPDJHULH O0&métdopglie \expEimetide

suivie est présentée dalasdeuxieme partie de cetsection(cf. section4.3.2). Il faut noter

gue cette expérience, menée en septembre 2014, était la premiére expérience de tomographie
sur cette nouvelle ligne de lumiére du synchnotsoleil.

4.3.1.Marquage local de la surface de nos échantillons en vue de la GIN

MEB : démouillage de film métallique.

Cette technique mise en place par [Bourcier, 2012] sur des échantillons de sel pur a été
reconduite sur nos échantillons de sel contenant des particules de cuivre. La technique initiale
consistait a déposer une fine couche d'or d'épaisseur environ 30utitisant un évaporateur

sous vide ou un pulvérisateur cathodique (fig@je Ensuite, cette fine couche d'or est
démouillée en placant I'échantillon dans un four & 450 °C pendant 24 h afin de former de fines
microbilles d'or (de 1 a 3 um de diametre,nMa@ure 4) a la surface de I'échantillon.

Figure 3. Dépbt d'une fine couche de métal par pulvérisation cathodique (bombardement ionique par
plasma et dépdt cinétique) ou par évaporation thermique sous vide (dépét par condensaj, d'aprés
[Bourcier, 2012].

Figure 4. Microbilles d'or obtenues sur la surface d'un échantillon de sel pur d'apres [Bourcier, 2012].
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Le phénomene de démouillage est lié aux différences de tension de surface entre le film, le

VXEVWUDW HW O DLU OH ILOP FRQWLQX GYfRU HQ VXUID
PLQLPLVHU OHYV pQHUJLHV GYLQWHUIDFHY /HV ELOOHV GTI
VSKpPULTXH HQ ILQ GH SURFHVVXV SRXU]JUpBGQKPHOBGTRXUIID
/ID WDLOOH GHV ELOOHYV GpSHQG GH OD WHPSpUDWXUH GX

En appliquant la méme procédure a des échantillons de sel avec particules de cuivre, le
résultat n'a pas été satisfaisant et, ceci pour dessi

i) au voisinage immédiat des particules de cuivre, il y a formation entre ces derniers et le film
d'or de solutions solides qui s'oxydent avec la température créant ainspbesettes
mésoscopiques (diametre variant de 35 a 60 um). Ces piesjuetativement rigides et
n‘adhérant pas parfaitement a la surface du substrat (le sel) bougent les unes par rapport aux
autres (rotation individuelle des plaquettes le long de craquelures, glissement entre ces
dernieres) durant la sollicitation mécanegen compression de I'échantillon et faussent ainsi la

détermination du champ cinématique local par CIN associé a notre échantillon§Agure

i) dans les zones surfaciques de I'échantillon sans présence de particules de cuivre (figure
5C), la diffusiondes oxydes sous l'effet de la température affecte I'adhésion entre le substrat
(échantillon) et les microbilles d'or formées suite au démouillage du film d'or. Ceci crée ainsi
des craquelures microscopiques (microfissuration) entre l'ineerfacrobilleet substrat (voir

figure 5D). Ces microcraquelures bougent avec la déformation a une échelle tres fine (de

l'ordre de quelques micromeétres) et faussent aussi les mesures cinématiques par CIN.

Pour pallierces difficultés, la solution alternative consistatéiser un film en cuivre plutét

gu'en or afin d'éviter la formation de solutions solides au voisinage des particules de cuivre.
Le démouillage s'est fait en placant I'échantillon pendant 24 h dans un four a 300 °C au lieu
de 450 °C. Sur la figuré sont représentés les résultats obtenus suite a cette nouvelle
procédure qui s'avérent satisfaisants. Le grandissement au MEB considéré donne une
résolution spatiale de 0,24 um/pixel. Cette valeur de résolution a été choisie pour que la forme

des microbilles @r (de diameétre 1 a 2 um) ne soit pas sécisantillonnée (figuréB).
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Figure 5. Démouillage d'un film d'or sur un échantillon de sel contenant des particules de cuivre. Les
images MEB (prises en SE) ont été prises a trois éclesdl d'étude différentes (A, B et C) en faisant
augmenter le grandissement au MEB pour la méme définition des images. (A) : échelle mésocopique
(résolution spatiale de 0,37 um/pixel), (B) : échelle microscopique (résolution spatiale de 0,12 um/pixel) et
(C) : échelle d'un point triple (échelle intragranulaire : résolution spatiale de 0,09 um/pixel). (D) : Zoom
dans (C) pour monter les dendrites et les microbilles d'or ainsi que les microcraquelures résultant d'un
mauvais démouillage du film d'or.
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Figure 6. Image MEB (prise en BSE) montrant le démouillagel'un film de cuivre sur un échantillon de sel
contenant des particules de cuivre. (A) : on peut voir la distribution des particules de cuivre de
I'échantillon qui ségréguent principalement aux joints d'amas de grains. (B) : zoom numérique dans A
pour montrer les microbilles de cuivre aprés démouillage du film de cuivre.
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4.3.2.Méthodologie expérimentaleadoptée

A la fin du marquage local surfacique nécessaire pour la C(Mo GH OfTpFKDQWLOOR
contenant des particules de cuivre (marquage local nécessaire pour la CIV tomographiques),
OfH[SPULHQFH D\DQW SRXU REMHFWLI GH FR&HxsetU OHV
volumiques peut commenceta méthodologie expérimentalsuivie comporte plusieurs

étapes que nous allons décrire dans les paragraphes suivants.

4.3.2.1. Acquisition des images de réference

On commence d'abord par acquérir un scan du volume de H®XRCT) de I'échantillon.
L'échantillon considéré est parallélépipédique de dimension 4 x 4 x 5% e 2 faces

d'appui de I'échantillon ont été rectifiees et polies avec un dispositif de polissage spécifique
(voir chapitre 3) développé afin d'avaime bonne planéité et de limiter les effets de
frottement contre les pistons de compression. L'échantillon a été scanné en absorption par un
faisceau monochromatique d'énergie environ 32 keV. La camera utilisée est une CMOS de
Hamamatsu de définition 2048 2048 pixelé avec un objectif 2,5x nous permettant

G DWWHLQGUH XQH UpVROXWLRQ VSDWLDOH GH P YR
hauteur du faisceau de 4,6 mm, I'échantillon a été scanné en deux fois, par parties de 4,58 mm

de hauteur avean recouvrement de 2,58 mm. Pour chaque partie, 1501 projections sont
DFTXLVHVY SRXU XQH URWDWLRQ FRPSOgWH GH OfpFKDQWLC
Le scan dure environ 45 minutes (temps limité dans cette phase préliminaire de

développemende la ligne de lumiere, par des problémes de transferts de donieées

développements récents permettraient de réduire considérablement ce temp§yigbiue Ta
HVW UHSUpVHQWpH OD PLFURVWUXFWXUH j F°XU GH O pFKD

A la fin du scan, I'échantillon a été recuit sous afgo800 °C pendant 1h grace & un four &
FLUFXODWLRQ FRQWLQXH G 1D RIR)QCetiel&pe \bat HécBsdaifeafnX | |H G
de resaurer les défauts d'irradiationduits par le scan aux rayons X (voir chapitre 3).

Ensuite, il est refroidi lentement (0,1 °@)sjusqu'a température ambiante. Les étapes de

recuit et de refroidissemedtrent environ 2h et demi.

2 Le recuit a été fait sous argon (contrairement aux expériences du chapitre 3) afin d'éviter l'oxydation des
microbilles de cuivre déposées sur la surface de I'échantillon (marquage local pour la corrélation d'images MEB).
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(a) (b)

Figure 7. Coupe horizontalea travers le volume reconstruit de I'échantillon demicrostructure a gros
grains contenant des particules de cuivre aux joints d'amas de grains (a). (b) Coupe vertea proximité
de la face latérale montrant la région sur laquelle la mesure MEB est effectuée. La résolution spatiale est
GH P YRIHO / pFKDQWLOORQ D pWp VFDQQp VXU OD OL

A la fin du recuit, une région d'intérét (ROI, region of interestaaglais) de la surface de

I'échantillon (voifFigure7p) a été imagée au MEB en électrons rétrodiffusés (voir chapitre 1

pour les conditions d'aceiiions des images). La ROI choisie couvre une grande partie
centrale de la suré@ de I'échantillon et fait 30 2,8 mnf. Pour avoir une bonne résolution

spatiale (0,24 um/pixel), qui permette de tirer avantage du contraste local fourni par les
microbilHV GH FXLYUH GpSRVpHV VXU OD VXUIDFH GH O pFKDQ
Figure8p), nous avons couvert la ROI par 9 petites images de 1,00 x 0,4SmnidFigure
EFest représentée l'image MEB de la ROI (image 16 bits de haute définition 11814 x 10269

pixels) obtenue aprés assemblage et fusion des 9 petites images précédentes.

(a) (b)

Figure 8. Image MEB de la ROI (a). Zoom das (a) montrant les microbilles d'or (marquage local
surfacique). La résolution spatiale est de 0,24 pm/pixel.
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4.3.2.2. Essaimécaniquede compression essitu

A la fin de I'acquisition des images surfaciques et volumiques (de référence) I'échantillon a été
déformé en compression -sku grace a la méme machine utilisée pour les tests de
compression ksitu uniaxiale a froid MEB, et qui a été présentée au cleapitDans le cas
SUpVHQW HOOH pWDLW PRQWpH VXU XQ EDQF GYHVVDL PX
AVT GX3300 et un objectif Schneider Kreuznach de 120 mm utilisé avec un grandissement
proche de 2 (images 8 bits, 3296 x 2472 pixalec une rédotion est de 2,1 pm/pixel) et

d'une platine motorisée 3 axes, permettant de régler automatiquement la netteté des images au
cours de l'essai mécanique (veHigure 9 'XUDQW OfYHVVDL OH QLYHDX

macroscopique était surveillé « en temps réel », en effectuant rapidement et régulierement de

la corrélation d'images optiques. Cette procédure a été possible grace a un chargement axial
lent (4 O PLFURPgQWUHY SDU VHFRQGH /1 pkak&éapés @ORQ D
chargement conduisant a une déformation macroscopique résiduelle npesutdN optique

de -4,1 %. Mais, pour des raisons deynthese nous allons nous limiter ® {DQD@VH GH
deuxiemegtape de chargememourcette deuxiemeétape, I'échantillon a été déformé jusqu'a

-0,8 % de déformation macroscopique résiduelle (apres décharge complete) mesurée par CIN

optique (voifTableaul). Pour cette mesure a été considérée une grille réguliere de 115 x 76

points de corrélation, espacés de 22 pixels dans deux directions perpendiculaires (voir section

4.411 pour le principe de la CIN). La taille de la fenétre de corrélation considérée est de 22 x

22 pixels. Un résultat typique de déformation de Mises de I'échantillon obtenu par CIN
optiqueestreprésentésuE@urelO 'H FHWWH ILJXUH RQ SHXW GpGXLUH
la déformation VIRUJDQLVH j GHX[ pFKHOOHV 2Q SHXW SUHPL

déformation de I'échantillon n'est pas homogéne a I'échelle macroscopique : la partie

supérieuregauche de I'échantillon est plus déformée que la partie basse, ce qui est di a un
chargementD[LDO LPSDUIDLW SUREDEOHPHQW OLp j XQ GplIDXW
Deuxiemement, la déformation locale (base de mesure 94 um) s'organise en bandes, ce qui est
dd aux effets de microstructure du matériau. Ces observations sont cohérentedleselu

chapitre 3.
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Figure 9. (A) : Dispositif expérimental (mécanique et optique) pour la sollicitation en compression de
I'échantillon et le suivi de sa déformation macroscopique par CIN optiques. (B) : Image typique de la
suface de I'échantillon obtenue avec la caméra AVT GX3000. On peut voir la ROI sur laquelle la mesure
MEB est effectuée. La résolution est de 2,1 um/pixel. Zoom dans (B) montrant le contraste local (taches

blanches) utilisé pour la corrélation d'images optjues (C).

Figure 10. Champ de déformation de Von Mises obtenu par CIN optiques aprés 0,8 % de déformation
macroscopique. La base de mesure est de 94 um. Le c6té de I'échantillon est environ 4 mm. L'axe de
compression est horizotal (direction 11).
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Tableau 1. Composantes principales du tenseur de déformation macroscopiqliaéariséainsi que sa trace
obtenues par CIN optiques. La composante principale hofplan e; est calculée sous I'hypothése d'une
déformation moyenneaxisymétrique (voir section4.4.1).

1 -0,0080
) 0,0049
-3 0,0049
-1+ -2+ -3 | 0,0018

A la fin de l'essai mécanique, des images MEB et tomographiques ont été prises afin de

pouvoir lescorréler aux images de référence acquises initialement avant I'essai mécanique.

4.4. Corrélation d'images numériquessurfacigues

4.4.1.Principe

La corrélation d'images numeériques (CIN) est une technique expérimentale sans contact qui
permet de mesurer le champatplacement sur la surface d'un échantillon. Cette technique a
pris un essor considérable depuis le début des années 80 en mécanique des matériaux ([Peters
et Ranson, 1982], [Sutton et al., 1983], [Chu et al., 1985], [Kaditer et Chu, 1990]). Elle
peutétre appliquée sur des images issues d'un microscope optique ([Schreier et al., 2004]) ou
électronique a balayage ([Doumalin, 2000], [Doumalin et Bornert, 2000]). Elle permet
d'accéder au champ de déplacement (et donc de la déformation) a différentes ecleel

une résolution spatiale tres fine (pouvant aller de la dizaine de micrometres a quelques
micrometres). Elle a été appliguée pour étudier différents types de matériaux, comme les
métaux ([Doumalin, 2000]), les composites ([Brynk et al., 2012]),réehes ([Dautriat,

2009], [Zinsmeister, 2013]), mais aussi les céramiques ([Leplay et al., 2010]).

Le principe de la CIN est identique a celui de la CIV décrit dans le chapitre 3. Toutefois, les
deux techniques présentent quelques différences. Dansughd&concision et dans le but
GYDOOpJHU FH SUpVHQW PDQXVFULW QRXV QYDOORQV SDV
OHFWHXU SRXUUD VH UplpbtetefetOTDQQH[H ' FRQVDFUp

4.4.2.Incertitudes sur la mesure du champ de déplacement

La démarche uisée pour l'estimation des incertitudes sur la mesure du champ de
déplacement surfacique locale par CIN est la méme que celle décrite au chapitre 3. Elle
FRQVLVWH j LPSRVHU XQH WUDQVIRUPDWLRQ PpFDQLTXH F
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apparenteLQGXLWH SDU XQH PRGLILFDW LRa@sf@rhhvorFiRiQogdn®/ LR Q V
de 0,2 % par variation de grandissement dans notreldd¥) | FDOFXOHU OD- PR\HQQ
type sur la différence entre les champs de déplacement mesuré (par CIN) et ¢héoriqu
(correspondant a la transformation apparente). Ce genre d'analyse a été appliqué sur des
images optiques et MEB ([Doumalin, 2000], [Dautri2D09]). Les analyses d'errede

corrélation de nos images MEB ont été effectuées pour deux valeurs distimdiaBedde

domaine de corrélation dans le but d'étudier la dépendance de l'incertitude avec cette derniére.
Premierement, la taille de la fenétre de corrélation est de 31 x 31 pixels. Un maillage régulier

de 117 x 91 points de corrélation avec un pas aidlage de 31 pixels a été considéré de telle

sorte que les domaines de corrélation des différents points ne se recouvrent pas. Ceci permet
de respecter I'hypothése d'indépendance statistique des différentes mesures. Deuxiemement,
une taille de fenétre deorrélation de 193 x 193 pixels a été considérée. Dans cette derniere
analyse, une grille réguliere de 19 x 15 points avec un pas de maillage de 193 pixels a été
FRQVLGpUpH 'DQV OHV GHX[ DQDO\VHV 1RXV DYRQV GLVF!
c { Ha/die que les erreurs moyenne et aléatoire ont été considérées pour 25 intervalles

différents de partie fractionnaire du déplacement

La transformation homogene considérée dans l'analyse mesurée par CIN est donnée par
I'équation cidessous et corre$pQG | XQH YDULDWLRQ GH JUDQGLVVHPHC
URWDWLRQ GDQV OH SODQJdefleg@) DQJOH GYHQYLURQ

(4.1)

Pour une taille de fenétre de corrélation de 31 x 31 p|kadsie11), I'erreur aléatoire (écart

type de l'erreur du déplacement) dans les directions X et Y est de l'ordre de 0,023 pixel. Pour
une erreur systématique (erreur corrélée avec la partie fractionnaire du déplacement : courbe

en S, [Schreier et al. 0P0]) maximale de I'ordre de 0,015 pixel. L'erreur aléatoire est environ

1,5 fois plus importante que l'erreur systématique [Vableau2). Lesordres de grandeurs

des erreurs estimées sont en accord avec celles trouvées par [Dautriat, 2009] (erreur aléatoire
de 0,025 pixel et erreurs systématiques maximales de 0,01 pixel) lors de la corrélation
d'images MEB d'échantillons de roches (domaine detladion d'environ 65 pixels) acquises

suite a une variation de grandissement de 0,14 %. On peut remarquer, toujou|ﬂ§igiurrea

qgue l'allure @ la courbe d'erreur systématique selon la direction Y est opposée a celle
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selon la direction X. Ceci peut étre expliqué par les problemes de drift du faisceau durant

l'acquisition des images MEB.

Les courbes d'erreurs systématiques et aléatoires potaillmee fenétre de 193 x 1@#kels

sont représentées sufHgure12

L'estimation des erreurs de certains points de cette courbe

est fausse. Enffet, pour ces points, la transformation apparente homogéne imposée ne

permet pas d'avoir suffisamment de points de corrélation de méme partie fractionnaire ce qui

fausse la représentativité statistique de l'analyse. Pour cette valeur de domaine d®wprréla

nous avons une erreur systématique maximale toujours de l'ordre de 0,015 pixel. Mais l'erreur

aléatoire est plus faible que précédemment (domaine de corrélation de 31 x 31 pixels) et est

de l'ordre de 0,008 pixe

T Gbleau3

. Ce résultat montre que dans notre cas une augmentation

de la taille de la fenétre de corrélation n'affecte pas I'erreur systématique mais diminue l'erreur

aléatoire. L'erreualéatoire est donc principalement gouvernée par le bruit des images.

0,04

0,03

0,02

0,01

Cor 31x31 pixels

Erreur (pixels)
o

-0,01

-0,02

Err.syst x =@=Err.alea x|

=== Err.systy —¥—Err.aleay

-0,03

0,2

0,4 0.6 0,8 1 1,2
Déplacement (pixels)

Figure 11 Courbes d'erreurs systématiques et aléatoires pour une taille de fenétre de corrélation de 31 x

31 pixels.
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-0,01
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Figure 12 Courbes d'erreurs systématiques et aléatoires pour une taille de fenétre de corrélation de 193 x
193 pixels.

Tableau 2. Les composantes de l'erreur systématique et aléatoire pour une taille de fenétre de corrélation
de 31 x 31 pxels.

Composantey Erreur systématiqugpixel) | Erreur aléatoirépixel)
X 0,015 0,023
y 0,015 0,023

Tableau 3. Les composantes de l'erreur systématique et aléatoire pour une taille de fenétre de corrélation
de 193 x 193 pixels.

Composantey Erreur systématiqugpixel) | Erreur aléatoirépixel)
X 0,015 0,008
y 0,015 0,008

Une formule théorique de I'écart type de I'erreur du déplacement (erreur aléatoire), dans le cas

de la présence d'un bruit blanc aléatoire fsgi(différence entre les images de référence et

déformées) de variance , est proposée par [Roux et Hild, 2006]. D'apres les auteurs,

l'incertitude sur le déplacement dépend linéairement du bruit d'images, diminue avec la

présence deontraste local et diminue avec la taille de la fenétre de corrélatitile est de

l'ordre de . Avec cette estimation le rapport des erreurs aléatoires pour

des tailles de fenétre de 31 pixels et p@&Is doit étre de l'ordre du rapport des tailles de
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fenétre de corrélation : en toute premiére approximation. Dans notre cas

est de l'ordre 2,9soit 2 fois plus faible que . Ceci peut étre expliqué par le
fait que l'erreur réelle aléatoire est plus complexe que celle décrite par le modele analytique

simplifié, mais aussi par I'évolution du contraste local de I'image déformée acquise.

Les incertitudes associées a la composamtele (le long de l'axe de compression) du
gradient global et local, pour une taille de fenétre de corrélation de 31 pixels, déduites de

l'incertitude  (composante axiale) sur la détermination du champ de déplacement par CIN

(voir équation 3.33, chapitre 3) sont respectivement de l'ordre de
et

Soit une incertitude sur le gradient axial macroscopique de I'ordre d2%.#0 de l'ordre de

0,032 % sur le gradient axial local. Ces incertitudes diminuent si on augmente la taille de la
fenétre de corrélaton$ QRWHU TXH FH FDOFXO GfHUUHXU QH WLHQW
au balayage (notamment variations de grahdiHPHQW TXL SHXYHQW rWUH GH
10 DYHF OH 0(% HW OHV SURFpGXUHV GIDFTXLVLWLRQ GHV
sont donc ces derniéres incertitudes qui gouvernent la précision de la mesure du gradient,

moyen et local.

4.5. Reésulats de la comparaison des champs volumiques et

surfaciques

Dans cette section, nous allons effectuer une comparaison des cartes de déformations locales
microstructurales volumiques (obtenues par CIV) et surfaciques (obtenues par CIN). Pour
ceci, nous avo  DMXVWp OHV EDVHV GH PHVXUHV GH GplIRUPDW
pouvoir les comparer. Cette comparaison a été un peu compliquée par le fait que les images
volumiques reconstruites de I'échantillon a partir des scans tomographiques sur laidigi@e Ps

DX VIQFKURWURQ 6ROHLO UHSUpVHQWHQW OHV pFKDQWLOC(

étre redressée par rapport aux images surfaciques. Autrement dit I'image volumique initiale de

I'échantillon est le reflet de son image réelle sur un maain (voiFigure13). La recherche

des zones en correspondance a été une opération déticateefie raison. Pour pallieeci et

afin de pouvoir omparer le champ de déformation surfacique d'une face de I'échantillon
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calculé a partir d'images MEB avec celui obtenu par corrélation d'images volumiques de

microtomographie, nous avons cherché la symétrie des images volumiques initiales par

rapport a urplan de symétrie miroir vertical (Vﬁ'gurel% et B).

Figure 13. (A) : Coupe verticale a travers le volume initial dd'échantillon reconstruit & la fin du scan. (B)
image réelle de la méme coupe de I'échantillon, symétrique de (A) par rapport a un plan miroir (plan de
symétrie).

A la fin de cette opération, on peut comparer I'image MEB de la face latérale de I'eahantil

avec une coupe verticale & travers le volume & proxiifiité & 2 voxels prés) de cette méme

face (voitFigurel14).

Pour la CIV, nous avons codgré une grille réguliere de 37 x 39 x 57 points de corrélation

(voir|Figure 15) avec un pas de maillage de 31 x 31 x 31 voxels. La taille de la fenétre de

corrélation est de 31 x 31 x 31 voxels, et celle du domaine de recherche de 7 x 7 x 7 voxels.

Les composantes principales du tenseur de déformation macroscopique linéariséeasasi q

trace obtenues par CIV sont représentées plalieaud| Les bases orthonormées associées a

I'échantillon considéré lors des calculs des dédfdioms (globales et locales) surfaciques et

volumiques sont representées sur|Hmure 16| Une valeur négative de déformation

correspond a de la compgsaon.

3 Vu que la face latérale diéchantillon n'est ni parfaitement verticale ni parfaitement plan, il est délicat de faire
une coupe verticale a travers le volume qui coincide exactement avec I'image MEB de la méme face latérale.
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Figure 14. Comparaison image tomographique et image MEB. (1) Coupe verticale a travers le volume a
proximité (& 1 a 2 voxels prés) de la face latérale montrant la ROI observée au MEB. La résolution
VSDWLDOH H\WaXel@ld coté de Rechantillon est environ 4 mm. (ll) image MEB de la ROI

REVHUYpH /D UpVROXWLRQ VSDWLDOH HVW GH P SLIHO 2Q SHXW
exemple A et B) dans les deux images, en se repérant aux particules de cusggréguées aux interfaces
des grains.

On peut remarquer que la déformation macroscopique résiduelle axiale (le long de l'axe de
compression) mesurée par CIV e$13 %. Cette valeur est cohérente avec les mesures de

déformation macroscopique résiduelle au pied a coulids#). Elle est égala-0,80 % pour

la mesure surfacique par CIN optique (Mdiableaul). La mesure surfacique est donc

relativement proche de la mesure volumique. Evamehe, I'hypothese de déformation

axisymétrique n'est pas veérifiée.
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Figure 15. Maillage régulier tridimensionnel de la microstructure (montré sur une coupe horizontale a
travers le volume) utilisépour la CIV. Les points verts sont les points traités avec des algorithmes
classiques de CIV (marquage local suffisant) et les points bleus (marquage local insuffisant) avec la
procédure décrite au chapitre 3.

Tableau 4. Composartes principales du tenseur de déformation macroscopique linéaibtenues par CIV

et par CIN.
CIv CIN
1 0,0090 | -0,0097
-2 0,0024 | 0,0051
-3 -0,0113 -
-1+ 2+ -3 | 2,4320.10 -
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Figure 16. Basesorthonormées associées a I'échantillon pour les mesures surfaciques (O, X', Y') et

volumiques (O, X, Y, Z) de déformation. Ainsi que la numérotation des faces latérales de I'échantillon. La

Sur lgFigure 17
EDVH GH

la déformation de I'échantillon n'‘est pas homogenéchelle globale de I'échantillon. La
déformation est aussi hétérogéne a une échelle plus localesmmmdant a la microstructure

polycristalline. Elle s'organise en bandes espacées de quelques centaines de micrometres

face 3 est en face de la source de rayon X.

est representée la carte de déformatiowvate Mises obtenue par CIV. La
PHVXUH HVW GH P (OOH HVW LQIpULPXUH j

Comme dans le cas des échantillons de sel a gros grains du chapitre 3, on peut remarquer que

(quelques grains).

Figure 17. Vue globale de la déformation tridimensionnelle locale de I'échantillon. L'axde compression

est vertical et la base de mesure est de 94 um. Le cété de I'échantillon fait 4 mm. Les étoiles noires sur la
carte montrent les points pour lesquels la mesure de déformation locale est biaisée par la présence
d'artéfacts de reconstruction sir les images. La mesure de déformation locale des points se trouvant sur la

zone de recouvrement et indiqués par les fleches noires est fausse.
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Pour la corrélation d'images MEB de la ROI sur la face latérale (face 3) de I'échantillon (voir

Figure17|et 18, nous avons considéré un maillage régulier de 29 x 24 points de corrélation

avec un pas de maillage de 386 x 386 pixels (F@ure 18A). La taille de la fenétre de

corrélation considérée est de 386 x 386 pixels. Le maillage de la ROI est représenté sur la

Figure 18| Le calcul de la déformation macroscopique de I'échantillon par Clbssiée de

prendrequelques précautions. En effet, compte tenu du fait que les images MEBngéféte
déformées) de la ROI sont issues de l'assemblage et de la fusion de 9 petites imagettes comme
décrit dans la sectiod.3.2.1 les valeurs relatives de déplacement mesurées par CIN entre
deux images distinctes quelconques de ces 9 images (12 aun'‘toiapas de sens mécanique

(du fait des erreurs de repositionnement des images qui sont notablement plus importantes que
les erreurs de CIN). Pour calculer la déformation macroscopique a partir de I'éfuatiade
OTDQQHELHD 'IDXGUD per dsvisile c8cldyWradidht moyks déformations
apparentes induitesux jonctions des images lors de leur fusion approximative. La stratégie

adoptée consiste a définir des zones strictement a l'intérieur de chacune de ces 9 imagettes

(voir points bleus de Igrigure 18B) et a calculer ensuite le gradient macroscopique de

chacune de ces zones afin d'en déduire une valeur approclEaomabiaisée du gradient

macroscopique dans la ROI a travers I'équatiadessous

(4.2)

ou est le gradient moyen de la transformation dans la zone prise dans l'ifhage ),

calculée viaO pTXDWLRQ .GH OTDQQHI[H
fi, la fraction surfacique de l'imag¢ ) dans la ROEst donnée par :

(4.3
Y; est la surface occupée par l'image ) dans la ROI de surfac¥

Les composantes principales calculées du tenseur de déformation macroscopique linéarisé par
CIN sont indiquées sur ld&rreur ! Source du renvoi introuvable. La déformation
macroscopique siduelle axiale est de

-0,97 %. Elle est cohérente avec les mesures obtenues parlCl®9%.) et par CIN optique

(-0,8 9%9. Comme dans le cas des mesuregjaps, I'hypothése de déformation axisymétrique

n'est pas vérifiée.
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Figure 18. (A) : Maillage régulier surfacique de la microstructure utilisé pour la corrélation d'images
MEB. (B) : Les 9 zones utilisées pour le calcul du gradit macroscopique.

La [Figure 19B montre la composante axiale de la déformation linéarisée selon l'axe de

compression obtenue par la mesure surfacique MEB. La base de mesure est environ 94 um.

Cette mesure est comparée anlesure tomographique avec la méme base de mgsgtred

). Les déformations ont été calculées avec les mémes procédures (calcul par éléments
finis, voir chapitre 3). Qualitativement, on retrouve la méme organisation en bameéesite
et répartition spatiajede la déformation (sur la ROI) avec les deux mesuirest important
de noter que la face latérale de la carte de déformation volumitagerd 1916\) qui est

comparee ici avec la mesure surfack{EkthrelQB) ne correspond pas exactement a la face

observée au MEB. En effet, afin d'éviter le bord de I'échantidomaillage tridimensionnel

de la microstructure utilisé pour la CIV ne couvre pas complétement tout le volume de

I'échantilbn (voir|Figure 15). De fait, la face latérale sur la carte de déformation volumique
Figure 19]&) est a environ 212 um (70 voxels) en dessous de celle observée au MEB. On
FRPSDUH DLQVL XQH PHVXUH VXUIDFLTXH DYHF XQH PHVXL

ceci, la répartition spatialde la déformation pseuekurfacique (a 212 pum environ de

profondeur) est qualitativement assez proche de la mesure surfacique. En effectuant des

coupes verticales espacées d'environ 94 um a travers le volume de I'échantillon, en partant de

la face latéralele la carte de déformation volumique (¥Bigure20), on parvient a une bonne

comparaison qualitative de la mesure surfacique MEB avec les mesuteX P T XHV | F°XU

allant jusqu'a 683 um. Méme a cette profondeur, on retrouve qualitativement les mémes

bandes de localisations. On peut ainsi affirmer, du moins qualitativement, que la mesure
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surfacique de la déformation plastique locale semble bien @résentative des phénomenes
j F°XU J/HV UpVXOWDWYV GHV FKDPSV GH GpIRUPDWLRQV

procédures de CIV sont de nouveau en cohérence avec les observations surfaciques.

Figure 19. Comparaison entre mesuresolumique par CIV tomographique (A) et surfacique par CIN MEB
(B). Composante axiale (selon I'axe de compression) de la déformation linéarisée. L'axe de compression est
vertical. La base de mesure en (A) et (B) est de 94 um. Les cercles en (A) et (Byespondent a la méme
zone sur I'échantillon. Les flecheblanchesen (A) indiquent la zone de recouvrement des images
tomographiques.
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Figure 20. Coupes espacées de 94 um a travers le volume. (A) : face latérale sur la cartdéfermation.
(F) : coupe a 471 um de (A). La fleche noire en (A) indique la zone de recouvrement des images
tomographiques.

[Bornert et al., 2004] ont précédemment comparé des mesures surfaciques et tomographiques,
mais a une échelle beaucoup plus maapisgie (échelle de I'échantillon). A notre
connaissance, nos résultats constituent la premiere comparaison de champs locaux surfaciques
HW YROXPLTXHV j O pFKHOOH GTXQH PLFURVWUXFWXUH SRC

4.6. Comparaison plus fine de la localisation de la déformain

La comparaisorprécédentedes mesures de champs volumiques et surfaciquesre les

mémes organisations en bandes de localisation de la déformation en volume et en surface.
Cependant, la base de mesure commune de 94 um utilisée pour valider caseoutiisnet

SDV GTH[SORLWHU DX PLHX[ OD KDXWH UpWR@QuageLRQ GH
cinématique trés finPour voir plus en détail ces bandes de localisation, la stratégie choisie

consiste a réduire la base de mesure de déformation locale sugfdei®4 um a 15 pum. Sur
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la

Figure21

on essaie de comparer cette déformation surfacique locale déterminée pour une

base de mesure de 15 um aux mestoe®graphiques de déformation de base de mesure de

94 um. La déformation surfacique est calculée en utilisant le schéma d'intégration 2. On peut

remarquer qu'une bande de localisation tridimensionnelle déterminée avec une de base de

mesure de 94 pum corqesnd en réalité a une moyenne d'un ensemble de bandes de

localisation beaucoup plus fines, observables uniquement pour une base de mesure de 15 pum.

Les mesures surfaciques fines permettent de mettre en évidence les localisatiens intra

granulaires (plastité cristalline) et integranulaires (GBS). En regardant de prés une zone

sur laguelle on observe du glissement aux joints (voir cercles sbigie®21A et B), on se

rend compte que sur les cartes de déformation volumique les localisations de la déformation

inter-granulaire et intrgranulaires se confondent, du fait de la faible résolution et du

marquage imparfait des images volumiques.

Figure 21 Comparaison en détails de la localisation en bandes sur les cartes de déformation volumique
(A) et surfacique (B) de la déformation. La base de mesure volumique est de 94 um et celle surfacique de
15 um. Les cercles en (A) eB() correspondent a la méme zone sur I'échantillon. La fleche noire en (A)

indique la zone de recouvrement des images tomographiques.
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Conclusions générales et perspectives

La thématique de rechercké de développememixée sur le comportement micromécanique

des polycristaux suscite l'intérét d'une grande communauté de cherehmgsnieursCette

thématique a pris un grand essor aledéveloppement des moyens d'observation et de
caractérisatiorde b microstructure polycristallineaussi bienHQ VXUIDFH TXHQ YR O
que le MEBFRXSOp j OYDQDO\WH FULVWDOORJUDSKLTXH SDU G
(EBSD) ou la microbmographie a rayons X. Ces techniquegérimentalepermettent

G 1R EWdi€4ed informations microstructurales nécessaires la modélisation

micromécanique du comportement des polycristaux.

L'objectif de notre travail consiste a proposer une méthodologkpérimentale
micromécanique et muiéchelle, baséa la foissur les mesures de champs surfacigetes
volumiques, permettant d'identifier et d'analyser les mécanismes de défarmiastique
microstructuraled'un polycristal de sel gemme. Le choix matériausel gemmeporte sur le

fait quece travail est une continuité naturefles études expérimentales antérieures menées
dans le cadre de la these de M. Bourcier ([Bourcier et al3]RQleurs résultatsbasés sur

des mesures surfaciques par Caxt montréque la déformation plastiquBun polycristal de

sel a température ambiangg a 350 °Cs'opérea I'échelle de sa microstructupar la
combinaison de deux mécanismes élémentaires de déformat#mplasticité cristalline
intragranulaireet le glissement aux joints de grains. Si le premier mécanisme est classique et
bien connu en plasticité des polycristaux le deuxieme l'est beaucoup moins. AussEs
travaux ont engendrdes questions légitimesur la part respective de chaque mécanisme,
ainsi que sur @fistence du glissement aux joints en volumet sur la répartition
tridimensionnelle de ces mécanismes de déformabenfacon plus générale, exidtd des
relatiors simplesentre lesrésultats desnesures surfaciques et volumiquetdes mestes de
surface soORtHOOHV VXIILVDPPHQW UHSUpVHQWIakE uiveHytig@eHV SKp
similaire, ine autre interrogation concertesrelatiors entre legechniques de reconstruction

de structures polycristallines, basées sur des caractérisagiausfac EBSD) ou en volume
(tomographie en contraste de diffractiddCT). Nous avongent de répondredans cette

thesea ces différentes interrogations.

La quantification de lacontribution du glissement aux joints de grains a la déformation
macrosopiguea représenténe grande partie de notre trav@ihapitre 2) Elle a été faie sur
la base des mesures de champs de déplacement obteriaRpalU p ODW LR Q GYLPDJHYV
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(CIN) MEB d'échantillons de sel pur synthétiqaeissi bienpour les essaia températre
ambiante qu'a 350C en Pour ceci, nous avorgéneéralisda méthode deépartitionde la
déformationintroduiteinitialement pafRupin et al., 200f, pour quantifier la contribution du
glissementinterphasedans un acier biphasa un polycistal de sel gemmeCette méthode
permet de séparer la déformation moyenne intragranulaire de chaque grain aux discontinuités
cinématiques intergranulaires'application de cette méthode a nécessité le développement
d'un maillage adapté a la microstruetobtenua partird'unetechniquede repositionnement
précisdes pointgd'un maillage réguliesur les interfaces des grair@@ette procédure se base
sur I'image labélisée de la microstructurbtenue a partid'un algorithme de traitement
dimages MEB aproprié Ensuite une nouvelle procédurde CIN utilisantle nouveau
maillage etdes masques'appuyanisur les grains déa microstructurede I'image MEB de
référence a été développéeafin d'accéder aux gradients mogemtragranulaires et
intergranulairs intervenant dans la formulation de la méthode répartition de la
déformation et qui sont nécessaigeln quantification dglissenent aux joints de grainkes
résultats obtenus montrent quée glissement aux joints de grains est un mécanisme
microstuctural élémentairequi participe a la défmation plastigue du sel gemme. Ce
mécanisme intergranulaire est activé des le début de la déformation plaastiquéme titre

gue le glissement intragranulairet sa contributionaugmenteproportionnellement da
déformation macroscaguie du matériauNous avons trouvé qu'a température ambijalete
contributiors du glissement aux jointaux composantes axialest transversale du gradient
macroscopiquereprésentat respectivement2,5 % et 6l %. Cette contribubn s'éleve
respectivement a&,5 % et 24 % des composantes axiales et transversalesgoadient
macroscopiqueé 350 °C Aussi bien a chaud qu'a froid, le glissement aux joints de grains
permet d'accommoder les incompatibilités cinématiques entre lesedifégrains liées a
OTDQLVRMjuER 84l plrasticité cridiak, et joue ainsi un réle important dans la
ductilité du sel gemmeA température ambiantéa composante transversatgergranulaire

est plus importante que la cposante axiale cale glissement aux joints de grains
VIDFFRPSDJ @ HnidipéridanhmaGement par ouverture transve(ddatance) des
interfaces ayant gliseé A chaud, la faible valeur de la composante transversale comparée a
celle de la composante axidlemoigne dufait qu'avec l'augmentation de la température le
matériau s'endommage moins au niveau des joints desgrainouverture de microfissures
transverses. Il a aussi été monfr&X j FKDXG OD FRQWULEXWLRQHE XY JSOLW V
linéaire, mais diminue pgressivement avec la déformation macroscopique. Ceci reflete un

moindre besoin d'accommoder les incompatibilités cinématiques entre les différents grains,
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cara chaudil y a activation de plusieursysemes de glissement cristalliui y pourvoient

Les areurs aussi bien aléatoires que systématiques liées a la quantification de la contribution
du glissement aux joints a la déformation macroscopique ont été&ésahalytiquement. La
premiére est de l'ordre de 30aors que la deuxiéme dépend de la eisée de la
transformation locale supposée des points de corrélation sur l'interface desrgaisnaussi

de la taillel de ces dernierdans nos analysesette erreur est typiguement de l'ordre de
10°.1. Nous avonsiéveloppé une procéduexpérimentke permettant deéduireces erreurs

et d'augmenter la précision de la quantificatiie consise a graver des motifspéciaux

(croix et cercles) par lithographédectroniqueaux interfaces des grains. Ces motifs appdrte

un contraste local nécessairda quantification du glissemel@DU FRUUpODWLRQ GfLP
sont également parlants en tant que tels de par leur morphologie

/| HIWHQVLRQ GHV PHVXUHV VXU I D& Ua techMguadx cerféfationG X PDW
GITLPDJHYV Y RIVU XcRdpilrX B)& étérendue possiblgracea la microtomographiéx

rayons X utilsant le rayonnement synchrotr@SRFet Solei) et la technique de CIV. Nous

avons tout d'aborameélioréla technique d'élaboration initialement développéas le but
d'obtenira la foisun matériau a gros graind00 a 500 um de diamétrelontenantdes
particules de cuivre3{5 % en volumekt un faible pourcentage de porosiésiduelle Cette
ameélioration consistprincipalement effectuer des recuithy matériau initialement pressé a

200°C sougonfinement isostatique déb0 MPaatreshaute température (600 a 700° C) sous
confinementde quelques MPELO® MPa), dans le but de réduire la porosité résidyaiteirce
d'initiation de microfissured_es particules de cuivre (1 a 30 um diardetre)ajoutées au
matériaupeu absorbamous ont permis d'avoir un marquage local approprié pour lal@V.
dispositif de polissage spécifigaedté concu afin d'avoir une bonne planéité des faces d'appui

et aussilimiter les effets de frottement enttes faces d'appui et les pistons laks la
compressiomécaniqueles procédures expérimentales ont dé @daptées pouynalier les
GpJkWV GYLUUDGLDWLRQ GX PD W¥mpéffetDiduydavohy obsorvetlqu H 1D L
échantillon irradié aux g@ns X estbeaucoupmoins ductile qu'un échantillon non irradié, du

fait de la formation de défaut§ § L U U D &fin RigVpoRvQir déformer jusqu'a plusieurs
pourcens de déformation plastique le matériau, nous avons effat#g recuits thermiques

des échntillons scannés aux RX300°C pendant 1hafin de restaurer les défauts ponctuels

Nous avons estimé expérimentalement les erreurs systématiques et aléatoires associées a la
CIV. Ceci nous a permis de calculer les incertitudes associées au calcubdestpglobaux

(a l'échelle de I'échantillorgt locaux (a I'échelle des grains, de l'ordre d'une centaine de
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micrométre)tridimensionnels qui sont respectivement de l'ordre deet@0®. Nous avons
développé une nouvelle procédure de CIV adaptéetr@ moicrostructure cristalline et le
marquage local présent dans cette derniére.

Elle consiste a trouver, par interpolation, le déplacement d'un point de corré&atisn
contraste local suffisara partir de celui des 15 points plus prockessins contenant un
contraste local suffisant. Cette procédure nous a permis d'accéder aux champs locaux
tridimensionnels de déformation et de variation de volume en tout point de corréjation
compris les points sans marquage local suffisant. Les résultats mianieela déformation
VIRUJDQLVH j GHX|[ pFKHBEI® Est reativiimpétitphéterd ge@elEdiiqlle
globale et celaen relation avec la géométrie defigp F KD Q Wie EharGe@ertiMais a
I'eéchelle de la microstructure cristalline, la déformastrganise en bandes de déformation
plastique espacées d'environ 300 a 500 um qui s'intensifient avec la déforatsein de

ces bandes nous observons une localisation assez importante de la défemativerture

au niveau des interfaces des graisignature de la microfissuration aux joints pour des
niveaux importants de déformation. Cette microfissuration intergranulaire assiéie eaux
mécanismes de glissement aux joif@bservés avec des mesures surfaciqoeapitre 2).

Une comparaison qu#tative des valeurs de déformation macroscopique surfacique et
volumique donne des résultats similairelsie premiere comparaison qualitatidesbandes

de déformation eles mécanismes de déformations locaux volunsigtisurfaciqus (obtenus

par CIN opique) a été effecta

Une comparaison quantitative des valeurs de déformation macroscopique surfacique et
volumique met en évidencelesrésultatssimilaires Les localisatiors de la déformatioren
surface(observéepar CINMEB) et en volume ¢btenus avec les nouvelles procédures de
CIV-Microtomographie aux rayons Xéveloppées au chapitre 3) pour la méme base de
mesure sont en accoglalitatift Nous avons montréur des coupes verticales a travers le
volume, allant depuisine surface latérale jusqu'é@8 pm en profondeurjue la répartition
VSDWLDOH GH OD ORFDOLYVDMitd&itaBvieménDle Gpre pbclie LR Q | F°
celui obtenu avec les mesures surfaciq(M&B) sur cetteméme face latérale. Nous avons
aussimontré, en réduisant la |mde mesure de la déformation surfacique obtenue par CIN
MEB (de 94 al5 um) que lesbande de localisation tridimensionnelle correspentien

réalité aux moyenns d'un ensemble de bandphis finesde localisationque I'on ne peut
obserer avec la résolibn des images tomographiqud®ur la méme raison, et pour de

faibles niveaux de déformatipon ne peut pas observeon plus directemerie glissement
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aux joints avec les mesures voluoég (sur les cartes de déformatiohéanmoins, le
glissement aux RLQWY HVW LQGLUHFWHPHQW PLV HQ pYLGHQFH
apparait a plus forts niveaux de déformation. En résueséhandesde localisations en

surface (obtenus par CIN et fine base de mesure) ont été retrouvés ddamndesde

localisation en volume et en proche surface (obtenus par CIV et base de mesure plus
grossiére)Les mécanismes opérationnels en surface le sont aussi en v@lesmésultas

sont le fruit du premier travail de validation des nouvelles procédures de corrélation
développées dans cette théses teprésentet XQH SUHPLqQUH GDQV OfHI[St
micromécanique de la plasticité du polycristal et appbie début de réponse positif quant a

OD VLPLODULWp GH OTYRUJDQLVDWLRQ GH ODh @R UPDW L

échantillon viscoplastique sollicité.

Enfin, pour pouvoir comparer la structure ds champs de déformatiol3D avec la
microstructurecristalline 3D, une analyse des orientations cristallographiques des grains en
volume a été réalisée par DCUne conparaisondes orientations cristallines surfaciques
obtenues par EBSD et volumiques obtenues par DCT (ESRF) a été effectuée (chapitre 4). Les
résultats obtenus avec ces deux techniques sdmreaccord. Cette étude nous a permis de

montrer la possibilité'utiliser la technique DCT sur un polycristal de sel afin d'accéder a
lorientaWLRQ FULVWDOOLQH ORFDOH j F°XU (OOH FRQVWLWXt

comportement viscoplastique.

L'étude micromécanique expérimentale effectuée dans ce lt@avpermis de tracer les
JUDQGHYV OLJQHV GTXQH PpWKe&GRDIRJ& acheVeerUddtdid H WR XV
En premier lieu, ne analyse statistiqugpermettant de caractériser la répartition
tridimensionnelle de la déformation serait intéressaelleci pourrat se baser sur les
techniques statistigues ccaractérisation morphologique, telles quedaariance([Bornert,

1996]), appliguéesaux champs locauxridimensionnelsde déformationDes analyses de ce

genre ont déja été menées avec &scpar [Doumalin et al., 2003] pour caractéritser

répartition de la déformatiorlocale surfacique obtenue par CMEB de matériaux
hétérogenedD'autres auteurs [Barbe, 2009])ont utilisé cette approchefin de caractérisda

localisation tridimensiorglle de la déformationbtenuea partir des modelasumériquege

plasticité cristalline.

En deuxiemedans le but d'étudier la représentativité statistique des mesmesgnalyse

statistiqgue permettant d'estimer le VER pour la déformaticaledoit Ere menéea partir abs
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mesures de déformation microstructuraessi bien surfacigsegque volumique. Ce type
GTpWXGH D apaty pucogs pdBoMgier et al2013 pour les mesures surfaciques
faisant varier la base de mesureeatD Q D O \'V D@ c@rggpvndanteesfluctuations
locales de déformation.

Par la suite,d comparaisores mesures locales de déformasarnfacique etj F°X U & LW
améliorée, et notammentle maniére plus quantitative. Celleci permettra d'étudier
guantitativemat la représentativité statistique des mesures surfacpprerapport a cell@
F°eXU

Nous avons mont@ue le glissement aux joints est un mécanisme microstructural qui avait un

réle important dans la déformation plastique d'un polycristal de sel genws@shimations
guantitativesde la contribution de ce mécanisme dans la déformaticcroseopique du
matérau QI RQW pWp SRVVLEOHV TXH SRXU OHV PHVXUHV VXUI
poursuivie pour les mesures en volume. Ces données seramtietlesa OTDPpOldBSUDW LR Q
modelesmicromeécanique de polycristaux. B effet, les modeles classiquds plasticité

cristalline ne prennent pas en comppe mécanismedu glissement aux jointdans leur
formulation. Or, GIDSUQqV QRG& Méthbisfrizadparait comme indispensable au
FRPSRUWHPHQW SODVWLTXH PrPH GDQV OH FDV GYXQ PD

présentant de nombreux systemes de glissement cristallin.

Enfin, notre étude amontré qu'il était possible de mesurer l'orientation crigtalllocale
tridimensionnelle d'un polycristal de sel gemme avec la technique D&$uite logique de

ce travail seraitle confronterpour un échantillomolycristallin de setlont la microstructure

cristalline 3D a étéréalablementcaractérisée par DCTes champsmécaniquedocaux
tridimensionnelsdu comportemenplastiqueobtens par ClIV-Microtomographieavec ceux

obtenus en parallele panodélisationnumériguemicromécanique a champs compl€ette
confrontation, avec en premier temps une modélisatisroplastique classique, permeitra

HQ SDUWLFXOLHU GH GpPRQWUHU OYLPSRUWDQFH GX PpFD(
nous avons mis en évidendeette étape ouvrirait la voie a la modélisation viscoplastique du
polycristal combinant plasti& intragranulaire et glissement intergranula@ette perspective

HVW GIDLOOHXUV HQ FRXUV GH Up®weM\HDMWVGR W | SXKWQT KHKQ
millimétrique a microstructure 3D connue. La suite des opératitmsait suivre la méme

sére de procédures que celle décrite au chagitré) marquage de surfaqer démouillgae

de Cuy 2) essais mécaniqugsar étapessous suivi optigue en temps réeb», avec pour
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