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Résumé

Ce travail vise a étudier le comportement multi-échelles d’un alliage a mémoire de forme
(AMF) Cu-Al-Be austénitique subissant une transformation martensitique (TM) induite par
traction. Du fait de sa forte anisotropie cet alliage est un candidat idéal pour explorer les

inhomogénéités qui se développent a I’échelle inter et intragranulaire.

Ce travail de compréhension du comportement superélastique s’est réalisé par une approche
couplée entre des méthodes de diffraction a haute énergie et la simulation numérique. La
microstructure initiale a été imagée par TCD puis la déformation et la rotation élastiques
moyennes sur 187 grains, a été mesurée par 3DXRD a chaque chargement mécanique. La
microstructure réelle de 1’échantillon a été finement maillée pour reproduire par un calcul en
éléments finis ’essai de traction en champ complet. Pour cela, un modele de comportement

micromécanique simulant le comportement du Cu-Al-Be a été utilisé.

Les méthodologies développées, tant du point de vue expérimental que numérique, ont permis
de révéler I’influence de I’orientation cristallographique, de la taille des grains, du voisinage,

du champ de rotation et de contraintes locales sur la TM.

Mots-clés :  Superélasticité, Cu-Al-Be, 3DXRD, TCD, modélisation, contraintes,

inhomogénéités inter et intra-granulaires
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Résumé en anglais

This work aims to study the multi-scale behaviour of an austenitic Cu-Al-Be shape memory
alloy (SMA) upon a stress-induced martensitic transformation (MT). Because of its strong
anisotropy, this alloy is an ideal candidate to explore the inhomogeneities that develop at the

inter and intragranular scales.

This study has been carried out using a coupled approach between high-energy diffraction
methods and numerical simulation. The initial microstructure was imaged by TCD then the
elastic deformation and rotation averaged over 187 grains were measured by 3DXRD at each
mechanical loading. The actual microstructure of the specimen was finely meshed to reproduce
the full field tensile test by finite element calculation. For this purpose, a micromechanical

behaviour model simulating the behaviour of Cu-Al-Be was used.

The methodologies developed, from both experimental and numerical point of view, revealed
the influence of crystallographic orientation, grain size, neighbourhood, rotational field and

local stresses on the TM.

Keywords: Superelasticity, Cu-Al-Be, 3DXRD, DCT, modelling, stress, inter- and

intragranular inhomogeneities
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Introduction

De nombreuses applications industrielles ou de la vie quotidienne ont été développées grace a
des matériaux comportant eux-mémes leurs propres fonctions, c’est-a-dire des matériaux
multifonctionnels capables de s'adapter a leur environnement : c'est I'avénement des matériaux
« intelligents ». Les alliages a mémoire de forme (AMF), de par leur comportement

thermomeécanique adaptatif et évolutif, constituent 1’'une des grandes familles de ces matériaux.

Les matériaux métalliques en général, et les AMF en particulier, développent des champs
microstructuraux et mécaniques complexes a 1’échelle microscopique lorsqu’ils sont sous
sollicitations thermomécaniques macroscopiques. L’optimisation de leurs propriétés
mécaniques, de leurs fonctions et de leur tenue en service nécessite donc une bonne
compréhension des relations structure-propriétés au sein du matériau et de celle de la genese
des microstructures au cours des différents traitements de mise en ceuvre auquel est soumis le

matériau pour le transformer en produit.

Les techniques de diffraction sont largement utilisées pour étudier le comportement mécanique
des polycristaux ; elles donnent accés aux contraintes induites dans chacune des phases, voire
a I’échelle du grain. Les techniques classiques de laboratoire ont toutefois I’inconvénient de
fournir une information limitée aux grains situés a la proche surface de 1’échantillon. Depuis
des dizaines d’années, le développement des grands instruments (neutrons (ILL-1967),
synchrotron (ESRF-1994)) a permis d’accéder a des mesures dans le volume de 1’échantillon,
ce volume allant de quelques millimétres cube au centimétre cube. Depuis le début des années
2000, la microscopie a diffraction des rayons X en 3D (3DXRD en 1995 a HASYLAB et en
1999 a ’ESRF), qui utilise un rayonnement synchrotron de trés haute énergie, permet de
caractériser le comportement individuel de grains a I’intérieur d’un polycristal massif. La
tomographie a contraste de diffraction (TCD), plus récente encore, permet une reconstruction

tri-dimensionnelle de la microstructure de 1’éprouvette (2010 a I’ESRF).

En paralléle de ces avancées expérimentales, les modéles micromécaniques ont été développés
depuis les années 1990 (Patoor, Eberhardt, & Berveiller, 1989) (Huang, & Brinson,

1998) (Siredey, Patoor, Berveiller, & Eberhardt, 1999) : prenant en compte les mécanismes
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physiques régissant le matériau aux échelles microscopiques, ils permettent une meilleure
prédiction du comportement mécanique d’un polycristal. Ainsi I’effet de 1’anisotropie du
comportement et/ou des interactions entre grains peut étre quantifié. Le couplage de ces
modeles avec la simulation par éléments finis permet d’étendre cette approche aux calculs de
structure. Ainsi il est possible d’obtenir les champs microstructuraux et mécaniques en tout
point d’un grain, et pour tous les grains d’une structure. Toutefois, il y a peu de données
expérimentales disponibles pour valider ces modélisations aux échelles fines de la

microstructure.

Aussi, dans cette étude, dans un premier temps, les techniques 3DXRD et TCD ont été utilisées.
Des méthodologies et des études de sensibilité permettant de prendre en compte I’apparition de
la martensite ont été mises au point pour étudier le comportement d’un AMF superélastique au
cours d’un essai de traction in-situ. Dans un deuxiéme temps, la microstructure 3D a été
digitalisée puis introduite dans un code de calcul par éléments finis pour simuler
numériquement ce méme essai de traction, et comparer les résultats a différentes échelles,

macroscopique, intergranulaire et intragranulaire.

Le premier chapitre de ce mémoire rappelle les caractéristiques générales de la transformation
martensitique et du comportement superélastique. Les principales propriétés métallurgiques,
cristallographiques, et mécaniques des AMF Cu-Al-Be sont exposées. Il présente également les
potentialités des méthodes de diffraction dans le domaine de la mécanique des matériaux, que
ce soit en laboratoire ou aux grands instruments ; un accent particulier est mis sur le cas des

AMF.

Le second chapitre, également a caractére bibliographique, est consacré a la description des
techniques expérimentales de diffraction mises en ceuvre. Les spécificités de chacune d’entre
elles et leur complémentarité sont exposées, depuis 1’échelle macroscopique jusqu’aux
hétérogénéités intragranulaires. Enfin, le matériau de I’étude est décrit. Le choix d’un AMF
base cuivre, pouvant présenter des tailles de grains de 70 um a plus de 1 mm selon le traitement

thermique subi, permet d’adapter la microstructure aux contraintes expérimentales.

Laméthode 3DXRD a été adaptée au cas des AMF qui possédent une microstructure évolutive :

I’apparition d’une seconde phase au cours du chargement, la martensite, modifie le signal de



Introduction 3

diffraction. La méthodologie développée est présentée au chapitre 3, ainsi que les premiers

résultats expérimentaux.

Dans le chapitre 4, la digitalisation de la microstructure a partir des données expérimentales est
explicitée. Le modéle de comportement utilisé pour la prédiction du comportement spécifique
du Cu-Al-Be est introduit ; les équations constitutives de la loi de comportement sont détaillées,
I’identification des parametres du matériau ainsi que 1’implémentation de cette loi dans un code
de simulation par ¢éléments finis. Enfin, une comparaison des résultats expérimentaux et
numériques est présentée a 1’échelle macroscopique, ainsi qu’a une échelle mésoscopique sur

différentes orientations de grains.

Dans le dernier chapitre, le dialogue expérience — simulation illustre 1’effet de 1a microstructure
sur le développement de la transformation martensitique dans les AMF. Les résultats de la
modélisation sont analysés jusqu’a 1’échelle locale microscopique. Le comportement
superélastique de I’AMF est alors discuté et interprété en prenant en compte I’effet de facteurs
microstructuraux et géométriques (orientation, taille de grains, position du grain dans

I’éprouvette, grains voisins).
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Introduction

Les alliages a mémoire de forme (AMF) présentent un comportement trés différent des
matériaux habituels. Leurs propriétés exceptionnelles, comme [I’effet mémoire et la
superélasticité, sont étroitement associées aux caractéristiques de la transformation
martensitique (TM) dans ces alliages. Les évolutions microstructurales associés a cette
transformation jouent un rdle considérable sur la nature des propriétés macroscopiques
observées. La caractérisation fine de ces évolutions constitue un enjeu important dans la

compréhension des interactions entre microstructures et propriétés.

Dans ce contexte, la mise en ceuvre de technique de diffraction permet d’obtenir des
informations extrémement précieuses en ce qui concerne la détection, le dosage des phases et

les mesures de déformations.

Ce premier chapitre a pour but de présenter les notions de base sur la TM dans les AMF, le
matériau étudié et d’illustrer, a partir d’exemples issus de la bibliographie, les possibilités

d’analyses offertes par 1’emploi des techniques de diffraction aux grands instruments.

Les deux premicres parties sont consacrées a la présentation de quelques notions de base
concernant la TM et le comportement superélastique des AMF en fonction des caractéristiques

de la microstructure (taille et orientation et voisinage des grains).

Dans la troisiéme partie de ce chapitre, les principales caractéristiques des AMF de type Cu-
Al-Be sont présentées car cet alliage possédant une forte anisotropie est celui qui a été choisi

comme support pour cette étude.

La derniére partie est dédiées aux techniques de diffraction utilisées pour caractériser la TM.
La mise en ceuvre de ces techniques, a différentes échelles, se trouve au cceur du présent
mémoire. La présentation des techniques et des méthodes spécifiques pour ’analyse de la
microstructure faisant 1’objet du chapitre 2, I’accent porte ici sur une présentation de quelques
résultats récents en 3DXRD et en tomographie par contraste de diffraction. Chacune de ces

techniques permet des d’obtenir des informations a 1‘échelle du grain.
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1.1 Transformation martensitique dans les alliages 2 mémoire
de forme

Les AMF sont des alliages qui peuvent aprés déformation récupérer en partie ou totalement leur
forme initiale par le simple fait de chauffer I'échantillon. Leur comportement thermomécanique

particulier est dii au fait qu’ils subissent une TM réversible.

1.1.1 Généralités sur la transformation martensitique

Historiquement, la TM désigne la transformation de la phase austénite (phase haute
température) en martensite (phase basse température) dans des aciers lors d’une trempe. Par
extension, ce terme a été repris pour désigner toute transformation de phase ayant un mécanisme

analogue.

Guénin définit la transformation martensitique comme étant « une transformation displacive du
premier ordre présentant une déformation homogéne de réseau cristallographique, constituée

principalement par un cisaillement » (Guénin, 1986).
En effet, Les principales caractéristiques de la transformation martensitique sont :

e Transformation displacive: contrairement aux transformations par diffusion, la
transformation displacive est régie par un faible déplacement collectif des atomes (de
I’ordre d’un dixiéme de la distance interatomique) sans changer la composition
chimique (Figure 1.1).

e Transformation de 1° ordre (classification actuelle des transitions de phase) : il y a
coexistence de I’austénite et de la martensite.

e Déformation homogene par cisaillement : une maille cubique de D’austénite se
transforme en maille de martensite de symétrie plus faible par un mécanisme appelé la
déformation de Bain (Figure 1.2). Les deux phases appartenant a deux systémes
cristallins distincts, il s’en suit une faible variation du volume et une déformation
homogene a I’échelle macroscopique, s’effectuant par un mécanisme de cisaillement.
L’austénite et la martensite coexistent mais sont séparées par un plan invariant, le plan
d’habitat, qui ne subit pas de déformation ou de rotation pendant toute la durée du
processus. A I’échelle microscopique, il y a une déformation inhomogéne due a la

formation de macles pour accommoder les deux réseaux le long du plan d’habitat.
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Les Figure 1.1 et Figure 1.2 proposent une représentation simplifiée en deux dimensions de
cette transformation de phase, a I’échelle de la structure atomique ainsi que sa décomposition a

1I’échelle microscopique.

La TM génére plusieurs domaines de martensite correspondant a des plans d’habitat et a des
cisaillements d’orientation différente, mais équivalentes du point de vue cristallographique. Ces

domaines martensitiques répartis dans tout 1’échantillon sont appelés « variantes ».

martensite

austenite

martensite

austenite

Figure 1.1  Schéma représentatif de la transformation martensitique a 1'échelle atomique

(Otsuka & Wayman, 1998).

glissement

Rotation

A M A M

Figure 1.2 Schéma de la décomposition d'une transformation martensitique (Entemeyer,

1996).

La Figure 1.3 schématise la formation d’une variante de martensite et les vecteurs unitaires
associés : 71 étant la normale au plan d’habitat, 71, la direction de transformation et g

I’amplitude de la TM.
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Le Tableau 1.1 reporte les composantes des vecteurs 7i et m des 24 variantes de martensite

susceptibles d’étre activées dans 1’alliage Cu-Al-Be (Kajiwara, 1976) (Baron, 1998).

2 —

£m
plan d'habitat

=

Martensite

Austénite
X 1

B

Figure 1.3  Représentation du plan d’habitat et de la direction de transformation pour une

variante de martensite (Patoor & Berveiller, 1994).

Tableau 1.1 Plans d’habitat 71 et directions de glissement m des 24 variantes de martensite

dans le cas de I’alliage Cu-Al-Be (Kajiwara, 1976) (Baron, 1998).

Variante ni n n3 mi m2 m3
Var 1 0,1786 0,6628 0,7271 0,1606 -0,7448 0,6476
Var 2 0,1786 0,7771 0,6628 0,1606 0,6476 -0,7448
Var 3 -0,1786 0,6628 0,7271 -0,1606 -0,7448 0,6476
Var 4 -0,1786 0,7271 0,6628 -0,1606 0,6476 -0,7448
Var 5 -0,6628 0,1786 0,7271 0,7448 0,1606 0,6476
Var 6 -0,7271 0,1786 0,6628 -0,6476 0,1606 -0,7448
Var 7 -0,6628 -0,1786 0,7271 0,7448 -0,1606 0,6476
Var 8 -0,7271 -0,1786 0,6628 -0,6476 -0,1606 -0,7448
Var 9 0,1786 -0,6628 0,7271 0,1606 0,7448 0,6476
Var 10 0,1786 -0,7271 0,6628 0,1606 -0,6476 -0,7448
Var 11 -0,1786 -0,6628 0,7771 -0,1606 0,7448 0,6476
Var 12 -0,1786 -0.7271 0,6628 -0,1606 -0,6476 -0,7448
Var 13 0,7271 0,1786 0,6628 0,6476 0,1606 -0,7448
Var 14 0,6628 0,1786 0,7271 -0,7448 -0,1606 0,6476
Var 15 0,7271 -0,1786 0,6628 0,6476 -0,1606 -0,7448
Var 16 0,6678 -0,1786 0,7271 -0,7448 -0,1606 0,6476
Var 17 0,6628 -0,7271 -0,1786 -0,7448 -0,6476 -0,1606
Var 18 0,7271 -0,6628 -0,1786 0,6476 0,7448 -0,1606
Var 19 -0,6628 0,7271 -0,1786 0,7448 0,6476 -0,1606
Var 20 -0,6476 0,6628 -0,1786 -0,6476 -0,7448 -0,1606
Var 21 -0,7271 -0,6628 -0,1786 -0,6476 0,7448 -0,1606
Var 22 -0,6628 -0,7271 -0,1786 0,7448 -0,6476 -0,1606
Var 23 0,7271 0,6628 -0,1786 0,6476 -0,7448 -0,1606
Var 24 0,6628 0,7271 -0,1786 -0,7448 0,6476 -0,1606
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1.1.2 Thermodynamique de la transformation induite thermiquement

Dans un état libre de contrainte mécanique, la TM se produit par refroidissement depuis la phase
austénitique, a partir d’'une température Mg (Martensite start) et se poursuit jusqu’a la

température Mr (Martensite finish) pour laquelle le matériau est totalement martensitique.

T A(&l) N Fraction volumique ()
s f de martensite
2 Calorimétrie Mf As
o
£ 1
2
Mf M MS Af
- 0
Température température

Figure 1.4  Comportement d’hystérésis dans les AMF (a) Détermination des températures
de transformation par DSC. (b) Evolution de la TM directe et inverse, en fonction de la

température (Baron, 1998).

§ o 1
Figure 1.5  Variantes auto-accommodantes de martensite induites par refroidissement

(Patoor & Berveiller, 1994).

Le comportement d’hystérésis et la détermination des températures de transformation sont
représentés dans la Figure 1.4. Au chauffage, la transformation est réversible : les températures
As (Austenite start) et Ar (Austenite finish) sont supérieures aux températures Mr et M
respectivement. L’effet d’hystérésis (Ar # Ms et Mr # As) est dii au caractére dissipatif de la
transformation martensitique, qui s’effectue par un processus de germination et de croissance
avec une interface qui sépare les deux phases nécessitant une énergie supplémentaire (force

motrice non nulle). Le systéme a donc besoin d’un sur-refroidissement pour déclencher la
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transformation directe (ou un surchauffage pour la transformation inverse), par rapport a la

température d’équilibre thermodynamique.

Lorsque la martensite est induite uniquement par refroidissement, les variantes se forment de
fagon a minimiser 1’énergie de déformation. Il en résulte une structure auto-accommodée
(Figure 1.5), dont les variantes s’organisent pour obtenir une déformation macroscopique
globale nulle. Les 24 variantes possibles de martensite sont équiprobables en I’absence de

chargement mécanique imposé.

1.1.3 Transformation martensitique induite par contraintes mécaniques

De par son caractére displacif, la TM peut aussi étre induite sous I’action d’une contrainte
externe. Les températures Ms®, M°, A° et A seront décalées suivant la loi de Clausius-
Clapeyron (Clapeyron, 1834) qui permet de déterminer un diagramme d’état comme le montre

la Figure 1.6.

(b)

M Ag M, Ar T c

Figure 1.6  Diagramme d’état contrainte-température dans les AMF (a) et effet de la

température (b). & : déformation élastique, & : déformation de transformation.

Quand la TM est induite par la contrainte, on observe la formation préférentielle de certaines
variantes seulement : les efforts externes agissent donc de fagon a favoriser la croissance des

variantes les mieux orientées vis-a-vis du chargement.

La Figure 1.7 montre un exemple de micrographie avec des variantes de martensite activées

par contrainte dans un alliage Ni-Ti.
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En effet, une variante n de martensite apparait sous 1’effet d’un tenseur de contraintes

mécaniques ¢ si la « cission résolue » ™ (aussi notée a;%;) de cette variante atteint une valeur

cission résolue critique 7. La cission résolue est définie comme suit :

™ =ZR3' 9ij (1.1)
l']

ou R™ est le tenseur de Schmid symétrique de la variante n, défini a partir de ses vecteurs 71 et m

par :

Figure 1.7  Transformation martensitique induite par contrainte dans un AMF Ni-Ti. (a) Etat
initial 100% austénitique. (b) Variantes de martensite a 2% de déformation macroscopique

(Brinson, Schmidt, & Lammering, 2004).

La cission résolue de I’équation (1.1) s’écrit, dans le cas d’un chargement uniaxial dans la

direction 3 X33 appliqué sur un monocristal, par la loi de Schmid :

" = cosd, coshy L33 (1.3)
ou ¢, désigne I’angle entre ’axe de la contrainte externe appliquée X33 et la normale au plan

d’habitat de la variante n, et A,, ’angle entre 1’axe de la contrainte appliquée et la direction de

transformation.

L’amplitude du cisaillement dépend donc du facteur cos¢, coshy, appelé facteur de Schmid,

propre a chaque variante. En augmentant la contrainte appliquée progressivement a partir de

z¢€ro, la contrainte de cisaillement critique 7. (cission critique donnée par la loi de Clausius-
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Clapeyron) a partir de laquelle il y a transformation sera atteinte en premier par la variante
ayant le plus grand facteur de Schmid, provoquant ainsi 1’activation de cette variante bien

orientée.

1.2 Comportement superélastique des AMF

Du fait que la TM peut étre induite thermiquement ou par chargement mécanique isotherme,
différents comportements thermoélastiques peuvent étre distingués dans les AMF selon le

chargement thermomécanique appliqué, notamment :

= [effet mémoire simple sens,
= ]’effet mémoire double sens,

= [’effet superélastique.

Dans ce qui suit, nous nous intéresserons exclusivement au comportement superélastique dans

les AMF.

1.2.1 Comportements superélastiques du monocristal et du polycristal

La superélasticité se produit en phase austénitique lorsque I’AMF est soumis a une contrainte
mécanique a température constante. La Figure 1.8 montre le comportement superélastique du

monocristal et du polycristal lors d’un essai de traction charge-décharge.

A T > Af
o
polveristal
. monocristal
(T( ) e T TR R LI R . (3,
e
(1) £

Figure 1.8  Comportement superélastique du monocristal et du polycristal.

Initialement, le matériau est a 1’état austénitique. L’application d’une contrainte produit une

déformation ¢élastique de la phase austénitique (stade 1-2). Le début de la TM se manifeste par
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I’apparition du point d’écoulement sur la courbe de traction. La contrainte & ce point est
nommeée contrainte critique o ou contrainte de début de transformation. L’augmentation de la
contrainte produit la croissance des variantes de martensite bien orientées par rapport a cette
contrainte (variante ayant le facteur de Schmid le plus élevé). La transformation s’accompagne
d’une importante déformation de 1’échantillon (stade 2-3) qui peut atteindre 3-5% pour un

polycristal et 10% pour un monocristal.

Le relachement de la contrainte conduit a la transformation inverse : la martensite, hors
équilibre thermodynamique (T > Af), se transforme en austénite avec une hystérésis en
contrainte. Les contraintes de début et de fin de transformation inverse différent des contraintes
de début et de fin de transformation directe (stade 3-4). L’échantillon reprend sa forme initiale

lorsque toute la martensite s’est retransformée en austénite (stade 1).

Pour un monocristal, une contrainte externe privilégie la variante la mieux orientée. Ceci

conduit a une déformation réversible de I’ordre de 10% pour les Cu-Al-Be (Entemeyer, 1996).

Dans un polycristal, méme si 1’on peut également définir des variantes bien orientées pour
chacun des grains, celles-ci ne transforment pas compleétement 1’échantillon. Génée par la
structure granulaire du polycristal, la TM engendre un champ de contrainte inter et intra
granulaire,d’ou, une déformation de transformation plus faible (3 a 5%) et une pente de

contrainte plus prononcée pour le polycristal, en comparaison au monocristal.

1.2.2 Effets de la microstructure sur le comportement superélastique

Nous avons vu précédemment que, contrairement au cas du monocristal, la déformation
macroscopique de transformation dans un polycristal est limitée du fait de I’interaction entre
joints de grains de différentes orientations et variantes de martensite. Cet effet de pseudo-
¢crouissage, beaucoup moins présent dans un monocristal, est donc fortement relié a la
microstructure du polycristal (morphologie, taille et orientation des grains, interaction avec les
orientations adjacentes, surface libre, etc.). Dans ce qui suit, nous nous intéresserons aux effets

de la microstructure sur le comportement des AMF a différentes échelles.

1.2.21 Effet de I’orientation cristallographique et de ’anisotropie du polycristal

La TM implique une force motrice de cisaillement sur les plans invariants et un travail fourni
pour déplacer les interfaces austénite / martensite. La croissance privilégiée de certaines

variantes lors de la transformation induite par contraintes isothermes permet justement de
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minimiser ’apport d’énergie nécessaire a ce processus. Par conséquent, le comportement
superélastique est fortement lié a ces aspects cristallographiques qui définissent Ia
thermodynamique de la transformation. L’orientation cristallographique par rapport aux
contraintes agit donc fortement sur les contraintes de transformation et son hystérésis ainsi que
sur la déformation totale macroscopique obtenue. Dans la littérature, cet effet d’orientation est

largement étudié expérimentalement et modélisé également dans les lois de comportement.
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Figure 1.9  Comportement superélastique dans un monocristal de Cu-Al-Ni (Horikawa,

Ichinose, Morii, Miyazaki, & Otsuka, 1988).
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Figure 1.10 Modélisation du comportement superélastique d’un alliage Cu-Al-Be

monocristallin (Merzouki, 2008).
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Par exemple, un comportement superélastique sensible a I’orientation cristallographique a été
observé dans les travaux d’Horikawa (Figure 1.9) sur des monocristaux de Cu-Al-Ni

(Horikawa, Ichinose, Morii, Miyazaki, & Otsuka, 1988).

De méme, cet effet a été reproduit numériquement (Figure 1.10) a partir d’un modéle
thermodynamique micromécanique de comportement du monocristal (Patoor, Eberhardt, &
Berveiller, 1996) (Siredey, Patoor, Berveiller, & Eberhardt, 1999) (Collard, Zineb, Patoor, &
Salah, 2008), implémenté dans un code de calcul par la méthode des ¢léments finis (Merzouki,

2008).

Grace a des mesures in-situ par diffraction des neutrons, les travaux de Sittner et al. ont suivi
les déformations, en moyenne sur des polycristaux cette fois-ci, pour des AMF Cu-Al-Zn-Mn
(Sittner P. , Lukas, Neov, Novak, & Swallowe, 2002) et Ni-Ti (Sittner P. , Lukas, Daymond,

Novak, & Swallowe, 2004) lors d’une traction uniaxiale.
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Figure 1.11 Effet de I'orientation sur le comportement ¢élastique dans un polycristal de Cu-

Al-Zn-Mn (a) (Sittner P. , Lukas, Neov, Novak, & Swallowe, 2002) et un polycristal Ni-Ti (b)
(Sittner P. , Lukas, Daymond, Novak, & Swallowe, 2004).

Pour I’alliage Cu-Al-Zn-Mn (Figure 1.11(a)), en moyenne sur 1’échantillon, les grains ayant
une direction [400] proche de la direction de traction se déforment plus facilement que les grains
d’orientation [440]; cela met en évidence ’anisotropie cristalline de cet AMF. L’état de
déformation locale est clairement dépendant de 1’orientation du grain; il s’ensuit que le
comportement macroscopique dépend, entre autres, de la distribution des orientations dans le
polycristal. La Figure 1.11(b) montre que ce méme effet est observé dans les AMF Ni-Ti mais
qu’il est beaucoup moins prononcé que dans ’alliage a base de cuivre. L’anisotropie élastique

de I’alliage Cu-Al-Zn-Mn est bien supérieure a celle de 1’alliage Ni-Ti.
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Cet effet de I’orientation et de la forte anisotropie élastique ont été également étudiés dans un
AMF Cu-Al-Be par la diffraction des rayons X synchrotron (El Hachi, Malard, Berveiller, &
Wright, 2015).

Comme le montre la Figure 1.12, le grain d’orientation proche de [100] par rapport a I’axe de
traction est nettement moins rigide que les grains orientés [110] et [111]. Cette orientation
constitue une orientation de facile déformation et de facile transformation dans les AMF Cu-

Al-Be ; elle est caractérisée par un facteur de Schmid élevé.

Ainsi, une forte anisotropie est observée dans 1’alliage Cu-Al-Be. Le coefficient d’anisotropie
¢lastique peut €tre calculé a partir des constantes d’élasticité suivant la formule de Zener (Zener,

1948) :
a = 2C44/(Cy1 — Cy3) (1.4)
Pour cet alliage Cu-Al-Be, les constantes élastiques de 1’austénite sont C;; = 141,6 GPa, C;> =

127,4 GPa et C4s = 94,2 GPa (Rios-Jara, Belkahla, Canales, Flores, & Guénin, 1991). Cela

donne un coefficient d’anisotropie élevé a = 13,3.

1.4 . - - 1200 - . r
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Figure 1.12  Evolution de la déformation élastique (a) et des contraintes internes (b) dans
l'austénite suivant la direction de traction, en fonction de la déformation macroscopique, a
I’échelle de 3 grains au cours d’un essai de traction sur un polycristal Cu-Al-Be (El Hachi,

Malard, Berveiller, & Wright, 2015).

L’effet de l’orientation et la forte anisotropie élastique augmentent [’hétérogénéité de

comportement du polycristal.
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1.2.2.2 Effet de la taille des grains austénitiques — réle des joints de grains
La TM dans les AMF se développe par la croissance et la propagation des micro-macles dans
les grains d’austénite et grain a grain. La taille des grains et la distribution des joints de grains

pourraient alors influer le mécanisme de la transformation.

L’effet de la taille des grains a été étudi¢ par Montecinos et al. dans un AMF Cu-Al-Be
(Montecinos, Cuniberti, & Sepulveda, 2008) (Montecinos & Cuniberti, 2014) et également par

les travaux de Sade et al. sur le méme alliage de Cu-Al-Be (Sade, de Castro Bubani, Lovey, &

Torra, 2014).
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Figure 1.13  Effet de la taille des grains sur le comportement superélastique du Cu-Al-Be

(Sade, de Castro Bubani, Lovey, & Torra, 2014).
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Figure 1.14 Contrainte critique de début de transformation, en fonction de la taille des grains

(Sade, de Castro Bubani, Lovey, & Torra, 2014). d : taille de grains. e : largeur de 1’éprouvette.
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On observe sur les courbes de traction de la Figure 1.13 que I’état de contraintes et le
durcissement (pseudo-écrouissage) augmentent quand la taille des grains diminue. Plus la taille
des grains est petite, plus importante sera 1’énergie de déformation requise afin de fournir
suffisamment de travail mécanique nécessaire a la création et la croissance de la martensite

(surmonter la résistance du réseau cristallin et I’énergie des joints de grains).

Les travaux de Montecinos et ceux de Sade ont mis en évidence un effet Hall-Petch (Hall, 1951)
di au fait que les joints de grains agissent comme barriere a la propagation du cisaillement d’un
grain a un autre. La droite de régression linéaire, représentée dans la Figure 1.14, indique un

comportement Hall-Petch dans les alliages Cu-Al-Be.

Le méme effet a été mis en évidence dans d’autres AMF a base de cuivre tels que le Cu-Al-Ni

et le Cu-Zn-Al (Somerday, Wert, & Comstock, 1997).

1.2.2.3 Effet de localisation (surface libre) et des grains voisins

Pour déterminer ’effet de la surface libre et des grains voisins sur I’hétérogénéité de
comportement dans les AMF, Paranjape et al. ont travaillé sur un AMF Ni-Ti en utilisant un
montage de diffraction 3DXRD in-situ a champ ¢éloigné et aux hautes énergies de synchrotron
(Paranjape, et al., 2017). Les déformations dans la direction de chargement et les directions

transverses ont été analysées pour les grains au cceur de 1’éprouvette et ceux en sa périphérie.
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Figure 1.15 Effet de la localisation des grains dans I’éprouvette sur le comportement

superélastique de I’alliage Ni-Ti dans un cycle charge — décharge (Paranjape, et al., 2017).

La Figure 1.15 montre que les grains en surface, en moyenne, se déforment moins que les
grains en volume, a chaque pas de chargement. Les grains en volume subissent davantage de
contraintes que les grains en surface libre car la déformation transverse dans les grains en
surface libre de 1’éprouvette est due uniquement a I’effet de Poisson (relaxation de contraintes

en surface libre).
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Les travaux de Paranjape et al. ont montré également une corrélation entre la déformation axiale
des grains et le nombre de grains voisins. Un critére de distance entre la position des centres de
masse des grains a été utilis€ pour estimer le nombre de grains adjacents a chaque grain
individuel d’austénite (Paranjape, et al., 2017). La déformation dans la direction de traction est,
en moyenne, supérieure pour les grains ayant un nombre élevé d’orientation voisine (Figure
1.16). Cependant, ces mesures sont moyennées sur plusieurs grains et ne donnent pas
d’information sur les effets couplés de la microstructure de I’austénite (orientation, localisation
et tailles des grains), ni sur les hétérogénéités intergranulaires a une échelle plus fine.
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Figure 1.16 Corrélation entre la déformation axiale d'un grain et le nombre de ses grains
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voisins (Paranjape, et al., 2017).

1.3 Caractéristiques de I’alliage Cu-Al-Be

Les alliages Cu-Al sont I’une des trois grandes familles d’alliages a base de cuivre, avec les
alliages Cu-Zn et Cu-Sn. Pour I’alliage binaire Cu-Al (I’eutectoide est a 11,6% massique d’Al),
la température M5 de début de transformation directe se situe vers 400°C comme le montre le

diagramme d'équilibre Cu-Al reporté sur la Figure 1.17.

L’ajout d’un troisiéme élément, tel que le béryllium, en faibles quantités permet de baisser
fortement la température de transformation Ms de ’alliage Cu-Al sans modifier ses autres

propriétés.

Une relation linéaire entre M; et la composition de 1’alliage a été établie (Belkahla, 1990) :
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M (°C) = 1245 — 71%Al — 893%Be (1.5)

Pour I’alliage eutectoide par exemple (11,6% en masse d’Al), et un taux de Be de 0,6%
massique, la température de transformation M; est de I’ordre de -114°C. C’est un alliage 100%

austénitique a la température ambiante.

Le diagramme d’équilibre de la Figure 1.17 montre quatre phases d’équilibre (B, a, oo, et y2)

ainsi que quatre phases métastables (B1, B, B'1, 7).
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Figure 1.17 Diagramme d'équilibre de 1’alliage Cu-Al (Belkahla, 1990)

- La phase austénite B (phase désordonnée a haute température) est de structure cubique
centrée. En fonction de la composition chimique de 1’alliage, cette phase peut subir des
transitions d’ordre atomique différentes pour avoir une structure ordonnée :

o Ordre B: (du type CsClI)
o Ordre DOs3 (du type FesAl)
o Ordre Heusler L2; (du type CuzAlMn).

- La phase a est une phase trés malléable, de structure cubique a phase centrée, qui se
forme soit a partir de la phase liquide, soit par décomposition de la phase § (B > o +
v2). Son parametre de maille évolue en fonction de la composition et sa dureté augmente

avec la teneur en aluminium.
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- La phase y2 a une structure ordonnée cubique complexe. C’est une phase dure et trés
fragile qui confére de mauvaises propriétés mécaniques a I’alliage. Tout comme la phase

o, la phase v» se forme a partir de 1’état liquide ou par décomposition de la phase f3.

®
© CuouAlouX © AlouX

Figure 1.18 Ordres atomiques des alliages Cu-Al-X (Baron, 1998).

D’autre part, la martensite se présente sous plusieurs structures compactes en fautes
d’empilement (o, B, PB1, y1), selon la composition chimique et le chargement
thermomécanique imposé (Figure 1.18). Ces structures sont classifiées en fonction de la
périodicité des plans compacts et fautes d’empilement selon la nomenclature de Ramsdell (Ex :
3R, 9R, 2H). L’ordre DO3 ou L2; de la phase mére B étant hérité par la martensite p. Cette
derniére peut apparaitre sous forme plus complexe avec des fautes d’empilement doublées (B’
de structure 9R ou B’1 de structure 18R). Le Tableau 1.2 résume les phases de martensite et

leur structure cristallographique.

Tableau 1.2 Symétrie de la maille unitaire des phases martensitiques des AMF Cu-Al

Martensite Classification de Ramsdell Maille
o 6R Orthorhombique
B 9R Orthorhombique
B M9R Monoclinique
B 18R Orthorhombique
B MI18R Monoclinique
'Y,l o Hexagonale
compacte
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1.4 Techniques de diffraction des rayons-X synchrotron

Les techniques de caractérisation par rayons X se sont imposées en tant qu’outil incontournable
dans 1’é¢tude de la matiére. Les différentes interactions « rayons-X — matiere » (diffraction,
absorption, magnétisme, etc.) sont utilisées dans des domaines aussi divers tels que la physique,
la science des matériaux et la biologie. Le développement des sources de rayons X a permis de
générer des rayonnements de plus en plus intenses, notamment dans les derni¢res générations

des grands instruments de synchrotron.

En effet, les rayons X du rayonnement synchrotron ont des niveaux d’énergie pouvant atteindre
plus de 750 keV. Ces niveaux permettent une pénétration du faisceau meilleure que celle des
rayons X conventionnels de laboratoire, ou le niveau d’énergie est de 1’ordre de 8 keV en
général avec des tubes cathodiques de cuivre (parfois jusqu’a 20 keV avec une cathode en
molybdéne). En science des matériaux, les techniques d'imagerie et de diffraction au
rayonnement synchrotron ont permis donc de lever plusieurs contraintes liées a la
radiocristallographie conventionnelle de laboratoire et ont offert de nouvelles possibilités pour

la caractérisation tridimensionnelle, in-situ, en volume et non destructive des matériaux.

Dans ce sens, des techniques de diffraction des rayons-X a haute énergie telles que la 3DXRD
et la Tomographie a Contraste de Diffraction (TCD) ont été développées sur des lignes de
lumiére des grands instruments synchrotron. Ces deux techniques sont présentées en détail dans
le chapitre 2 de ce mémoire. Dans le paragraphe suivant, 1’accent est sur des exemples de

travaux impliquant la 3DXRD et la TCD.

1.4.1 La technique de diffraction des rayons-X 3D (3DXRD)

Le principe de la caractérisation des matériaux cristallins en 3D, par la méthode dite 3DXRD,
a été décrit pour la premiére fois en 1995 (Poulsen & Jensen, 1995). Le développement de cette
technique a ensuite ét¢ entrepris notamment sur les lignes de lumiére HASYLAB a Hambourg,
a I’ESRF de Grenoble et au laboratoire Risé¢e au Danemark. Le premier microscope 3DXRD
opérationnel, dédié aux sciences des matériaux, a vu le jour en 1999 et a été mis au service des
utilisateurs sur la ligne de lumiére « ID11 » de I’European Synchrotron Radiation Facility

(ESRF, Grenoble). (Poulsen H. F., 2004).

La microscopie 3DXRD a été utilisée dans plusieurs montages fournissant ainsi un large champ

d’applications, que ce soit dans le domaine médico-pharmaceutique (caractérisation des
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nouvelles molécules et substances chimiques) ou dans la science des matériaux (Jensen &

Poulsen, 2012). La Figure 1.19 présente quelques exemples d’applications de la 3DXRD.

Cartographie de grains

Germination — Déformation
croissance élastique
Rotation Transformation
de grains de phase
Structure
cristalline

Figure 1.19  Applications type de la microscopie 3DXRD (Jensen & Poulsen, 2012)

La technique 3DXRD a été appliquée notamment dans 1’étude des transformations de phases
ainsi que la cinétique germination/croissance. En effet, Igbal et al. ont pu observer en temps
réel la germination et croissance de grains lors de la solidification d’un alliage d’aluminium en
utilisant un montage de 3DXRD (Igbal, et al., 2005). Offerman et al. ont utilisé un montage in-
situ 3DXRD pour caractériser la transformation de phase y — a dans les aciers a faibles taux
de carbone (Offerman, et al., 2004). Cette étude a permis d’observer que 1’énergie d’activation,
pour la germination de la ferrite, est plusieurs fois moins élevée que ce que postule la théorie
de germination. Les implications de ce résultat sur les modéles de transformations de phases
sont largement discutées dans la littérature et ont fait I’objet de plusieurs travaux (Offerman, et

al., 2004) (Yang & Enomoti, 2005) (Aaronson, Lange, & Purdy, 2004).

La TM fait également I’objet de multiples travaux basés sur la microscopie 3DXRD. Par
exemple, Blondé et al. ont étudié la stabilit¢ mécanique des aciers TRIP (plasticité induite par
transformation) en utilisant I’installation 3DXRD de la ligne de lumiére ID11 de ’ESRF
(Blondé, et al., 2012) (Blondé, et al., 2014). L’évolution du nombre de grains austénitiques a
¢té suivie en fonction de ’orientation (facteur de Schmid) et de la contrainte de traction

appliquée.
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En comparant le nombre de grains d’austénite a 0 MPa et a 196 MPa, on observe que la
transformation prend lieu préférentiellement dans les grains ayant un facteur de Schmid élevé.
Tous les grains austénitiques dont le facteur de Schmid est supérieur a 0,43 sont transformés, a
243 MPa de contrainte appliquée, a part un seul grain ayant un facteur de Schmid de 0,49. La
non-transformation de ce grain suggere que la stabilité des grains austénitiques ne dépend pas
seulement de leur facteur de Schmid, leur taille et leur teneur en carbone, mais aussi de la

résistance au flux plastique dans les grains environnants (Blondé, et al., 2014).
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Figure 1.20 Evolution de la phase austénitique en fonction de I’orientation des grains et du

chargement appliqué (Blondé¢, et al., 2014).

Pour ce qui est de la TM dans les AMF, Malard et al. ont réalisé des caractérisations 3DXRD
in-situ de quatre grains millimétriques de I’alliage Cu-Al-Be en traction, afin de déterminer le
comportement superélastique a 1’échelle du grain (Malard, 2009) (Berveiller, Malard, Wright,
Patoor, & Geandier, 2011). Dans la continuité de cette étude, les travaux d’El Hachi et al. ont
permis de suivre, par des mesures en 3DXRD, la rotation et les tenseurs de déformations
¢lastiques et des contraintes dans une centaines de grains austénitiques (taille de grains de

I’ordre de 180 um) lors d’un essai de traction (El Hachi, Malard, Berveiller, & Wright, 2015).

L’effet superélastique dans les AMF Ni-Ti a aussi été étudié par la 3DXRD ; ainsi Sedmak et
al. ont suivi le comportement de cet alliage sous déformation superélastique cyclique (Sedmak,
Sittner, Pilchs, & Curfs, 2015). IIs ont montré que 1’instabilité du comportement de I’AMF Ni-
Ti, au cours de sollicitations cycliques, est due a 1’augmentation graduelle des contraintes

internes ayant pour origine I’accumulation de déformations plastiques accompagnant la TM.
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De méme, Héraud et al. ont fait une étude comparative du comportement superélastique des
AMF Ni-Ti et Ti-27Nb, par des mesures in-situ en 3DXRD lors de cyclage (Héraud, Castany,
Laillé, & Gloriant, 2015). L’¢étude a montré que les phases martensitiques de ’alliage Ni-Ti
subissent des transitions de phase réversibles, contrairement a [’alliage Ti-27Nb ou
I’accumulation de la martensite au cours du cyclage engendre une importante déformation

résiduelle (plus de 8% au bout de 13 cycles charge-décharge).

Durant les cinq derniéres années en particulier, des travaux récents se sont basés sur la technique
3DXRD notamment pour suivre le développement des variantes de martensite ou mesurer les
déformations a une échelle intragranulaire. Bucsek et al. ont mis en place une approche couplée
« 3DXRD — modele TCM » (Théorie Cristallographique de la Martensite) pour identifier les
variantes activées de martensite (Figure 1.21) lors de la transformation induite par contraintes

dans des monocristaux de Ni-Ti (Bucsek, Dale, Ko, Chumlyakov, & Stebner, 2018).
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Figure 1.21 Comparaison des clichés de diffraction 3DXRD et des prédictions de
I’algorithme TCM pour la détection du signal diffracté par des plans d’habitat de martensite
dans des monocristaux de Ni-Ti (Bucsek, Dale, Ko, Chumlyakov, & Stebner, 2018).

Une autre étude effectuée par Bucsek et al. a été¢ consacrée au suivi de la martensite dans un

alliage Ni-Ti, a partir de la mesure de déformation a 1’échelle intragranulaire (Figure 1.22), par
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un montage de 3DXRD utilisant un faisceau fin de 1 pm de largeur pour mesurer la déformation
aune échelle microscopique (Bucsek, et al., 2019). Cette variante de la 3DXRD, parfois appelée
S3DXRD pour Scanning-3DXRD (Hayashi, Hirose et Seno), a permis de détecter une forte
localisation de la transformation autour des défauts cristallins. Elle a également permis une
analyse de la déformation et de la rotation aux interfaces austénite — martensite (Bucsek, et al.,

2019).

) s

0.25 g m
Lattice Strain (%) o
Figure 1.22 Cartographie spatiale de la déformation du réseau sur une microstructure initiale

d’un échantillon Ni-Ti (Bucsek, et al., 2019).

La détermination de la distribution des déformations intragranulaires avec la bonne précision,
au lieu d’un tenseur moyen sur le grain, est désormais possible en combinant des conditions
opératoires adéquates (microfaisceau incident, translation, rotation) et des méthodes de
reconstruction optimisées (Figure 1.23) telles que la méthode ASR développée dans les travaux
de Hayashi (Hayashi, Setoyama, & Seno, 2017) ou, plus récemment, les méthodes PCR et SCR
développées par Henningsson et al. (Henningsson, Hall, Wright, & Hektor, 2020).
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Figure 1.23 Modéles de diffraction S3DXRD pour la reconstruction du champ de

déformation (Henningsson, Hall, Wright, & Hektor, 2020).

La technique 3DXRD a aussi été largement utilisée pour caractériser le comportement

¢lastoplastique des matériaux polycristallins en traction. A titre d’exemple, les travaux
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d’Abdolvand et al. ont montré un fort effet de grains voisins (Figure 1.24) dans un échantillon
de titane qui a été corrélé a la position des grains adjacents par rapport a 1’axe de traction
(Abdolvand, Wright, & Wilkinson, 2018). Les grains ont ét¢ classés en « grains en série »
(grains voisins le long de 1’axe de traction) et « grains en parallele » (grains voisins dans le plan

normal a I’axe de traction).
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Figure 1.24 Effet des grains voisins dans une éprouvette de titane commercial pur. L’angle
[ représente la désorientation, en moyenne sur les grains voisins, entre I’axe de traction et I’axe-

c de la maille hexagonale compacte de titane (Abdolvand, Wright, & Wilkinson, 2018).

De méme, Renversade et al. ont mis en place un montage 3DXRD, couplé a la technique TCD,
pour caractériser expérimentalement et numériquement le comportement mécanique d’un

alliage d’aluminium lors d’un essai de traction cyclique (Renversade, 2016).

Enfin, grace aux rénovations réalisées depuis 2019 et planifiées a I’horizon 2021 au synchrotron
de ’ESRF — Grenoble, de nouvelles opportunités de la 3DXRD se concrétisent notamment a la
ligne de lumiére ID11. La mesure des champs de déformation intragranulaires d’ordre III et la
S3DXRD seront encore plus optimisées dans un futur proche (Wright, Giacobbe, & Majkut,
2020).

1.4.2 La tomographie a contraste de diffraction (TCD)

Tandis que la technique 3DXRD, a champ ¢loigné, permet de déterminer des propriétés
(orientation cristallographique, déformation ¢€lastique du réseau cristallin, volume, position)
généralement moyennées sur chaque grain individuel, la tomographie a contraste de diffraction
(TCD), une variante de la méthode 3DXRD basé sur un a champ proche, permet de déterminer

la morphologie spatiale de ces mémes grains et la microstructure 3D de 1’échantillon.
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Depuis son introduction dans la fin des années 2000, la TCD a été basée sur la combinaison du
principe de la 3DXRD (méthode de rotation avec un faisceau monochromatique) et le principe

de la micro-tomographie aux rayons X.

L’implémentation de la technique TCD dans des lignes de lumiére synchrotron de 3™
génération a offert plusieurs avantages, par rapport a la tomographie de laboratoire (microCT)

(Buffi¢re, Maire, Adrien, Masse, & Boller, 2010) :

- possibilit¢ d’utiliser un faisceau de rayon-X monochromatique, ce qui réduit les
artefacts (hardening effect) et améliore la qualité du contraste,

- réduction du temps d’exposition, ce qui permet de capturer des processus relativement
rapides a travers des caractérisations in-situ,

- possibilité de reconstruire le volume en effectuant une rotation de 180° seulement, au
lieu de 360° pour la microCT,

- possibilité d’obtenir une tomographie a contraste de phase également (PCT).

Au méme titre que la 3DXRD, la TCD a offert plusieurs applications durant ces dernicres
années. Dés son implémentation pour la leére fois au synchrotron de I’ESRF (Grenoble),
Ludwig et al. ont utilis¢ la TCD pour caractériser des mécanismes d’endommagement tels que
la propagation des fissures courtes par fatigue et I’évolution de la corrosion sous contrainte dans
des aciers inoxydables austénitiques (Ludwig, et al., 2010). La propagation des fissures par
corrosion intergranulaire sous contrainte ayant lieu le long des joints de grains et étant fortement
dépendante de la géométrie 3D de ces derniers, Ludwig et al. ont mis au point un essai in-situ
permettant une description 3D compléte des joints de grains, du front de fissure et des macles

présentes (Ludwig, et al., 2010).

Dans le cas de la propagation de fissures courtes dans un alliage -Ti, I’analyse des orientations
cristallographiques obtenues par TCD a montré que la fissure se propage suivant des macles et

des plans de glissement simultanément activés (Ludwig, et al., 2010) (Herbig, et al., 2011).

De plus, grace aux travaux de Ludwig (Ludwig, et al., 2009) (Ludwig, et al., 2010), le
mécanisme d’endommagement par propagation de fissures dans des polycristaux a été étudié
par Proudhon et al. (Proudhon, Moffat, Sinclair, & Buffiére, 2012), ainsi qu’Herbig et al.
(Herbig, et al., 2011). L’ensemble de ces travaux a été effectué par TCD sur la ligne ID11 a
I’ESRF a Grenoble.
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Par ailleurs, Nakai et Shiozawa ont mis en place la technique TCD au synchrotron SPring-8 au
Japon pour caractériser ce méme mécanisme d’endommagement (Shiozawa, et al., 2016)
(Nakai, Shiozawa, Asakawa, Nonaka, & Kikuchi, 2017). Ces derniers se sont basés sur
I’analyse de la dispersion des angles de rotations des grains au cours des essais de traction et

d’autres essais de fatigue, couplés a la TCD.

En analysant les données de reconstruction de la géométrie 3D des polycristaux en termes
d’orientation cristallographique, King et al. se sont intéressés a la détermination de la
distribution d’orientation des interfaces qui composent les joints de grains (King, et al., 2010).
Cette étude a montré qu’il était possible de déterminer localement les plans d’habitat relatifs a
chaque grain et aussi de déterminer les paramétres de la distribution des joints de grains sans
avoir recours aux méthodes destructives. L’analyse statistique de ce type de données permet de
mieux caractériser tout processus de métallurgie physique régi par 1’énergie de joints de grain.
Dans la continuité des travaux de King, Syha et al. ont pu reconstruire la microstructure 3D de
849 grains de titanate de strontium (SrTiO3) et évaluer en détail 1’orientation des joints de
grains individuels (Syha, et al., 2012). L’applicabilité et la validité¢ de cette approche ont été
démontrées grice a une comparaison des résultats de la TCD a des caractérisations

métallographiques et a des modéles polycristallins statistiques (Figure 1.25).
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Figure 1.25 Reconstruction de la microstructure par la TCD et comparaison a des

observations MEB dans un échantillon de StrTiO; (Syha, et al., 2012).
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La consistance de ces résultats montre que la TCD convient parfaitement a la reconstruction de
la microstructure de matériaux poreux tels les oxydes pérovskite (CaTiO3, SrTiO3, etc.) (Syha,

etal., 2012).

468 MPa

Figure 1.26 Reconstruction 3D et détermination par TCD du tenseur de déformation
¢lastique dans une éprouvette de Ti sous traction uniaxiale (composante €55 paralléle a la

contrainte appliquée) (Ludwig, et al., 2010).

Tout comme la 3DXRD, la détermination du tenseur de déformation d’ordre II (a une échelle
de moyenne sur le grain) constitue un autre exemple d’application de la TCD (Figure 1.26).
Bien que cette derniére utilise un détecteur a champ proche qui privilégie la résolution spatiale
au détriment de la résolution angulaire (contrairement a la 3DXRD a champ €loigné), une étude
de faisabilit¢ a montré que la TCD est tout de méme capable de mesurer le tenseur de
déformations dans un grain avec une résolution de 1’ordre de 5x10* (Ludwig, et al., 2010).
Cela donne un intervalle de confiance de 1’ordre de 50 MPa pour le calcul des contraintes dans

le cas d’un matériau avec un module d’Young de 1’ordre de S0GPa.

Les résultats obtenus dans cette étude ont montré une bonne correspondance entre les données
de la 3DXRD et celles de la TCD, méme en présence de gradients d’orientations

intragranulaires a 1% de déformation plastique.

Pour surpasser certaines limites de la reconstruction par TCD telle qu’elle a été initialement
introduite, notamment la sensibilité a la mosaicité et au gradient d’orientation intragranulaire
dans les polycristaux plastiquement déformés, Vigano et al. (Vigano, et al., 2016) ont introduit
une nouvelle méthodologie mathématique de reconstruction par TCD, basée sur un probléme
d’optimisation de six dimensions. Le passage d’un formalisme 3D a un algorithme de
reconstruction 6D a permis une amélioration notable dans la précision de reconstruction des

grains (Vigano, et al., 2016). Suite a ces travaux, la reconstruction 6D-TCD des données de
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diffraction synchrotron a champ proche a été¢ implémentée dans le logiciel de TCD développé

a ’ESRF — Grenoble.

Enfin, il y a lieu de noter que la reconstruction du volume par TCD (en particulier par 6D-TCD)
peut servir en tant que données de départ dans des codes d’analyse mécanique par la méthode
des éléments finis (MEF). Des simulations numériques en plasticité ont été effectuées dans la
thése de Renversade sur une éprouvette d’aluminium analysée en 3DXRD et en TCD (Figure
1.27) (Renversade, 2016). Proudhon et al. ont également expérimenté la performance du
couplage TCD — MEF (Proudhon, et al., 2016). Le tenseur de déformation élastique a été
correctement déduit via 1’anisotropie ¢lastique et en optimisant les conditions aux limites pour

un échantillon de 1400 grains de titane pur déformé.

Figure 1.27 Maillage fin d’une éprouvette d’aluminium reconstruite par TCD (Renversade,
2016).

En plus des opportunités offertes sur les lignes de lumiére ID11 et ID19 de ’ESRF — Grenoble
pour la TCD, la ligne de lumiére PSICHE du synchrotron Soleil — Paris a également été
optimisée pour ce type de tomographie (King, et al., 2016).

Conclusion

La revue bibliographique présentée dans ce chapitre révele I’influence de la microstructure sur
le comportement des AMF. Une description compléte de la microstructure initiale, et de son
¢volution lors des sollicitations thermomécaniques, est nécessaire pour une meilleure
description de la relation microstructure — comportement superélastique. Comme le montre
1’¢étude bibliographique du chapitre 1, les techniques de diffraction TCD et 3DXRD ont montré
leur capacité a remplir cette tache. Le principe de fonctionnement, le montage expérimental et

I’analyse de données issues de la 3DXRD et de la TCD sont décrits dans le chapitre suivant.
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Introduction

Ce chapitre présente les techniques expérimentales utilisées et le matériau étudié. Dans
I’objectif d’examiner a la fois 1’évolution microstructurale et le comportement micromécanique
de I’alliage au cours d’un essai de traction in-situ, une campagne d’essais expérimentaux de
caractérisation par diffraction a haute énergie, a champ proche (TCD) et a champ éloigné

(3DXRD) in-situ a été réalisée.

La diffraction en 3 dimensions par rayons-X (3DXRD) a pour objectif de mesurer les
déformations moyennes a I’échelle des grains dans la phase austénitique, pour différents

niveaux de chargement et de transformation lors d’un essai de traction.

La tomographie a contraste de diffraction (TCD) permet d’obtenir la microstructure
tridimensionnelle initiale de la zone analysée. Cette information est exploitée notamment pour
digitaliser la microstructure expérimentale en 3 dimensions afin de prédire par simulation les

effets de champs de contraintes locales dus aux grains voisins.

En paralléle, I’essai de traction a été simulé par la méthode des éléments finis (MEF) en partant
de la microstructure digitalisée. La Figure 2.1 résume la démarche générale de cette étude. Elle
a ét¢ appliquée a 1’étude du comportement superélastique d’un alliage Cu-Al-Be. Aussi, dans
un premier temps, les différentes techniques expérimentales sont détaillées ; dans un deuxiéme

temps, le matériau de I’étude est présenté, ainsi que les conditions expérimentales.

Préparation des échantillons :

Traitements thermiques, microscope optique

\ 4 y
Microstructure 3D initiale : Essai de traction :

Reconstruction TCD 3DXRD in-situ

Simulation numérique :

MEF appliquée a I’essai de traction

Figure 2.1  Schéma d’introduction de la démarche globale de 1’étude



38 2. Techniques expérimentales, matériau et démarche de 1’étude

2.1. Diffraction des rayons-X a haute énergie

2.1.1. Introduction

L’étude des évolutions de la microstructure et du comportement mécanique, a 1’échelle des
grains au cours de 1’essai de traction superélastique, a été réalisée grace au rayonnement
synchrotron. Ce choix de caractérisation par rayonnement synchrotron a haute énergie est

motivé par les multiples avantages qu’offrent ces techniques de diffraction (Poulsen, 2004a) :

une énergie suffisante pour traverser les échantillons métalliques afin d’obtenir une

caractérisation en volume du matériau a 1I’échelle microscopique ;

- des configurations et des montages expérimentaux adaptables pour identifier différents
objets individuels dans le volume analysé (phases, grains, orientations
cristallographiques, morphologie 3D, déformations) ;

- un large volume d’analyse, par rapport a I’échelle microscopique, permettant ainsi une
représentativité suffisante des résultats d’un point de vue statistique ;

- une brillance importante qui permet d’obtenir une résolution temporelle suffisante pour

acquérir des caractérisations in-situ relativement rapidement.

Les deux configurations utilisées dans cette étude sont décrites dans les paragraphes suivants.

2.1.2. Mise en ceuvre des montages expérimentaux

Les techniques de diffraction de rayons-X du rayonnement synchrotron a haute énergie
(DRXHE) sont basées sur une extension de la « méthode de rotation » généralement utilisée
dans la cristallographie de monocristal (Poulsen, 2004b) : I’échantillon est monté sur un support
rotatif autour d’un axe noté o et illuminé par un faisceau monochromatique de photons a haute

énergie (E = 60 — 100 keV) perpendiculaire 8 ® comme schématisé sur la Figure 2.2.

Deux variantes de la DRXHE se distinguent : la diffraction des rayons X en 3D (3DXRD ou
far-field 3DXRD) et la tomographie a contraste de diffraction (TCD ou near-field DCT).

Dans le montage 3DXRD (Figure 2.2a), un détecteur 2D est positionné perpendiculairement
au faisceau incident a une distance D relativement grande (supérieure a 20 cm) de 1’échantillon,
d’ou le terme « champ éloigné ». Le faisceau incident traverse 1’échantillon et le faisceau direct
est arrété par un « Beam stop ». En faisant tourner 1’échantillon, les grains illuminés vérifiant

la condition de Bragg générent un faisceau diffracté qui est intercepté par le détecteur 2D sous
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forme de taches de diffraction (spots) positionnées sur des anneaux appelés anneaux de Debye-

Scherrer (de diffraction de poudre). Chaque tache est définie par ses coordonnées cartésiennes

dans le détecteur 2D. Elle est également définie par deux angles de diffraction : un angle radial

20 et un angle azimutal ) (Figure 2.2a).
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Figure 2.2 Montages de DRX a haute énergie pour la technique 3DXRD (a) et la TCD (b).

(Ludwig, Schmidt, Lauridsen, & Poulsen, 2008) c) Exemple d’images de diffraction, pour un

méme angle w, en 3DRXD (c) et en TCD (d), obtenues sur 1’alliage Cu-Al-Be.

Le détecteur est caractérisé par une résolution relativement faible en comparaison a la taille de

grains (pixels de taille supérieure a 40 pm). Une image du détecteur (cliché de diffraction), en

niveaux de gris, est enregistrée a chaque rotation ® (Figure 2.2¢). Pour une caractérisation

compléte du volume illuminé, un large intervalle d’angle ® est balayé par petits pas successifs

équidistants 6w, appelés pas d’intégration. Cet intervalle peut étre limité lorsque ce montage
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est couplé & une machine de traction in-situ, du fait de I’encombrement géométrique de la

machine qui peut interférer avec les faisceaux diffractés.

Dans le cas du montage TCD (Figure 2.2b), une rotation compléte de 360° de 1’échantillon
autour de I’axe m est réalisée, avec un petit pas d’intégration d® typiquement entre 0.05° et
0.5°. Les faisceaux transmis directs et diffractés sont captés sur un détecteur a haute résolution
en comparaison a la taille de grains, positionné a une faible distance échantillon — détecteur de
I’ordre de 1 a 10 mm (champ proche) avec une taille de pixel typiquement entre 0,3 pm et 10
um. Le faisceau incident étant plus large que 1’échantillon, une radiographie d’absorption de
I’échantillon se forme alors sur la zone centrale du détecteur délimitant le faisceau direct. Du
fait de la rotation de 1’échantillon, les grains vérifiant la condition de Bragg a un angle de
rotation donnent lieu a des intensités diffractées qui sont captées sur le méme détecteur dans la
zone extérieure au faisceau direct (Figure 2.2d). Un contraste entre les grains diffractant et le
reste de 1I’échantillon se forme également sur I’image arriére-plan d’absorption de 1’échantillon,

du fait qu'une partie de I’intensité incidente a été diffractée.

Le choix de I'un des deux montages et son paramétrage dépendent forcément du type
d’information que 1’on veut obtenir : 1’utilisation d’un détecteur a champ ¢€loigné, ayant une
taille de pixel de I’ordre de la taille de grains, entraine une résolution angulaire élevée au
détriment de la résolution spatiale. Une telle résolution angulaire élevée de la 3DXRD permet
de détecter les petites perturbations en angle de diffraction 26 et donc une mesure précise des
déformations élastiques (incertitude d’environ 5x10°*), idéale pour caractériser les orientations
cristallographiques €galement. En revanche, le peu d’information spatiale dans les taches de
diffraction de la 3DXRD n’est pas favorable a la reconstruction de la forme 3D de la
microstructure. Seule la position moyenne (centre de masse) du grain dans 1’échantillon est

obtenue en 3DXRD.

Contrairement a la 3DXRD, la combinaison d’une faible distance échantillon — détecteur et
d’une taille de pixel bien inférieure a la taille de grains confére a la TCD a champ proche une
forte résolution spatiale. Ceci permet de reconstruire la microstructure 3D a partir de la forme
des taches de diffraction et/ou du contraste d’absorption. En contrepartie, les mesures de la
déformation ne sont pas suffisamment précises, du fait de la diminution de la résolution
angulaire : les déplacements angulaires sont trop petits pour &tre observés. La faible résolution

angulaire n’empéche néanmoins pas de mesurer les orientations grace a la rotation compléte de
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360° qui rend possible I’utilisation de la symétrie des paires de Friedel présentées au paragraphe

2.3.

Aussi, la taille de grains et la largeur de 1’échantillon analys¢ doivent étre accommodées en
fonction de la taille de pixel et de la dimension des détecteurs a champ-proche et a champ
¢loigné disponibles, surtout dans le cas ou le méme échantillon est analysé a la fois en 3DXRD
et en TCD. Dans un montage 3DXRD, si le rapport taille de grains / taille de pixel est
suffisamment grand, la forme spatiale des grains risque de submerger 1’information angulaire
et rendre la mesure des déformations moins précise. Quant a la TCD, si le rapport de la taille
de grains sur la taille de pixel n’est pas adapté (trop grand ou trop petit), la reconstruction
tridimensionnelle risque de souffrir de problématiques telles que la diminution de la résolution
spatiale, le chevauchement des taches, ou encore I’augmentation du temps de calcul, en
particulier si le nombre de grains dans la largeur de 1’échantillon (section transversale) est
relativement grand. De plus, I’échantillon ne doit pas occuper plus d’un tiers de la largeur du
détecteur TCD pour permettre d’y capter suffisamment de signal diffracté. Des limites pratiques
et des valeurs typiques, propres a chacune des deux techniques, sont données dans le Tableau

2.1 (Reischig, et al., 2013) (Poulsen, 2004b) (Ludwig, Schmidt, Lauridsen, & Poulsen, 2008).

Tableau 2.1 Valeurs typiques de montage et d’acquisition par les détecteurs 3DXRD et TCD

3DXRD TCD
Distance a I’échantillon 20 cm —50 cm I mm —20 mm
Taille de pixel 40 pm — 200 pm 0,3 pm—10 um
Nombre de pixels 1024 x 1024 — 4096 x 4096
Ratio Taille de grain / taille de pixel 0,2-5 20— 100
Résolution angulaire 0,0005° 0,05°
Incrément d’intégration 0,05°-0,5° 0,05°-0,5°
Intervalle de rotation 180° —360° 360°

Dans le cadre de ces travaux de theése, une campagne de caractérisation combinant la 3DXRD
et la TCD a été effectuée sur la ligne de lumiere ID11 du synchrotron ESRF a Grenoble, avec
un faisceau monochromatique d’énergie 65,3 keV. Des détecteurs 2D de 2048 x 2048 pixels

ont été utilisés, avec une taille de pixels égale a 47,2 um pour la 3DXRD et 3,1 um pour la
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TCD. Les plages en w et le pas d’intégration ow varient en fonction du type d’expériences ; ils

sont donc indiqués dans la suite du manuscrit pour chaque condition d’essais (chapitre 3).

2.2. Détermination des propriétés moyennes a I’échelle du grain
par diffraction des rayons-X en 3D (3DXRD)

Le montage expérimental du microscope 3DXRD a été utilisé pour mesurer 1’orientation
cristallographique, le tenseur de déformations élastiques et la position dans 1’échantillon, de
chacun des grains austénitiques du volume analysé. Ces grandeurs mesurées par la 3DXRD
sont des valeurs moyennes sur le grain. Les hétérogénéités des champs de déformation et de
contraintes a une échelle plus fine (intragranulaire) ne sont pas accessibles par cette technique

avec la méthode et la taille de faisceau utilisée.

Acquisition et post-traitement des images 3DXRD

'

Etalonnage initial du diffractométre avec du CeO2

A\

Indexation et raffinage des parameétres de grains

!

Raffinage des paramétres de diffractomeétre

Oui Raffiner ?

Figure 2.3  Algorigramme de la procédure d’analyse de données en 3DXRD.
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La procédure globale de caractérisation des grains individuels par 3DXRD peut étre divisée en
trois parties, schématisées sur la Figure 2.3. Les principales étapes sont :
- T’acquisition et le post-traitement des images de diffraction : les images brutes acquises
sont traitées de fagon a y identifier les pics de diffraction individuels ;
- D’étalonnage de la géométrie du montage : les paramétres globaux du montage du
diffractomeétre 3DXRD sont déterminés dans cette étape ;
- D’indexation des pics et I’affinage des parameétres reliés aux grains et au diffractometre :
les paramétres propres aux grains (position des grains dans 1’échantillon, paramétre de
maille moyen et orientation moyenne) sont identifiés a partir des pics indexés, puis

raffinés en méme temps que les parametres globaux du diffractomeétre.

Différents algorithmes classiques, logiciels et méthodologies d’analyse sont disponibles et
peuvent étre utilis€és pour aborder chacune des étapes d’analyse suscitées. Dans cette étude,
I’analyse des données 3DXRD a été effectuée principalement en utilisant le code ImageD11
(Wright, ImageD11, 2017) développé a I’ESRF par J. Wright. D’autres outils du projet FABLE
(ESRF, 2005), dont ImageD11 fait partie, ont été également utilisés ponctuellement. Par
ailleurs, un ensemble de scripts et de routines en Python a été développé tout au long de la thése
pour permettre d’analyser les importantes quantités de données expérimentales obtenues par
3DXRD et par TCD. La Figure 2.3 résume la démarche générale adoptée dans cette ¢tude dans

le cas d’une mesure par 3DXRD.

Chaque étape de la Figure 2.3 est détaillée dans les paragraphes suivants.

2.2.1. Acquisition et post-traitement des images de 3DXRD

Un traitement d’image est réalisé sur tous les clichés de diffraction enregistrés aprés
I’acquisition des données 3DXRD. La premiére étape du post-traitement consiste a soustraire
le signal de bruit de fond des images 3DXRD. Pour ce faire, une image du détecteur avec le
faisceau mais sans 1’échantillon (pas de taches diffractées) est enregistrée, dans les mémes
conditions opératoires que 1’expérience (faisceau incident stoppé par le beam stop, temps
d’exposition, atténuateurs, etc.). Ce type d’image est désigné par « dark image ». Dans le cas
ou I’image de bruit de fond n’a pas été préalablement acquise, elle peut étre créée directement
a partir des images 3DXRD de I’expérience, par exemple en calculant simplement la médiane
des intensités dans la direction de rotation o tel que le montre la Figure 2.4. D’autres filtres

plus performants peuvent étre développés pour mieux traiter les différents niveaux de bruit.
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Apres avoir enlevé le bruit de fond, la routine de recherche des taches de diffraction est réalisée
en appliquant une méthode de seuillage d’image pour détecter les différentes intensités. Les
régions de pixels connectés et ayant une intensité supérieure au seuil défini par 1’utilisateur sont
labélisées dans chaque image. Ensuite, les zones 2D labélisées adjacentes sont intégrées en
fonction de la troisiéme dimension ® en parcourant les images de rotations successives. Ceci
permet de passer des taches 2D aux pics 3D de diffraction. Chaque pic est défini par son centre
de masse, lui-méme caractérisé par son intensité et ses coordonnées 3D (2 coordonnées
cartésiennes liées a la position dans le détecteur 2D et une coordonnée liée a 1I’angle de rotation

). Ces propriétés du pic reflétent les propriétés moyennées du grain (Poulsen, 2004b).

a) b) ©)

Figure 2.4  Suppression du bruit de fond. a) Image 3DXRD brute de 1’échantillon a un ®
donné. b) Image médiane des images dans tout I’intervalle de rotation représentant le bruit de
fond. c) Soustraction de 1’image a) par b). L’échelle des intensités dans 1’image médiane est
réduite (contraste élevé) par rapport a I’image brute, les anneaux fins qui apparaissent dans cette

image sont d’une intensité négligeable.

La question du choix optimal du seuil d’intensité se pose dans cette procédure de segmentation
a seuil unique. L’identification des taches les moins intenses nécessite de définir un seuil
relativement bas et proche du niveau de bruit de fond. Cependant, cela augmente la probabilité
de voir des taches intenses distinctes se chevaucher et donner lieu a une seule tache. Pour limiter
cet effet, la segmentation des intensités est faite plusieurs fois en boucle avec des seuils de
valeurs décroissantes. Les résultats obtenus pour I’ensemble des seuils sont parcourus et
comparés de maniére & mettre a jour la position du barycentre des taches dupliquées entre deux

seuils ou bien rajouter les nouvelles taches qui n’apparaissaient pas dans les seuils précédents.

A la fin de la procédure de recherche de pics, une derniére étape est d’analyser et filtrer les

données, notamment enlever les pics avec un nombre de pixels faibles ou les pics saturés.



2. Techniques expérimentales, matériau et démarche de 1’étude 45

2.2.2. Etalonnage du diffractometre

On entend par étalonnage la détermination des paramétres globaux du montage 3DXRD,
indépendants du matériau analysé. En effet, le montage de diffraction fait intervenir deux types
de parametres distincts : des paramétres globaux (de diffractomeétre) liés a I’expérience et des
parametres locaux propres aux grains individuels. Ces parameétres sont résumés dans le Tableau

2.2 et le Tableau 2.3, dans le cas d’un montage 3DXRD similaire a celui de la Figure 2.2.

Tableau 2.2 Parametres globaux du montage expérimental de 3DXRD

Paramétres Description
lylyt, Angles de tilt (désalignement) du détecteur suivant les directions x,y et z
w Angle de tilt de I’axe de rotation o suivant la direction y, appelé « wedge »

Coordonnées, dans le référentiel détecteur, du centre du faisceau incident (en

y9, 28 pixels)

Py, P, Taille des pixels du détecteur dans les directions y et z
D Distance échantillon-détecteur

A Longueur d’onde du faisceau monochromatique incident

Tableau 2.3 Parameétres de centre de masse de grains analysés par 3DXRD

Paramétres Description

o1, O, g2 Angles d’Euler définissant 1’orientation cristallographique du grain
a,b,c,a,B,y Maille unitaire du grain

XY,z Position spatiale moyenne du centre de gravité du grain

Un calibrage préliminaire des parametres globaux de I’expérience est évidemment essentiel
pour obtenir la meilleure précision possible sur les parametres des grains. Cette opération est
particuliérement importante pour mesurer avec précision les déformations par 3DXRD. Dans
ce paragraphe, la démarche d’étalonnage de la géométrie du montage est décrite. Deux
approches différentes sont généralement utilisées pour étalonner le diffractomeétre 3DXRD :
I’utilisation d’un calibrant (Bernier, Barton, Lienert, & Miller, 2011), ou une approche

numérique (Oddershede, et al., 2010).

La premiére approche est basée sur I'utilisation d’un étalon, c’est-a-dire une poudre de
référence dont le cliché de diffraction est bien connu. L’approche numérique d’Oddershede

consiste a affiner les parameétres globaux du diffractometre directement a partir des résultats de
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I’expérience elle-méme. En effet, un résidu défini a partir de 1’équation de diffraction (2.1)
reliant les paramétres locaux et globaux (cf. paragraphe 2.3.3) est a minimiser pour affiner soit

les paramétres du diffractométre soit les paramétres de grains.

Figure 2.5 Etalonnage de la géométrie 3DXRD sous PyFAL a) Cliché de diffraction de la
poudre CeOz. b) Détection des anneaux Debye-Scherrer par PyFAL

Dans cette étude, les deux approches ont été utilisées pour obtenir la meilleure précision. Dans
un premier temps, une poudre de CeO- a été utilisée pour étalonner la géométrie du montage
3DXRD selon I’approche de Bernier. Les anneaux de diffraction de poudre obtenus sont
montrés dans la Figure 2.5. Les anneaux de Debye-Scherrer émanant de 1’étalon ont été
analysés par le logiciel PyFAI (Python Fast Azimuthal Integration) développé a ’ESRF
(Kieffer & Wright, 2013) (Kieffer & Karkoulis, 2013).

Les principales données de départ introduites dans PyFAI sont :
- D’étalon utilisé (CeO2) parmi un ensemble de poudres connus dans la base de données
du logiciel,
- lalongueur d’onde du faisceau incident,
- la description du détecteur (type, taille de pixel, fichier de distorsion spatiale),

- le cliché de diffraction de 1’étalon (Figure 2.5a).

En sortie, les paramétres globaux restants sont calculés : il s’agit de la distance détecteur-
¢chantillon, de la position du faisceau direct sur le détecteur, et des angles de désalignement

par rapport au montage idéal parfaitement aligné.
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2.2.3. Procédure d’indexation sous ImageD11

L’indexation est la procédure de détermination des orientations de grains et de leur position
dans 1’échantillon, en reliant les pics de diffraction observés aux plans réticulaires (hkl)
diffractants de chaque grain. Les paramétres locaux (de grain) doivent étre exprimés en fonction
des parametres de pics observés (coordonnées 3D, éventuellement I’ intensité) et des parameétres
globaux. Pour ce faire, le formalisme de Busing et Levy relatif a la diffraction d’un monocristal
(Busing & Levy, 1967) est utilis¢ de fagon a exprimer un vecteur de diffraction a la fois dans
le réseau réciproque et dans les systémes de coordonnées cartésiennes (laboratoire, échantillon,

détecteur) du réseau direct en montage 3DXRD. Cette procédure est détaillée en Annexe 2.

Gp = UBIT™1 G 2.1

ol: G estun vecteur de diffraction exprimé dans le repére de laboratoire (x,y,Z),

5hkl le vecteur de diffraction exprimé dans le réseau réciproque par indices de Miller,
I est la matrice de passage définissant les parameétres globaux du montage 3DXRD,
UBI est la matrice de passage définissant les paramétres du grain diffractant. ( U est la

matrice d’orientation et B la matrice contenant ses paramétres de maille).

Donc, en généralisant 1’équation (2.1) au cas du polycristal, la procédure d’indexation consiste
a identifier des grains individuels ou chacun de ces grains est défini par une matrice UBI

optimale vérifiant 1’équation (2.1) pour un ensemble de pics.

D’autre part, dans le cas particulier du monocristal présenté en annexe 2, la diffraction était
supposée avoir lieu a I’origine du repére de laboratoire. Pour tenir compte de la position du
grain diffractant dans le polycristal, les vecteurs de diffraction sont recalculés apres translation
de I’origine. En effet, dans le cas d’un polycristal, 1’équation (A2.9) de I’annexe 2 se réécrit :
AT T S T A T .
b=|0|+Rl Ga—y)P, |-T|l51l=|0+R| Ga—yDP | (2.2)

o/ Newmme) Ao/ \o) \ea-mn)

ou X, ¥ et Z expriment la position du centre de masse d’un grain a 1’origine de la diffraction.

Etant inconnues de méme que les matrices UBI, les positions des grains sont négligées a la
premiere itération d’indexation. Les angles 0 et 1 initiaux, utilis€és pour déterminer les matrices

UBI a affiner, sont calculés sans translation de 1’origine. Cette approximation est rendue
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possible grace au montage 3DXRD a champ éloigné ou les distances euclidiennes entre
barycentres de grains sont trés inférieures a la distance échantillon — détecteur D (et au vecteur
U quelle que soit la direction). Les positions de grains sont donc affinées en post-indexation des
orientations. Les étapes pour indexer et affiner les paramétres des grains (U, B, position) sont

énumérées dans la Figure 2.6.

Générer les UBI de test

Acquisition et post-traitement des images 3DXRD ]

I

Calibrage initial du diffractométre avec CeO2

Toutes les UBlest sont

P oR—

I traitées ?
I ——==-=="= P e e e e N
| Indexation et affinage des paramétres de grains ]
] S —— J

‘ Affinage des paramétres de diffractometre ] Non

Y

Pour tout pic, l'indexer
él UBItest Si A< TOLhkl

®

Passer a Nombre de pics > seuil

UBliest suivant iR

Oui

Y

Affiner UBI, position

et sauvegarder le grain

©
Figure 2.6  Algorigramme de la procédure pour indexer et affiner les attributs de grains.

La procédure d’indexation est composée principalement des trois routines A, B et C de la

Figure 2.6. Chacune de ces étapes est décrite dans les trois sous-paragraphes suivants.
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2.2.3.1.  Génération des orientations de test « trial orientations » (étape A)

Pour revenir a I’indexation sous ImageD11 dans le cas du polycristal, les vecteurs de diffraction
des pics observés ont été préalablement calculés dans le repere de 1’échantillon. Ils ont
¢galement été regroupés en familles {hkl}. Cependant, ces pics proviennent de différentes
orientations (grains) dans I’échantillon contrairement au cas du monocristal. L’idée sur laquelle
est basée la détermination des orientations sous ImageD11 consiste a comparer les angles entre
toutes les paires de vecteurs de diffraction observés en se basant sur la méthode de Busing et
Levy (Busing & Levy, 1967). La procédure permettant d’obtenir la matrice d’orientation U

d’un monocristal a partir de deux pics diffractés par ce dernier est détaillée dans I’annexe 2.

Dans le cas du polycristal, pour chaque paire de pics, si I’angle entre leur vecteur de diffraction
est égal a I’un des angles théoriques entre les deux familles {hkl} a la tolérance TOL,,; pres,
alors cette paire de pics pourrait provenir du méme grain dont ’orientation est calculée par les
¢quations (A2.12) a (A2.16). Ainsi, une orientation potentielle (« trial orientation » ou Utest) est
générée et stockée pour chaque paire de pics vérifiant la condition suscitée. Cet algorithme de
génération des orientations potentielles est donc de 1’ordre O(n?). Pour réduire le nombre
d’opérations de calcul, la génération des orientations peut se faire en utilisant seulement deux
ou trois anneaux {hkl} sans que cela ne baisse la robustesse de la recherche des matrices Utest.
En ce qui concerne les angles théoriques entre deux vecteurs du réseau réciproque, ils sont
calculés apres transformation de ces derniers au réseau direct a I’aide du tenseur métrique. Un
exemple d’angles théoriques est donné dans le cas le plus simple d’une maille cubique pour

trois familles {hkl} choisies, dans le Tableau 2.4.

Tableau 2.4 Angles non nuls possibles entre vecteurs du réseau réciproque d’une maille
cubique, en prenant toutes les multiplicités. Les angles sont donnés en (°).

{1113 {100} {110}
{111} 70,5;109,5 ;180 54,7; 1253 35,3:90; 144,7
{100} 90 ; 180 4590 ;135
{110} 60;90;120; 180

Les orientations potentielles Utest sont transformées en matrices UBles et enregistrées pour la
prochaine étape d’indexation. Pour cela, la matrice B est initiée en utilisant les parametres de

la maille non déformée.
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2.2.3.2.  Indexer les pics aux matrices UBI (étape B)

Si un grain défini par la matrice UBI diffracte a un angle de rotation ® donné, le vecteur de
diffraction du pic vérifie I’équation (2.1) du diffractomeétre 3DXRD. L’indexation d’un pic
observé expérimentalement au grain dont il est issu, se résume alors a trouver laquelle des

matrices UBlies vérifie I’équation (2.1) pour ce pic, a la tolérance pres. Pour chaque pic observé,

S
défini par son vecteur de diffraction G dans le repére du laboratoire et assigné a un anneau

(famille {hkl} de plans réticulaires), un vecteur G, 5! du réseau réciproque est calculé selon

I’équation du diffractométre pour chaque matrice UBI parmi les matrices UBlLes; :

hHBI
GUBl = | kUBI | = T-1G (2.3)
l,[:]BI

L’indice r est utilisé pour rappeler qu’il s’agit de nombres réels contrairement aux indices h, k

et [ qui sont des nombres entiers.

Le pic de vecteur de diffraction G est donc indexé au grain de matrice UBI s’il existe un plan

(hkl), parmi les plans équivalents de la famille {hkl}, qui correspond au vecteur G B! a la
tolérance TOLyy,; prés :
hUB! h
B = || GPB = G || = ] KB 1= 1 ke [ll < TOLy (24)
[UBI [

ou la tolérance TOLyy; a une valeur unique imposée pour tous les anneaux {hkl}. Son choix
dépendra de différents facteurs tels que le paramétre de maille, 1’état des déformations et la

robustesse de la détection des barycentres de pics.

A la fin de I’indexation des pics, le nombre de pics attribués a une matrice UBI est généralement
utilisé en tant que critére de validation d’un grain. En effet, un « vrai » grain aura index¢é un
maximum de pics possibles avec un minimum d’erreur Ayy; cumulée. Un seuil minimal en
termes de nombre de pics par matrice UBI est imposé pour décider si une orientation doit étre

considérée comme étant un grain réel dans I’échantillon analysé.
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I1 convient aussi de définir ce seuil en termes de complétude minimale acceptée. Par définition,
la complétude d’un grain est la fraction de pics observés qui lui sont attribués (Npks), par rapport

au nombre maximal théorique de pics que ce grain devrait générer (Nmax) :

( , Npks

j Complétude = Nmax os)
| Nmax = Omax — Dmin wminz: m; '

k 180 : '

avec :
- Wmax — Wmin - Uintervalle de rotation appliquée durant I’acquisition par la 3DXRD,
exprimée en degrés.

- m; : la multiplicité de la i®™ famille de plans {hkl} utilisés dans I’indexation.

L’utilisateur choisit une valeur de complétude minimale en fonction des données utilisées pour

la recherche de pics et leur indexation.

2.2.3.3.  Affiner les propriétés moyennes du grain (étape C)

Grace a I’indexation effectuée lors des deux étapes précédentes, les pics de diffraction des plans
(hkl) sont identifiés et reliés aux grains définis par des matrices UBI. Les pics indexés a chaque
grain seront maintenant utilisés pour affiner I’orientation (U) et les paramétres de maille (B) de

ce dernier, ainsi que sa position moyenne dans 1’échantillon. Rappelons qu’a ce stade :

- U a été estimée a partir de deux pics aléatoires observés,
- B décrit la maille introduite pour initialiser (maille non déformée),

- tout grain a été positionné au centre de diffraction (0, 0, 0) comme hypothése de départ.

Affiner I’orientation et les parameétres de maille consiste a trouver la matrice UBI optimale qui
minimise 1’écart Apy; de I’équation (2.4) pour tout pic du grain. Pour n pics indexés au grain,

elle correspond a la matrice UBI qui minimise le résidu y? basé sur les n valeurs de Apy; :
2

1= || UBDGYE - G| (2.6)
n

Ce résidu atteint un minimum pour la matrice UBI définie selon Paciorek (Paciorek, Meyer, &

Chapuis, 1999) par :



52 2. Techniques expérimentales, matériau et démarche de 1’étude

(UBI = UBI,,, = HR!
H—ZG Coe
J = 4 nkin Grie n .7

oy ————t
— UBI
R = 2 Gr,n thl,n
\ n

N —t . . , b . .
ou Gpyn estde dimension (1 X 3) et correspond au vecteur transposé de Gpy; , de dimension

(3x1).

L’orientation cristallographique et les parameétres de maille sont ainsi optimisés par I’équation
(2.7) pour tous les grains. Ensuite, la position spatiale moyenne du grain est optimisée en

minimisant toujours le méme résidu y? de 1’équation (2.6) :

[ UBI, 2

2 = > | UBLLy G ~ G

4 m (2.8)
|

L G =1x75,%)

En effet, les vecteurs de diffraction dépendent de la position spatiale du grain diffractant comme
le décrit I’équation (2.2). Affiner la position du centre de masse du grain consiste alors a trouver
les coordonnées (X,y,Z) qui ménent a une valeur minimale de y2. Pour cela, la méthode de
Nelder-Mead, basée sur un algorithme simplexe de minimisation de fonctions
multidimensionnelles non-liné¢aires (Nelder & Mead, 1965), est utilisé. Un pas de translation

de 0,2 um est appliqué entre les itérations successives.

Une fois que les positions de grains sont obtenues en minimisant I’équation (2.8), les erreurs
Ay auront significativement diminué. L’ensemble des pics est @ nouveau index¢ a I’ensemble
des grains avec des tolérances TOLyy; plus strictes. De méme, la minimisation peut étre relancée
plusieurs fois pour une meilleure convergence, en alternant entre I’optimisation de la matrice

UBI et celle de la position spatiale du centre de gravité du grain.

2.2.4. Affiner les paramétres globaux du diffractométre

Comme mentionné précédemment, le diffractométre 3DXRD est généralement étalonné par
I’utilisation d’un étalon de référence. Cependant, les paramétres globaux du diffractométre
peuvent étre affinés numériquement en utilisant les données de 1’expérience. Autrement dit, les

pics observés de I’échantillon sont utilisés comme données d’entrée tandis que les parameétres
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globaux seront les variables optimisables du résidu & minimiser. A partir du formalisme de
diffractometre 3DXRD (C.f 2.2.3), une fonction résiduelle contenant toutes les contributions
des déviations par rapport a I’équation de diffraction idéale (tous les pics de tous les grains) a

¢été introduite par Oddershede (Oddershede, et al., 2010) :

(3% = z (i 'Gy; — UBthl,i,j)tVi;l(ri,_lei,j — UBGhy; )
Lji()
| / A
1 Vij
G, = | 01l
" /1|||vu|| \/I
2.9)
( D\ [0 ) / ‘\
i=101+Rl (Vaij—va)P |
) N / \zl/
Lri,jZWQi,j

ou V;; est la matrice de covariance de Iy 1Gl ; et ()" dénote la transposée. La somme est faite

sur tous les grains i ayant j(i) pics indexés au iéme grain.

Donc le résidu de 1’équation (2.9) fait intervenir :
- trois données observées que sont les coordonnées de pic yq; j, Zq,i j €t W;; (L45) ;
- douze paramétres optimisables de grain : X;, ¥;, Z;, 3 angles d’Euler (matrice U) et 6
paramétres de maille (matrice B) ;
- neuf paramétres optimisables globaux : D la distance échantillon-détecteur, 3 angles de

tilt (matrice R), y3, z3, P, P, et le wedge w (Matrice W).

Si Nydénote le nombre total de pics indexés et Ngle nombre de grains, la minimisation du résidu

x* est possible si3N, = 12N; +9, ce qui implique N, > 4N,. Une telle inégalité est

largement vérifiée pour quasiment toute expérience de 3DXRD car plusieurs grains et plans

diffractent suite a la rotation .

La fonction résiduelle de 1’équation (2.9) est implémentée dans le code FitAllB (Oddershede,
2012). Elle est minimisée itérativement lors de plusieurs cycles successifs grace a 1’algorithme
MINUIT développé au CERN (James & Roos, 1975). En plus d’affiner les paramétres globaux

du diffractometre et les parameétres de grains, cette méthode a 1’avantage de donner des
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estimations statistiques de la propagation des erreurs expérimentales a travers la matrice de
covariance V;;. En contrepartie, elle présente un temps de calcul €levé de plusieurs heures. De
plus, la convergence vers un minimum n’est pas toujours assurée, en particulier s’il y a fortes

hétérogénéités entre les grains comme dans le cas de contraintes résiduelles de surface.

Une variante plus facile a mettre en ceuvre et moins colteuse en temps de calcul a été
implémentée dans le code ImageD11 : une fonction résiduelle de grain individuel a été
construite de la méme fagon que I’équation (2.8) utilisée pour affiner les positions. Cette fois-
ci, les parametres locaux du grain (UBI, centre de masse) sont figés et les paramétres globaux
optimisés par minimisation de y? avec I’algorithme de Nelder-Mead. Un jeu de paramétres
globaux, optimal pour le grain d'intérét, est ainsi obtenu. En réitérant le processus sur tous les
grains, les paramétres globaux du diffractomeétre seront finalement déduits en prenant la

moyenne sur tous les grains. Celle-ci peut étre pondérée au volume des grains.

Quelle que soit I’approche utilisée, il convient de répéter le processus lors de plusieurs cycles.
Les paramétres globaux optimisés sont réinjectés dans une réindexation et un ré-affinage des
grains pour améliorer la convergence totale et réduire les erreurs. Dans cette étude, plusieurs
cycles indexation / affinage des paramétres locaux / globaux, tour a tour, ont été effectués en
imposant également des critéres de rejet des valeurs aberrantes pour améliorer les niveaux de

précision de la méthode.

2.2.5. Mesure de Dorientation, de la déformation élastique et
détermination des contraintes moyennes dans le grain

La procédure d’indexation permet d’identifier les grains du volume analysé. Chaque grain est
caractérisé a ce stade par :

- la position spatiale de son barycentre dans 1’échantillon,

- son volume qui peut étre déduit de ’intensité des pics qu’il a générés,

- une matrice UBI contenant a la fois I’information de son orientation cristallographique

et de ses parametres de maille du réseau réciproque.

I1 faut donc décomposer la matrice UBI pour obtenir des informations telles que les angles
d’Euler et les paramétres de maille du réseau direct. Sachant que U est une matrice de rotation
orthogonale et que B est une matrice triangulaire supérieure, une factorisation QR de la matrice
UB (UBI?Y) suffit a obtenir U et B séparément, puis en déduire les angles d’Euler et les

paramétres de maille réciproque.
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Contrairement a la matrice B d’entrée, propre a la phase a indexer et construite pour initialiser
les opérations cristallographiques, les matrices B raffinées sont propres aux grains et tiennent
compte de 1’état de déformation du grain. En effet, les parametres de maille du réseau direct

sont déduits du réseau réciproque pour chaque grain :

(. —
a v C
:_C* a*
" v (2.10)
= 1—*)/\b*
C—V*a
LV*=_*) (b*/\c*)

Les étapes intermédiaires de décomposition des matrices UBI en matrice U, du calcul des

tenseurs £° et o dans le repére de 1’échantillon sont résumés dans le schéma de la Figure 2.7.
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Figure 2.7
la technique 3DXRD.

Détermination de I’orientation, de la déformation élastique et des contraintes par

Par définition, le tenseur de déformation ¢€lastique €° d’une phase cristalline exprime les petites

perturbations de la maille élémentaire du réseau direct par rapport a un état de référence. Son

expression dans la base orthonormée du cristal est donnée par :
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1
e =2 |AAy! + (AA H -1
b cosy c cosf
J / @.11)
=| 0 bsiny —csinf cosa* |
\ \O 0 ¢ sinf sina”

ou, par analogie avec la matrice B de I’équation (A2.4) (annexe A2), A est la matrice de passage
du réseau de Bravais au repere orthonormé du grain. A, correspond a 1’état pris comme référence
(maille non déformée) et I est la matrice identité.

Un tenseur de contraintes o du grain peut étre obtenu a partir du tenseur de déformations
¢lastiques €° selon la loi de Hooke généralisée. La notation de Voigt est souvent utilisée pour

exprimer le module d’élasticité (tenseur d’ordre 4) par une matrice (tenseur d’ordre 2) et

exprimer les déformations / contraintes (tenseurs d’ordre 2) par un vecteur (tenseur d’ordre 1).

Cela donne :
& 8 01 011
€ €32 02 022
. &5 €53 03 033 .
g€ = = , ©= = , G=C¢ (2.12)
&5 2&5, 04 023 -
8 255 Os 013

o) L)

ou C est le module d’¢lasticité en notation de Voigt (tenseur d’ordre 2 de dimension 6 X 6).

Enfin, les tenseurs de déformation et de contrainte doivent étre exprimés dans le repére cartésien
orthonormé de 1’échantillon. Pour cela un changement de base est appliqué aux deux tenseurs

grace a la matrice de rotation U :

=Ue U

1%

(2.13)
Ut

la
I
c

la
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2.2.6. Conclusion partielle

En résumé, a la fin du traitement des clichés de diffraction obtenus en 3DXRD, chaque grain
du polycristal est caractérisé par :

- la position de son centre de masse,

- son volume approximatif, en supposant les grains sphériques,

- son orientation cristallographique,

- le tenseur des déformations élastiques.

Toutefois, comme cela a été présenté en introduction, cela ne permet pas d’avoir acces a la
morphologie des grains, ni de déterminer avec exactitude les grains voisins d’un grain donné.

Cette information est accessible par la TCD.

2.3. Reconstruction de la microstructure 3D par Tomographie
a Contraste de Diffraction (TCD)

Le montage expérimental du microscope de TCD a été utilisé pour reconstruire la
microstructure tridimensionnelle du volume analysé. La procédure globale peut étre divisée en
trois étapes principales :
1. le post-traitement et segmentation des images brutes de TCD,
2. D’appariement des paires de Friedel et la mesure d’orientation et de position de grains a
partir de I’indexation des paires de Friedel,
3. lareconstruction tridimensionnelle des grains individuels et I’assemblage de la carte de

grains 3D pour tout le volume analysé.

Les trois paragraphes suivants décrivent les principales opérations effectuées a chaque étape.

2.3.1. Post-traitement et segmentation des images brutes de TCD

La Figure 2.8 représente un exemple d’image TCD en niveaux de gris a un angle o donné pour
I’alliage Cu-Al-Be, en utilisant un détecteur de 2048 x 2048 pixels. Dans la Figure 2.8a, le
faisceau direct est visible sur le détecteur, donnant ainsi une image d’absorption de I’intensité
incidente par 1’échantillon. L histogramme des intensités captées sur I’image TCD est tracé
dans la Figure 2.8b dans le but d’identifier les différents signaux éventuellement présents. Un
grossissement de la Figure 2.8b est donné dans la Figure 2.8d pour mieux visualiser la

distribution des intensités. Cet histogramme montre qu’en plus du signal de forte intensité
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provenant du faisceau direct transmis, il y a un signal additionnel de faible intensité. En
diminuant I’échelle d’intensité pour I’image TCD donnée en Figure 2.8a comme le montre la
Figure 2.8¢, ce signal faible devient bien visible. Il s’agit en effet des intensités diffractées par
les grains se trouvant dans les conditions de Bragg, bien identifiables par rapport au niveau de

signal du bruit de fond.
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Figure 2.8 Traitement d’une image en niveaux de gris représentant les intensités captées par
le détecteur de TCD sur un échantillon d’AMF. a) Image brute de TCD avec tout le spectre
d’intensité. b) Distribution des intensités de I’image donnée en a). Une focalisation sur la zone
délimitée par un nombre d’occurrences inférieur a 10000 est donnée rectangle est donnée en d).
c) Spectre des signaux d’intensité faible de I’image en a). d) Distribution des intensités pour

un nombre d’occurrences inférieur a 10000.

Ainsi, les images TCD doivent étre post-traitées pour identifier les différentes taches et

contrastes provenant des interactions faisceau incident — échantillon a chaque pas de rotation.
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Les intensités brutes collectées sur I’ensemble des pixels du détecteur sont d’abord corrigées et

calibrées ; ’intensité locale transmise normalisée, I/, s’écrit :

o _ image® — dark
tot = flat — dark

(2.14)

ou dark correspond au bruit de fond, flat a la correction de champ plat, image® a I’intensité

brute de I’image TCD acquise a I’angle w.

Dans un premier temps, la zone d’intérét est limitée a la zone centrale du détecteur qui délimite
le faisceau direct. L’atténuation du faisceau transmis direct par rapport au faisceau incident
I, peut étre décrite par une loi exponentielle faisant intervenir le coefficient d’atténuation

4 (Ludwig, Schmidt, Lauridsen, & Poulsen, 2008) :

I8 = Iyexp [— f u(r) dx] (2.15)

u() = Uaps(r) + Ugifpr (1) (2.16)

OU Ugps €t Ugippr correspondant respectivement a la contribution de 1’absorption et de la

diffraction au coefficient d’atténuation du signal et r est le vecteur de position a I’intérieur de

I’échantillon, avec la composante x selon la direction du faisceau.

La contribution par diffraction au coefficient d’atténuation d’un grain est nulle sur une partie
d’angle de rotation ® ou la loi de Bragg n’est pas vérifiée. Lorsqu’il y a diffraction d’un plan
(hkl), cette contribution est proportionnelle aux facteurs de Lorentz L et de structure Fpy;.
L’intervalle angulaire pour lequel la diffraction contribue significativement au coefficient
d’atténuation reste négligeable en comparaison aux 360° de rotation réalisée en TCD. Ainsi, en
prenant pixel par pixel I’intensité médiane sur un ensemble assez large de (2n + 1) images ®
adjacentes, on peut minimiser efficacement le gradient de diffraction et obtenir une bonne
estimation de 1’arriére-plan d’absorption (radiographie) qui ne varie que peu entre les images

o (Ludwig, Schmidt, Lauridsen, & Poulsen, 2008). L’intensité moyenne vaut alors :

w ~ AAT w—-n jw—n+1 w w+n—-1 jw+n
abs = Médiane,{Izoc " Itoe ™, - Itors o Irot -+ Lot (2.17)

o = 0xp [ | tans ) x| 2.18)
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Aprés avoir calculé I’image d’absorption par 1’application du filtre médian dans la dimension
o selon I’équation (2.17), une image d’extinction, i.e. une projection de la contribution par
diffraction a l’atténuation est obtenue simplement par une soustraction logarithmique de

I’arriere-plan d’absorption :

P8 = —In(I8,/1%s) = j g o () dx 2.19)
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Figure 2.9  Post-traitement d’une image de TCD de 1’échantillon. a) Image de la région
centrale contenant le faisceau transmis direct a un ® donné. b) Radiographie de I’échantillon,
obtenu par filtre médian. c) Projection 2D des grains en taches d’extinction, obtenue par
soustraction des images a) et b). d) Image finale avec les deux régions du détecteur. Les niveaux

de gris sont inversés sur les 4 images, pour I’impression sur papier.
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Enfin, les régions extérieures au faisceau direct sont aussi post-traitées de fagon a enlever
I’arriére-plan constant de bruit de fond et normaliser les intensités par rapport a la région
centrale du faisceau direct. Ainsi pour chaque image brute a un ® donné, une image composite
est formée par I’habillage de ces deux régions post-traitées. Les résultats de la procédure de
post-traitement sont montrés dans la Figure 2.9, pour la méme image TCD donnée a la Figure

2.8.

A la fin du traitement des images, les taches de diffraction et d’extinction sont segmentées pour
toutes les images TCD post-traitées et intégrées suivant I’angle de rotation ®. La segmentation
des taches de diffraction se fait par un double seuillage. Le premier seuillage permet d’identifier
une diffraction a travers les pixels adjacents brillants (ayant une intensité supérieure au seuil).
Le deuxiéme seuil est proportionnel a I’intensit¢é méme du pixel de facon a faire croitre des
régions pour arriver a définir le contour d’une tache de diffraction. Cette méthode de
segmentation a seuil double permet de tenir compte des écarts en intensité de taches diffractées
par un méme grain a cause des facteurs de structure et d’absorption d’une tache. Ainsi les taches
de diffraction d’un méme grain seront de taille similaire proportionnelle uniquement au volume
de grain. Un seuil unique aurait donné des taches plus grandes pour les plans (hk!l) intenses en

comparaison aux plans (hkl) les moins intenses.

Les taches de diffraction sont additionnées suivant leurs contributions dans les images
adjacentes tant qu’elles sont connectées par la méme région sur le détecteur 2D. Les taches de
diffraction / extinction sont triées, filtrées et reliées entre elles par corrélation d’image, ce qui
donne une premiére liste de grains identifiés uniquement par une projection de leur forme
géométrique. Les éventuels chevauchements de taches, venant de grains d’orientations proches
et se trouvant dans la méme section transversale, seront filtrés a travers les étapes successives

d’indexation et de reconstruction 3D.

2.3.2. Indexation par symétrie des paires de Friedel

Les opérations initiales de segmentation et de corrélation d’image n’utilisent pas d’informations
cristallographiques. Les taches de diffraction sont alors assemblées en paires de Friedel pour

faciliter I’indexation et 1’affinage des orientations et position des grains dans 1’échantillon.

Les paires de Friedel sont les diffractions hkl et hkl appartenant au méme grain, provenant

d’un plan réticulaire qui vérifie la condition de Bragg et se manifestant a 180° d’écart en . En



62 2. Techniques expérimentales, matériau et démarche de 1’étude

I’absence de déformation, les deux taches de diffraction composant la paire ont également une

information spatiale identique (forme, taille).

Pour faciliter la visualisation des paires de Friedel, il convient de fixer le référentiel li¢ a
I’échantillon et de transposer sa rotation au faisceau incident et au détecteur a champ proche
comme représenté dans la Figure 2.10.

projected location of Detector plane at w

spot B at w+180*

Detector plane rotation axis
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Figure 2.10 Représentation de la géométrie de diffraction d’une paire de Friedel sur le

détecteur 2D (spot A) et sur un détecteur imaginaire (spot B) (Ludwig, et al., 2009).

Comme le montre la Figure 2.10, la position du grain et le vecteur de diffraction peuvent étre
obtenus grace aux paires de Friedel. Le centre de masse 2D du grain est positionné a mi-distance
entre le centre de masse des deux taches de diffraction. Les angles de diffraction 20 et n sont
¢galement calculés a partir des barycentres. Ceci permet de calculer le vecteur de diffraction et
la famille de plans {hkl} diffractants en introduisant les informations cristallographiques de la

phase d’intérét (symétrie, paramétre de maille unitaire) et les parameétres globaux du montage.

Une fois les paires de Friedel identifiées, une routine robuste d’indexation itérative « Indexter »
(Ludwig, et al., 2009) est exécutée en exploitant a la fois les informations cristallographiques
et les informations spatiales des différentes paires de Friedel. Des critéres statistiques d’affinage
et de rejet des valeurs aberrantes sont utilisés et mis a jour a chaque itération. La procédure

détaillée est décrite dans la littérature (Ludwig, et al., 2009) (Reischig, et al., 2013).
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2.3.3. Reconstruction tridimensionnelle du volume

Apreés l’indexation, la forme tridimensionnelle de chaque grain est reconstruite par des
techniques de reconstruction algébrique 3D « ARTs » (Kak & Slaney, 1988) ainsi que par
I’algorithme SIRT faisant partie de la bibliothéque open source ASTRA (Van Aarle, et al.,
2015). La procédure est appliquée pour chaque grain séparément en se basant sur les projections
de ses taches de diffraction. La reconstruction est généralement réalisée a partir des taches de
diffraction au lieu des taches d’extinction notamment pour limiter les cas de chevauchements

(Ludwig, Schmidt, Lauridsen, & Poulsen, 2008).

A la fin de la reconstruction de la forme 3D des grains individuels, une carte de grains 3D est
assemblée en tenant compte de la position des barycentres des grains dans le volume analysé et
le radiographe d’absorption de ce dernier. Des opérations morphologiques 3D de dilatation et
d’érosion sont utilisées pour combler les voxels non indexés ou corriger les voxels en conflit

d’indexation et enlever les éventuels artéfacts.

Figure 2.11 Microstructure 3D d’un volume cylindrique d’alliage B-Ti contenant 1008 grains

reconstruits par TCD (Ludwig, Schmidt, Lauridsen, & Poulsen, 2008).

Comme le montre I’exemple de la Figure 2.11, la TCD permet d’obtenir une microstructure
3D de volumes contenant un large nombre de grains de différentes tailles. La méme

méthodologie a été utilisée dans cette étude et les résultats sont présentés dans le chapitre 3.
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2.4. Démarche expérimentale

Les deux techniques présentées ont été appliquées pour étudier le comportement superélastique
d’un alliage a mémoire de forme Cu-Al-Be ; celui-ci est présenté dans le paragraphe suivant.

Pour terminer ce chapitre 2, la démarche globale de cette étude est introduite.

2.4.1. Matériau de I’étude

L’alliage étudié est un alliage a mémoire de forme Cu-Al-Be qui contient 87,9% du cuivre,
11,5% d’aluminium et 0,6% de béryllium. L’échantillon de I’étude se présente sous la forme
d’un fil cylindrique de diamétre 0,86 mm, obtenu par un tréfilage a froid. Le diametre du fil a
¢té dimensionné en fonction des contraintes expérimentales des techniques 3DXRD et DCT.
En effet, la taille de 1’échantillon et la taille de grains doivent respecter certaines conditions
relatives au mode opératoire de la 3DXRD présentée précédemment. Aussi, afin de limiter le
nombre de grains dans le volume analysé, un traitement thermique de bétatisation a été réalisé

pendant cinqg minutes a 700°C, suivi d’une trempe a 1’eau.

La microstructure a été observée par microscopie optique sur une coupe métallographique apres
polissage (papier et solution diamantée), suivi d’une attaque chimique au Mil4. Le résultat

obtenu est reporté dans la Figure 2.12. La taille de grains moyenne est de 130 um.

; 200 um

Figure 2.12 Observation de la microstructure du fil cylindrique de I’alliage Cu-Al-Be par

microscope optique

La température théorique de début de transformation martensitique Ms est de -100°C.
L’échantillon est donc 100% austénitique a température ambiante. Afin d’obtenir différentes
tailles de grains, des traitements thermiques a 640°C et 680°C ont été réalisés ; toutefois, dans
la suite de ce manuscrit, tous les résultats présentés ne concernent que I’échantillon traité a

700°C. Les résultats sur les autres échantillons sont présentés en Annexe 3.
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2.4.2. Démarche de I’étude

L’¢étude du comportement superélastique réalisée comprend deux volets : dans un premier
temps, elle a été faite expérimentalement lors d’un essai de traction in-situ en utilisant les deux
techniques synchrotron ; dans un deuxieéme temps, le polycristal a ét¢ simulé en utilisant la
méthode des ¢léments finis. La Figure 2.13 résume la procédure expérimentale et numérique

mise en ceuvre. La caractérisation expérimentale a été réalisée en deux étapes :

a. Caractérisation de la microstructure initiale au synchrotron par TCD et 3DXRD afin
d’avoir a la fois la microstructure 3D initiale et les propriétés moyennées de chaque
grain avant le chargement superélastique ; notamment les paramétres de maille de
référence.

b. Caractérisation in-situ de la phase austénitique par 3DXRD lors d’un chargement

superélastique uniaxial : les tenseurs de déformation élastique, £°, et de contraintes, g,

ont été obtenus pour chacun des grains austénitiques a chaque pas de chargement.

Puis ces résultats expérimentaux ont été introduits dans une simulation de 1’essai de traction

superélastique par la MEF. Cela a été fait en deux étapes principales :

a. Maillage de la microstructure 3D (orientation et morphologie des grains) obtenue par
la TCD: le volume est transformé en une microstructure 3D numérique par une
modélisation géométrique. Il est ensuite discrétisé en un maillage d’éléments finis.

b. Simulation d’un essai de traction uniaxial appliquée a la microstructure 3D numérique
maillée : une loi de comportement thermomécanique de I’AMF a été implémentée dans
le code de calcul par éléments finis Abaqus® utilisé via la fonctionnalit¢ UMAT. Cette
loi a été appliquée a chaque élément fini du maillage, sous un chargement et des

conditions aux limites proches de I’essai expérimental.

Aussi, le chapitre 3 est consacré a la présentation des résultats expérimentaux. Aprés avoir
défini les principales étapes du modele dans le chapitre 4, les résultats de la simulation

numérique sont confrontés aux résultats expérimentaux dans le chapitre 5.
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Figure 2.13 Démarche expérimentale et numérique de I’étude.
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Introduction

Ce chapitre décrit 1’analyse des données expérimentales de diffraction a haute énergie suite a
I’essai de traction uniaxiale. L’analyse est effectuée en deux étapes. En premier lieu, les
propriétés de la microstructure initiale a 1’état non chargé (maille unitaire, orientation et forme
en 3D des grains d’austénite du volume analysé) sont identifiées a partir des données de la
3DXRD et de la TCD. Ensuite, I’évolution du comportement des grains austénitiques
individuels est quantifié¢ grace a la 3DXRD in-situ, par des acquisitions successives lors du
chargement uniaxial appliqué. Pour cela, deux stratégies ont été testées et sont comparées dans

ce chapitre.

3.1. Analyse de la microstructure initiale

L’éprouvette de traction a été analysée par 3DXRD et TCD avant qu’elle ne soit montée dans
la machine de traction : en effet, les mesures en TCD nécessitent de positionner 1’échantillon a
une distance trés faible du détecteur et de le faire tourner de 360° en ®. Ces deux conditions ne
peuvent étre remplies avec 1’échantillon positionné dans la machine de traction. L’objectif est
d’obtenir a la fois la microstructure 3D initiale de la zone analysée et les propriétés
cristallographiques moyennes des grains individuels (orientation cristallographique, parameétres

de maille) avant le chargement superélastique.
3.1.1. Détermination des propriétés moyennes par grain en 3DXRD

3.1.1.1.  Conditions expérimentales
L’analyse par 3DXRD a été effectuée sur I’éprouvette Cu-Al-Be cylindrique de diamétre de
860 um et de longueur de 33 mm. Un faisceau de 65,3 KeV a servi a caractériser un volume de
I’éprouvette sur une hauteur de 700 um et sur 1’intégralité du diamétre, la largeur du faisceau
¢tant de 1 mm. Un pas d’intégration dw de 0,25° sur un intervalle de rotation de 360° autour de
I’axe de rotation ® a permis ’acquisition de 1440 images de diffraction, sur le détecteur
(FReLoN, développé a I’ESRF) situé¢ a 242 mm de 1’échantillon. Grace a ces parametres
expérimentaux 11 anneaux entiers de Debye-Scherrer ont été enregistrés dans chacune des 1440

images.

Les images de 3DXRD ont été analysées selon la procédure de post-traitement et d’indexation

détaillée dans le chapitre 2. La maille cubique a faces centrées de la phase austénitique du Cu-

Al-Be (a, = 5,81 A) a été introduite pour calculer les angles de diffraction théoriques de
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I’austénite et initialiser son indexation. A partir des paramétres du montage décrit
précédemment et de la maille élémentaire introduite, les angles de diffraction calculés selon la
loi de Bragg sont donnés dans le Tableau 3.1. Rappelons que seuls les plans pour lesquels les

indices h, k, 1 sont de méme parité sont susceptibles de diffracter.

Tableau 3.1 Plans diffractants de 1’austénite enregistrés sur le détecteur 2D pour une
longueur d’onde A = 0,19 A (65,3 KeV).

{hkl} Multiplicité 26 (°)
(111} 8 3,244
{200} 6 3,746
(220} 12 5,299
(311} 24 6,214
(222} 8 6,491
{400} 6 7,496
(331} 24 8,170
{420} 24 8,383
{422} 24 9,184
{511} (ou {333}) 32 9,743
{440} 12 10,609

Le nombre théorique de pics par grain, Nmax, est donc égal a 360 selon 1’équation (2.5).

Les orientations cristallographiques et les parameétres de maille affinés sont obtenus pour
chaque grain a partir des matrices UBI a la fin de 1’indexation. De méme, le volume de chaque
grain et la position de son centre de masse dans 1’échantillon sont déterminés a la fin de la
procédure. En effet, le volume de grain est linéairement proportionnel aux intensités diffractées
par différents plans réticulaires du grain. Pour limiter les dispersions liées aux différences en
complétudes et aux facteurs de structure, le volume a été calculé en prenant la valeur médiane
des intensités des pics {400} indexés au grain, normalisés par le facteur de Lorentz :

(i Meédiane(I{400y X Liaooy)

V - 3 .
{ Yy Médiane (1{400} X L{400})

I(:r"=W

xV

3.1)
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ou V! est le volume du grain i par rapport au volume V analysé, 7% est la taille équivalente
(diametre) en supposant une forme sphérique. I et L correspondent respectivement a I’intensité

du pic et a son facteur de Lorentz. La somme est effectuée sur les N grains dans le volume V.

3.1.1.2. Résultats

Au total, 187 grains d’austénite ont été indexés dans le volume analysé. La Figure 3.1 présente
la carte de grains obtenue. Chaque grain est représenté par une sphére dont le centre correspond
a la position du barycentre du grain et le diameétre est proportionnel a la taille de grain.
L’orientation des grains est représentée par la couleur de la sphére qui correspond a la figure de

pobles inverses suivant 1’axe de 1’éprouvette cylindrique.

Axe du fil

A

001 101]

Figure 3.1 Représentation de la microstructure initiale obtenue par la 3DXRD. Le centre
d’une sphére est la position barycentre du grain, son diamétre est la taille de grain, et sa couleur

est I’orientation cristallographique par rapport a 1’axe de I’éprouvette cylindrique.

Une analyse des données a I’issue de I’indexation a été effectuée pour caractériser les propriétés
moyennes des grains individuels. Cette analyse est réalisée en termes de :

- tailles de grains T,

nombre de pics indexés au grain Npks,

distances des barycentres par rapport a 1’axe de 1’éprouvette (distance radiale R),

paramétres de maille (volume de la maille),

orientations cristallographiques.

La Figure 3.2 présente 1’ensemble de ces propriétés ainsi que les corrélations entre elles.
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En moyenne, la taille de grains est égale a 120 pm, ce qui est assez proche de 1’observation

expérimentale par microscope optique. A partir de la Figure 3.2a, on remarque que :

les grains du volume intérieur sont plus gros que les grains en surface ;

les gros grains ont environ 360 pics et donc une complétude de 100% ;

le nombre de pics des petits grains, proches de la surface, diminue remarquablement.

Leur complétude est comprise entre 25% et 50%.
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Propriétés des grains a 1’état initial par 3DXRD. a) Positions radiales des grains

(projection sur un plan XY). La taille des cercles correspond a 7', b) Nombre de pics indexés

Npks en fonction de la taille de grain T — Mise en évidence de I’influence de la distance radiale

R . c) Relation entre Npks du grain (couleur du pic) et I’intensité de ses pics. Chaque cercle

correspond a un pic. d) Orientation cristallographique des grains (chacun est représenté par un

cercle de diaméetre proportionnel a 7') —représentation de I’influence de la distance radiale R.
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Ces tendances sont détaillées dans la Figure 3.2-b. En effet, les grains ayant une taille
supérieure a 150 pm ont un nombre de pics indexés plus ou moins égal au nombre de pics
théorique, i.e. 360 pics. Cependant, pour les grains moyens a petit (77 > 150 pm), le nombre
Npks décroit de facon linéaire avec T. Les plus petits grains (7 < 100 um) sont les grains les
plus proches de la périphérie du cylindre (R > 350 pum) et les plus faibles en termes de
complétude (Npks < 200). La force motrice lors de la croissance de grains n’est donc pas la

méme entre la surface et le ceeur de I’éprouvette.

La Figure 3.2-c représente 1’intensité des pics en fonction de leur position 20. La couleur de
chaque pic correspond au nombre de pics indexés du grain qui lui est associé. On note que les
grains de faible Npks n’ont pratiquement pas de pics {331}, {420} et {511} indexés (anneaux
les moins intenses a 26 entre 8,1° et 8,4° et 20 proche de 9,7°). En effet, ces plans réticulaires
ont des faibles intensités relatives, a tel point qu’elles peuvent étre au niveau du bruit de fond
pour les plus petits grains et ne sont pas détectées lors de la segmentation des intensités. Donc
le nombre de pics indexés baisse pour les petits grains proches de la surface ; d’autre part, leur
faible intensité va générer une incertitude plus élevée sur la détermination de la position du pic,

et donc sur le calcul des déformations élastiques.

Enfin, la Figure 3.2-d représente 1’orientation des 187 grains sur une figure de pdles inverses
suivant I’axe Z de I’éprouvette. Elle montre clairement 1’absence d’orientation préférentielle et

I’absence de corrélation entre 1’orientation des grains et les caractéristiques R et T.

3.1.2. Reconstruction tridimensionnelle de la microstructure par TCD

Une caractérisation par TCD de 1’état initial de I’éprouvette a été réalisée en utilisant le méme
faisceau incident (65,3 KeV et avec une hauteur de 700 um). Un pas d’intégration dm de 0,1°
sur un intervalle de rotation de 360° a permis I’acquisition de 3660 images de diffraction. Cette
fois-ci, I’acquisition a été réalisée sur un détecteur 2D placé a 10 mm de 1’échantillon et de

taille de pixels de 3,1 pm.

L’objectif de la mesure TCD est d’accéder a la forme tridimensionnelle des grains austénitiques
et des joints de grains formant la microstructure. La Figure 3.3 présente le résultat de la

reconstruction par TCD des 187 grains austénitiques.

Les coupes « XY » et « XZ » données dans les figures Figure 3.3-b et Figure 3.3-c montrent

que la reconstruction est suffisamment compléte. Il y a trés peu de voxels vides entre les grains
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reconstruits en 3D. Il y a un nombre important de petits grains en périphérie de 1’éprouvette

ayant une surface libre.

b)

Slice: 41

¢)

Slice: 147

Figure 3.3  Reconstruction de la microstructure initiale par TCD. a) Image voxelisée des 187
grains indexés et reconstruits en 3D. b) Coupe normale a I’axe de 1’éprouvette. ¢) Coupe
parallele a I’axe de 1’éprouvette. Les couleurs sont aléatoires. L unité sur les axes X, Y et Z est

le numéro de pixel.

De facon similaire a I’analyse réalisée en 3DXRD, les corrélations entre les propriétés de grains

(Npks, R et T') ont été étudiées. L’ensemble des résultats est représenté dans la Figure 3.4.

Les volumes de grains sont obtenus directement par le nombre de voxels formant la géométrie
3D du grain multiplié¢ par le volume d’un voxel élémentaire (résolution de 1’image reconstruite).
Ensuite, les tailles équivalentes de grains T sont obtenues a partir des volumes en approximant

la forme des grains a des sphéres de méme volume.
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Les mémes tendances générales mises en exergue par la 3DXRD (Figure 3.2-a et Figure 3.2-

b) sont observées en TCD comme le montre la Figure 3.4.
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Figure 3.4  Propriétés des grains a 1’état initial par TCD. a) Positions radiales des grains. La
taille des cercles correspond & T. b) 7', R et Npks (complétude). Les grains n’ayant aucun

voxel sur la surface de I’éprouvette (pas de surface libre) sont représentés par des carrés.

On note néanmoins une augmentation des volumes des petits grains de surface en TCD et une
amélioration de leur complétude par rapport & la 3DXRD. Une comparaison quantitative

3DXRD — TCD est présentée dans le paragraphe suivant.

3.1.3. Comparaison des résultats de la 3DXRD et de la TCD a I’état initial

Une étude comparative de la microstructure obtenue par 3DXRD et celle obtenue par TCD a
¢été réalisée. Les grains indexés par les deux mesures ont été comparés suivant leurs positions
spatiales (position des barycentres), leurs orientations cristallographiques et leurs tailles 7. Pour
cela, une procédure numérique a été développée pour relier les grains dans les deux jeux de

données et enlever le mouvement de corps rigide entre la mesure en TCD et celle en 3DXRD.

Pour quantifier I’écart en position spatiale, la distance euclidienne entre barycentres de paires
de grains reliés a été utilisée. Quant a 1’écart en orientation, I’angle de désorientation entre le
grain de TCD et son équivalent de 3DXRD a été calculé. L’angle de désorientation est la
différence entre deux orientations cristallographiques A et B, exprimée par un angle de rotation

B autour d’un axe défini par son vecteur unitaire directeur 7 :
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A%E (i) = 0,U,Ug"

L AFO AT +HAFO -1
cos (i) = >

J (3.2)
£33 (D) — B35 (D)

| 257 (D) — M5 (D |

\Aff ORFSHO

ou Uy et Up sont les matrices U d’orientation cristallographique suivant 1’équation (2.6) ; tandis que

R ETTIG)

O; est un opérateur de symétrie, c’est-a-dire les i matrices permettant d’exprimer les i rotations
menant a des symétries cristallographiquement équivalentes (24 symétries dans le cas cubique).

L’angle 8 retenu correspond a I’angle le plus petit parmi les valeurs (7).

Les résultats des comparaisons sont résumés dans la Figure 3.5 et la Figure 3.6.
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Figure 3.5 Comparaison des résultats de TCD et de 3DXRD a I’état initial. Distribution des

¢écarts en position spatiale (a) et en orientation cristallographique (b).

La distribution de la différence en termes de positions de grains est donnée a la Figure 3.5-a.
Sa valeur moyenne est égale a 16 pm, c’est-a-dire 12% de la taille moyenne de grains et environ
30% de la taille du plus petit grain, ce qui donne un niveau de précision acceptable. En plus des
différences liées aux méthodes de segmentation d’intensités et d’indexation en 3DXRD et en
TCD, les imperfections du mouvement mécanique de 1’échantillon (table de rotation)
contribuent également aux écarts de position, en particulier dans le plan XY normal a I’axe de
rotation. Les positions de la TCD sont plus précises et la différence vient surtout des données

3DXRD ou la résolution spatiale (forme 3D des grain) est faible. De méme, I’histogramme des
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désorientations est donné dans la Figure 3.5-b. Les angles de désorientation sont trés faibles et

ont une moyenne de 0,03°. La désorientation maximale observée est de 0,09°, ce qui correspond

au pas d’intégration de TCD fix¢é a 0,1° (0,25° en 3DXRD). La TCD a petit pas d’intégration

permet une mesure d’orientation aussi précise que la 3DXRD.
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Les tailles de grains obtenues par TCD et par 3DXRD sont tracées sur la Figure 3.6-a, la droite

tracée en pointillés verts définissant une corrélation parfaite. Une trés bonne correspondance

est observée entre les deux mesures. Cependant, la 3DXRD tend a sous-estimer davantage la
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taille des petits grains (77 < 100 um) du fait du seuil de segmentation appliqué au signal de

diffraction.

Les déviations absolues et relatives en T sont données dans les Figure 3.6-b et Figure 3.6-c
respectivement. Les écarts sont inférieurs a 16 um pour la quasi-totalit¢ des 187 grains.
Relativement a la taille de grain TCD, les écarts sont inférieurs a 10% pour la majorité des
grains, notamment les moyens et gros grains (77 > 100 um), et ce malgré ’hypothése de grains

sphériques. Les volumes de grains obtenus par TCD ont été retenus pour la suite de I’analyse.

En conclusion, il y a une correspondance satisfaisante entre les deux mesures TCD et 3DXRD.
Cela est en accord avec la littérature : des résultats similaires de comparaison 3DXRD — TCD
ont été obtenus dans une étude sur des alliages de titane / magnésium de structures hexagonales

(Nervo, 2015) ainsi que dans une étude sur un polycristal d’aluminium (Renversade, 2016).

3.2. Essai de traction in-situ

3.2.1. Conditions expérimentales et d’indexation

3.2.1.1. Montage de diffraction

Un essai de traction uniaxiale a température ambiante a été effectué en utilisant une machine

de traction fixée sur la table de rotation du montage 3DXRD de la ligne ID11 (Figure 3.7).

§ Machine de g
traction M {
if Faisceau

Détecteur A & SRR R incident
3DXRD ouveticl)

Figure 3.7 Montage d’essai de traction 3DXRD in-situ.

La longueur utile du fil est de 33 mm. Un faisceau incident avec une hauteur de 1 mm a été

centré sur la zone mesurée a 1’état initial ; la largeur du faisceau est supérieure a celle de
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I’échantillon. Deux fils de tungsténe ont été collés sur I’échantillon de part et d’autre du volume
analysé pour permettre le recentrage de ce dernier lors de ’acquisition grace a un détecteur de
fluorescence. Les montants de la machine de traction obstruent le faisceau incident sur une
plage de rotation. L’intervalle de rotation a donc été réduit a 220°, avec un pas d’intégration de
0,25°, par rapport aux 360° possibles sans la machine lors de la caractérisation de la
microstructure initiale (w = [—145°, —35° ] U [145°,35° ]). Cela a permis 1’acquisition de 880

images par chargement. La distance entre 1’échantillon est le détecteur est égale a 242 mm.
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Figure 3.8  Courbe macroscopique de traction pour les chargements n°0 a n°8.

La courbe de traction est présentée en Figure 3.8 pour les neuf premiers chargements. Onze
mesures 3DXRD ont été effectuées a onze niveaux de chargement : le chargement n°0
représente 1’état initial ; les chargements 1 a 3 sont dans le domaine élastique ; le début de la
transformation martensitique est observé a partir du chargement 4. La déformation
macroscopique est calculée a partir du déplacement longitudinal des deux mors de la machine
de traction. Nous n’avons pas de mesures du déplacement restreint a la zone traversée par le
faisceau car un extensométre aurait encore réduit I’intervalle de rotation. Une post-correction
de la pente ¢élastique a donc été réalisée grace a un calcul en éléments finis simulant une loi de
comportement ¢élastique. Une petite relaxation de contraintes est également observée pendant
le temps de chaque mesure 3DXRD. L’acquisition des clichés de diffraction commence une

fois que la relaxation est stabilisée.
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3.2.1.2. Conditions d’indexation

La Figure 3.9 montre deux clichés de diffraction a 1’état initial (chargement 0) et au chargement

7, situ¢ dans le domaine de la transformation martensitique.

Lors des premiers chargements (0 a 4), on observe sur le détecteur les taches de diffraction de
I’austénite déformée élastiquement. En augmentant progressivement la charge appliquée, les
grains subissent davantage de déformation élastique, de rotation par rapport a leur orientation
initiale et se transforment tour a tour en martensite monoclinique. Cela se manifeste sur les
images de diffraction par :

- un affaissement progressif de 1’intensit¢ des taches de I’austénite, accompagné d’un
¢largissement de ces taches en plusieurs pixels adjacents sur le détecteur (u, v) et
plusieurs images successives (®),

- Dapparition progressive de taches de diffraction issues de la phase martensitique. Les
intensités diffractées par la martensite ne sont pas indexées en raison de la symétrie
cristallographique complexe de la maille de martensite,

- T’augmentation du chevauchement des taches de diffraction de la phase austénitique, de

plus en plus difficiles a isoler lors de la procédure de segmentation.
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Figure 3.9  Evolution des taches de diffraction. Image 3DXRD au chargement n°0 (a) et au
chargement n°8 (b) au méme angle . L’échelle d’intensité est amplifiée dans les images du

chargement n°8 pour les besoins de visualisation.
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Les parameétres d’indexation tels que la complétude minimale et la tolérance TOLj; maximale
doivent donc étre moins stricts au fur et a mesure que la transformation martensitique avance

afin de permettre de suivre I’évolution d’une grande partie de la phase austénitique.

3.2.2. Post-traitement et analyse des données d’indexation a I’état initial

Les images 3DXRD de I’état initial (chargement n°0) ont été post-traitées et une analyse de
données a été faite de fagon a identifier a la fois les propriétés initiales des grains apres le
positionnement de I’éprouvette dans la machine de traction ainsi que I’ensemble de parameétres
d’indexation (seuils de segmentation, tolérances et paramétres de diffractomeétre). Ces derniers

seront ensuite utilisés pour indexer les grains austénitiques a chaque pas de chargement.

La Figure 3.10 montre les positions radiales des grains obtenues par 3DXRD au chargement 0,

ainsi que les angles de diffraction et les intensités des pics.

Dans ce volume de 1 mm de hauteur, 242 grains ont ét¢ indexés au total dont les 187 grains
dans la zone centrale de 700 pm en hauteur observés dans la partie 3.2. Leurs propriétés T,
Npks et positions radiales sont représentées dans la Figure 3.10-a. La seule différence avec les
résultats montrés a la Figure 3.2 est le nombre supérieur de grains indexés du fait de la taille

verticale du faisceau plus importante.

La Figure 3.10-b montre 1’ensemble des intensités diffractées et met en évidence les pics
indexés des 242 grains et les pics qui n’ont pas été indexés parmi toutes les intensités collectées,
en utilisant une tolérance TOLy,,;= 0,02. Les angles de diffraction représentés 20 sont les angles
calculés avant I’indexation : la transformation des coordonnées des pics sur le détecteur en
coordonnées radiales (0, n) est réalisée, dans un premier temps, en supposant que toutes les
raies sont diffractées a 1’origine O (0, 0, 0) du repére du laboratoire car les positions et

orientations des grains ne sont pas encore connues. Ces valeurs seront affinées par la suite.

On remarque que quasiment tous les pics de forte intensité (log(I) > 12) ont été indexés. De
méme, une grande partie des intensités relativement faibles (log(l) < 12) a également été
indexée. En revanche, certains pics moins intenses n’ont pas ét¢ indexés : ils se situent
particuliérement aux angles de diffraction proches des raies {220} de I’austénite (3™ anneau).
IIs proviennent de la phase martensitique apparue lors du serrage de I’éprouvette dans les mors

de la machine de traction ; cette observation sera détaillée dans le paragraphe 3.2.5.
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Le nombre de pics indexés représente 91,13% de la totalité des pics diffractés collectés et ils
ont une intensité totale égale a 99,57% de la somme globale de toutes les intensités diffractées.
Les intensités étant proportionnelles aux volumes de la matiére, on peut considérer que 99,57%
du volume total illuminé a été indexé et identifié en tant que grains d’austénite avant

I’application de la contrainte de traction.
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Figure 3.10 Indexation des grains de 1’échantillon au chargement n°0. a) Position radiale des
grains. La taille des cercles correspond a la taille de grain. b) Angles de diffraction et intensités

des pics indexés (en vert) et non indexés (en rouge).
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Apres I’indexation des pics aux grains et le raffinage de la position spatiale de ces derniers, les
angles de diffraction des pics indexés sont recalculés en tenant compte de la position des grains.
Si I’indexation est correctement réalisée, et en 1’absence de forts gradients de déformation, la
distribution des pics de diffraction d’une méme famille {hkl} forment des cones parfaits de

Debye-Scherrer.
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Figure 3.11 Comparaison des pics indexés avant et aprés raffinage de la position des grains.
a) Angles de diffraction 20 et n avant (bleu) et apres (rouge) raffinage des positions de grains.
b) Ecarts en angle 20 des pics en fonction de la position du grain par rapport & 1’origine.
¢) Ecarts en angle i des pics en fonction de la position du grain et de 1’anneau de diffraction.

d) Ecarts en angle n des pics en fonction de la position du grain a I’origine du pic diffracté.

Les angles (26, n) avant et aprés indexation sont tracés dans la Figure 3.11. La dispersion des
angles de diffraction réels (droites rouges) est nettement plus étroite par rapport aux valeurs de

départ (nuages de points en bleu) comme le montre la Figure 3.11-a. Les pics de diffraction
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indexés se positionnent bel et bien sur des anneaux distincts non déformés. Les erreurs en 20 et
n, commises pour chaque pic, sont données dans les Figure 3.11-b et Figure 3.11-d
respectivement, et ce en fonction de la distance entre le barycentre du grain associé au pic et

I’origine (0, 0, 0). Ces deux histogrammes montrent que :

- moins le grain est éloigné de 1’origine, moins il sera influencé par I’hypothése de pré-
indexation (diffractions émanant toutes de I’origine),

- les grains les plus ¢loignés du cceur de la zone analysée risquent d’avoir moins de pics
indexés si les tolérances sont tres strictes, ce qui pose une difficulté supplémentaire dans

I’indexation des petits grains en surface.

L’erreur sur I’angle azimutal 1} dépend aussi de I’anneau de diffraction de rayon 26. En effet,
plus I’angle 26 augmente et moins I’erreur en angle azimutal est importante comme le montre

la Figure 3.11-c.

De méme que les angles 20 et n, I’angle de rotation  pour lequel un plan réticulaire diffracte
est recalculé pour I’ensemble de pics indexés apres raffinage des grains. La distribution des

¢carts en angle ® avant et apres indexation est donnée dans la Figure 3.12.
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Figure 3.12 Comparaison de 1’angle de diffraction m des pics avant et apres raffinage.

L’erreur en o est comprise entre -0,125° et 0,125°, ce qui correspond au pas de rotation autour
de I’axe o (pas d’intégration dw = 0,25°). La diminution du pas d’intégration augmente le temps
de la mesure et la quantité¢ de données mais permet en méme temps d’augmenter la précision et

pourra rendre 1’indexation et le raffinage des paramétres plus précis.
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3.2.3. Approches d’indexation et de suivi des grains au cours de la traction

Apres avoir identifi¢ les propriétés des grains et de leurs pics a 1’état initial ainsi que des
paramétres numériques d’indexation, la démarche doit étre reproduite pour les chargements
successifs. La difficulté est de pouvoir associer les données relatives a un grain tout au long du
chargement. Pour ce faire, deux approches différentes ont été proposées :

- une indexation dite « standard » : les cartes de grains sont indexées indépendamment,
puis comparées entre elles pour associer les données d’un méme grain ;

- une indexation « incrémentale » : les grains indexés au chargement i sont utilisés comme

données d’entrée pour le chargement i+1.

3.2.3.1. Indexation standard

L’indexation est réalisée a chaque pas de chargement selon la procédure détaillée dans le
chapitre 2. Un ensemble d’orientations cristallographiques potentielles est construit a partir des
pics collectés durant la mesure 3DXRD correspondante. Parmi ces matrices UBl,,g;, les grains
correspondent aux matrices UBI qui indexent Npks pics avec des erreurs Apy; < TOLpy,; et
Npks supérieures au seuil minimum imposé (complétude minimum). Une carte de grains est
obtenue apres raffinage des orientations, des parameétres de maille et des positions de centres

de masse.

Une étape supplémentaire est requise pour relier les résultats de chaque pas de chargement en
vue du suivi des grains individuels au cours de la traction. En effet, une procédure
d’appariement des grains indexés a différents chargements, suivant des critéres de similitude, a
¢té mise en place. Les cartes de grains sont comparées deux a deux en termes de désorientations
et de distances entre barycentres pour relier les grains apres avoir enlevé les mouvements
globaux de corps rigides. Une procédure d’appariement totalement automatisée comporte
néanmoins un risque de superpositions et de fausses correspondances croissant aux
chargements ¢élevés, notamment en raison :

- d’un mouvement global de corps rigide,

- de la probabilité d’avoir des grains assez proches a la fois en orientation et en position

de barycentres dans le méme chargement, notamment les plus petits grains,
- de sous-domaines d’austénite qui apparaissent lors de la formation des variantes de

martensite aux chargements élevés (Malard, 2008),
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- de la rotation des grains et sous domaines d’austénite afin de minimiser les
incompatibilités de déformation lors de la formation des variantes de martensite
(Malard, 2008),

- de la translation des centres de masse des grains austénitiques due a la transformation
d’une partie du grain en martensite et/ou a son mouvement par rapport a la hauteur fixe
du faisceau (grains qui entrent ou sortent en partie du volume illuminé¢),

- de la propagation d’erreurs expérimentales et numériques.

Des contre-vérifications et des corrections manuelles ont donc été souvent nécessaires.

3.2.3.2. Indexation incrémentale

Dans cette deuxieéme méthode, les grains constituant la microstructure au chargement n°0 sont
affinés par une indexation standard. Cette carte de grains est alors utilisée comme premier
incrément a un raffinage itératif incrémental pour les mesures des chargements suivants. Le
raffinage des propriétés d’un grain d’un chargement i, en utilisant les pics de diffraction du
chargement i + 1, permet en théorie de converger vers les propriétés de ce méme grain au
chargement i + 1. La question est de savoir si 1’évolution de la microstructure entre deux
chargements reste & un niveau qui assure tout de méme le raffinage incrémental. Plus les
chargements successifs s’écartent de par leurs états mécanique et microstructural, moins strictes

doivent étre les tolérances de raffinage.

Par définition, aucune procédure d’appariement n’est nécessaire grace au raffinage incrémental
des grains initiaux. En revanche, tous les grains initiaux ne peuvent étre suivis du premier au
dernier chargements : certains grains sortent du volume analysé (donc pas ou peu de pics
diffractés) ou sont fortement transformés en martensite au fur et a mesure de la traction. Ils
seront alors identifiables lors du raffinage incrémental par des bifurcations soudaines dans
certains attributs (nombre de pics, position du barycentre, paramétres de maille) entre deux
chargements successifs. Un modéle d’apprentissage automatique de type Isolation Forest (Liu,
2008) a été entrainé pour automatiser la détection de ces grains aberrants et les écarter de la

liste des grains suivis.

L’algorithme Isolation Forest nécessite d’introduire un taux de contamination (taux
d’anomalies dans un jeu de données) ; ceci correspond dans notre cas a une tolérance de
bifurcation. Des vérifications et des corrections ont alors été nécessaires pour trouver les bons

paramétres numériques, tout comme dans le cas de la premiére approche.
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3.2.4. Comparaison des méthodes d’indexation et de suivi des grains

L’ensemble des résultats d’indexation in-situ par les deux approches citées ci-dessus, jusqu’au
8°me chargement, est donné dans la Figure 3.13 ; les chargements 9 et 10 n’ont pu étre indexés
car les taches de diffraction se recouvrent fortement du fait de la déformation importante. Deux

tendances sont observées :

- du 1 au 4™ chargements, qui se situent dans le domaine élastique et au début de la
transformation martensitique ;.

- du 5°™ au 8™ chargement ou la transformation progresse dans 1’échantillon.

Jusqu’au 4°™ chargement, les écarts entre 1’état initial et les mesures in-situ successives sont
mineures en termes de nombre de pics indexés et de somme de leur intensité. Au 4°™°
chargement, 7% des grains de ’¢tat initial ont été perdus sans qu’il y ait un effet notable sur la
fraction d’intensité indexée. Cela suggére que les grains perdus sont des petits grains, situés
vraisemblablement aux extrémités hautes et basses du volume analysé. Sachant que ces quatre
premiers chargements correspondent au domaine élastique (Cf. Figure 3.8), I’indexation de
I’austénite déformée élastiquement est satisfaisante et ne pose pas de problématiques

particulieres, quelle que soit I’approche utilisée.
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Figure 3.13 Evolution de la fraction de pics indexés, de nombre de grains suivis au cours de
la traction et de 1’intensité totale indexée par I’indexation standard (Méthode 1) et I’indexation

incrémentale (Méthode 2).
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A partir du 5™ chargement, une baisse progressive du nombre de pics et de grains indexés est
observée. La fraction de pics indexés passe de 90% dans le domaine élastique a des valeurs de
I’ordre de 55% au chargement n°8. Les grains austénitiques qui se transforment vont voir leurs
pics de diffraction perdre progressivement en intensité jusqu’a devenir indécelables lors du

seuillage.

Seulement 66% des grains initiaux ont pu étre suivis jusqu’au chargement n°8 par la méthode
d’indexation standard, contre 80% pour I’indexation incrémentale. Cet écart entre les deux
méthodes est moins flagrant en termes de somme d’intensités indexées au méme chargement
n°8 : elle est égale au total a 80% pour la méthode standard contre 83% pour la méthode
incrémentale. Cela montre que, pour les paramétres d’indexation imposés ici, I’approche

incrémentale gére mieux 1’indexation des petits grains en comparaison a la méthode standard.

La fraction volumique de martensite étant plus ou moins proportionnelle a la somme des
intensités non indexées a la phase austénitique, on en déduit que la transformation avance
nettement a partir du chargement n°5. En assumant que la proportionnalité entre I’intensité
collectée et le volume de la maticre est respectée de facon identique dans les deux phases, et en
assumant quelques variations liées aux choix des seuils et des erreurs de la méthode, la fraction
volumique de martensite peut étre estimée approximativement. Elle est de 1’ordre de 15% —

20% au chargement n°8.

Les cartes de grains obtenues par les deux approches d’indexation ont été comparées pour les
huit premiers chargements en termes d’état relatif de déformation %5, de contraintes o33 dans
la direction de traction mais aussi selon 1’orientation cristallographique et la position moyenne
des barycentres des centres de masse. Les résultats de la comparaison sont résumés a la Figure

3.14.
Pour cela, un tenseur de déformation est calculé de fagon a comparer les parameétres de maille

obtenus par les deux approches différentes :

1
e =5 [AA7" + (A7)~ 1 (3.3)
ou A et A, représentent les deux matrices A, définies selon I’équation (2.26), et construites par les

parametres de maille obtenus respectivement par I’approche standard et incrémentale.
On remarque de la Figure 3.14 que :

- les écarts en déformation sont inférieurs a 10
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- les écarts en contraintes sont inférieurs a 20 MPa ;
- les désorientations sont inférieures a 0,02° ;
- les écarts en position de grains sont inférieurs a 5 pm.
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Figure 3.14 Ecarts entre les grains indexés par les deux approches différentes d’indexation.
a) Ecarts en déformation £%;. b) Ecarts en contrainte c33. ¢) Ecarts en orientation. d) Ecarts en

position des barycentres des centres de masse.

Ces résultats montrent que les deux approches d’indexation convergent vers la méme
microstructure et le méme comportement mécanique. Les écarts restent de 1’ordre des niveaux
de précision de la technique 3DXRD. L’indexation incrémentale sera utilisée pour présenter les

résultats suivants.
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3.2.5. Optimisation de la procédure d’indexation

3.2.5.1. Analyse des pics de diffraction non indexés

Des pics de diffraction non indexés a 1’austénite, sont observés sur la Figure 3.10-b précédente
de I’¢état initial. Ils représentent 9% des pics collectés (1937 sur 21858), mais leur intensité
totale représente seulement 0,43% de I’intensité totale collectée. Ces pics non indexés peuvent

étre issus :

- de I’austénite non indexée totalement a cause de tolérances numériques trop strictes,

- d’une autre phase présente en faible fraction (martensite résiduelle, agrégats métalliques
Cux-Aly, oxydes),

- du bruit de fond.

Afin d’identifier leur(s) origine(s), les pics non indexés a 1’état initial ont été analysés en termes
d’intensité et d’angle de diffraction. Une comparaison des pics non indexés de 1’état initial et

du domaine de la transformation a été effectuée.

Nous avons observé un renforcement du nombre de pics non indexés au cours de la
transformation (Figure 3.15-b) aux mémes positions angulaires que ceux de 1’état initial
(Figure 3.15-a). De plus, le diffractogramme intégré (Figure 3.15-c) est en bon accord avec les
données expérimentales de Moreau (Moreau, 1998) en ce qui concerne les angles de diffraction
de la martensite, ce qui confirme que les intensités non indexées correspondent majoritairement
a la martensite. Celle-ci était déja présente a 1’état initial : malgré les précautions de traitement,
il semblerait donc que 1’échantillon n’était pas complétement austénitique suite au traitement

thermique.
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Figure 3.15 Pics de diffraction collectés a 1’état initial (a) puis au cours de la transformation
(b : chargement 7). ¢) Diffractogramme de ’échantillon dans le domaine de transformation

(chargement n°7).
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3.2.5.2. Choix des tolérances d’indexation

Les résultats de I’indexation montrés jusqu'ici ont été obtenus en imposant une tolérance
TOLpg; = 0,02. Une analyse des pics de diffraction indexés a 1’austénite de I’état initial (19921
pics sur 21858 pics collectés) a été effectuée : elle a montré que 21 pics (sur 19921)
correspondaient a des indices de Miller de parités différentes (Tableau 3.2). Or, ceci correspond
a des conditions d’extinction dans le cas d’une maille cubique a faces centrées ou seuls les plans

dont les indices h, k, et [ sont de méme parité peuvent diffracter (Tableau 3.1).

Tableau 3.2 Pics de I’état initial, indexés avec des indices h, k, et [ de parité différente
26 n (h; k. L) (h kl) A

5.65 -154.8 (-1.889 -2.813 -2.009)

-2 -2) 0.018

(-1
5.60 156.8 ( ©.998 1.995 -1.994) ( 1 2 -2) 0.008
T.Td 171.3 (-0.801 ©.994 -3.998) (@ 1 -4) 0.007
6.72 133.9 ( 1.993 -2.987 -0.003) ( 2 -3 @) 0.015
9.56 68.1 ( 4.082 -1.800 3.001) ( 4 -1 3) 0.002
5.92 45.1 ( ©.994 ©.8087 2.999) (1 O 3) 8.009
5.64 118.9 ( 1.882 -2.814 -2.001) ( 1 -2 -2) ®.014
7.97 -146.6 (-1.806 1.0806 -4.016) (-1 1 -4) 0.018
16.18 -137.0 (-3.001 1.997 -4.813) (-3 2 -4) 9.013
5.61 -70.0 (-1.008 2.006 1.984) (-1 2 2) 9.019
5.60 -18.4 (-06.993 1.990 2.004) (-1 2 2) 0.013
5.63 -57.8 (-1.802 2.808 1.999) (-1 2 2) ©.008
5.61 -124.2 (-1.994 1.000 -2.001) (-2 1 -2) 0.006
9.55 137.1 (-4.998 -1.002 -0.009) (-5 -1 ©) 0.009
5.64 -149.2 ( 2.816 -0.997 -2.004) ( 2 -1 -2) ©.017
7.95 -1.4 (-1.817 -1.809 3.997) (-1 -1 4) ®.619
5.63 56.9 (-1.082 2.804 2.003) (-1 2 2) ©.005
16.18 -147.2 ( 3.999 2.008 -2.998) ( 4 2 -3) 0.008
5.60 -46.6 ( 1.991 -1.e08 1.991) ( 2 -1 2) 0.016
5.58 41.0 (-0.081 ©.803 2.982) (@ 8 3) 6.018
4.16 -131.9 (-0.003 -0.998 -2.006) ( @ -1 -2) 0.007

Ces « fausses indexations » sont listées dans le Tableau 3.2 ainsi que sur la Figure 3.16.
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Figure 3.16 Positions (20, 1) des pics indexés, en tenant en compte la position des grains. Les

21 pics interdits par la maille cubique a faces centrées sont marqués par un cercle rouge.
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En effet, leurs erreurs Ay, sont bien inférieures a la tolérance imposée (TOLyy; = 0,02) comme
le montre le Tableau 3.2. On remarque a partir des valeurs de Apg; qu’au minimum la moitié
de ces pics n’aurait pas été indexée par une tolérance TOLyy,; réduite a 0,01. Cependant, une

large quantité de pics corrects ne serait pas indexée en contrepartie selon les tests effectués.

Le Tableau 3.2 et la Figure 3.16 montrent également que les angles 26 des pics interdits ne
correspondent pas aux angles de diffraction de 1’austénite de 1’état initial. On peut donc
supposer que ce sont des pics de diffraction de la martensite résiduelle, indexés par erreur

comme de 1’austénite.

- &
pics indexés
toly,;; =0.02 o
200k O O pics interdits indexés | |
% )
100 §
< ®
ok
)
—100 % .
8
) ® :
=200 1 1 1 1 1 L 1
T T T (b) T T T T
tOlth —0.03 : : 1)1:1'5 {nde.réjs ‘ ‘
200 & ) O O pics interdits indexés | |
® =
100 |- ]
o o 4
& Ro
@
'@ ' ®
100} : . 2
S
% o )
-200 L 1 1 1 1
3 4 5 6 7 8
26(°)

Figure 3.17 Pics indexés a 1’austénite au chargement n°8 pour deux valeurs de tolérance :

0,02 (a) et 0,03 (b).
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La méme analyse suscitée a été effectuée dans le domaine de transformation et en imposant
différentes valeurs de tolérance TOLyy;. Les résultats d’indexation du chargement n°8 sont

montrés dans la Figure 3.17 pour deux valeurs de tolérance TOLy,; = 0,02 et TOLy,; = 0,03.

Sur 11642 pics indexés a I’austénite au chargement n°8 et a la tolérance 0,02, une quarantaine
de pics interdits a été identifiée (Figure 3.17a). L’augmentation du nombre de pics diffractés
par la martensite, suite a la transformation, augmente alors le risque d’indexer faussement des

pics de martensite a 1’austénite.

L’augmentation de la tolérance TOLy;; a 0,03 permet d’indexer a I’austénite une quantité de
pics supplémentaires. Néanmoins, la majorité d’entre eux sont des pics émanant de la martensite
comme le montre la Figure 3.17b. On remarque en particulier la forte densité de pics interdits
proches des pics {2 2 0} de ’austénite (3°™ anneau de gauche a droite). La proximité des angles
de diffraction de la martensite par rapport aux angles de diffraction de certains plans d’austénite

déformée constitue une difficulté supplémentaire pour la procédure d’indexation.

Aussi, I’influence des pics de martensite indexés comme de ’austénite a été étudiée. Des
attributs de grains tels que les paramétres de maille ont été comparés avant et apres €limination
des pics faussement indexés de la liste des pics utilisés lors de ’affinage des grains. Les
contraintes ont été calculées en comparant les paramétres de maille affinés de chaque grain
avant et apres enlévement des pics aberrants, selon 1’équation (2.26) et la loi de Hooke
généralisée. La Figure 3.18 représente les écarts en contraintes 633 avant et apres enlévement
des pics interdits, et ce pour ce qui est des grains austénitiques auxquels ses réflexions interdites

ont été indexées (TOLy,; = 0,03).

L’influence des pics de martensite sur les valeurs de contraintes est quasiment nulle pour une
bonne partie de grains austénitiques comme le montre la Figure 3.18. Une partie des pics
aberrants conduit cependant a des erreurs plus prononcées, qui peuvent étre supérieures méme
a£50 MPa pour certains grains. Pour relativiser ces valeurs par rapport a 1’erreur moyenne dans
les grains correctement indexés, une analyse statistique de type « Bootstrap » (Efron, 1979) a
¢été effectuée de fagon a comparer la contribution d’un pic aberrant par rapport a un pic
correctement indexé. Sachant que cinq pics aberrants en moyenne sont indexés par grain a la
tolérance 0,03, des valeurs de contraintes ont été calculées par un raffinage des matrices UBI
en enlevant aléatoirement cinq pics de la population de pics correctement assignés a chacun des
grains. Cette opération d’échantillonnage aléatoire a été effectuée 500 fois pour chaque grain.

Selon la loi des grands nombres, I’écart-type de 1’ensemble des sous-échantillons Bootstrap



3. Post-traitement et méthodologies de suivi des grains 95

pour une variable tend vers I’erreur standard de cette variable lorsque le nombre de sous-

échantillons tend vers I’infini.
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Figure 3.18 Histogramme des écarts de contraintes avant et apreés enlévement des pics

aberrants, dans la direction de traction au chargement n°8.

Ainsi, une erreur standard égale a 18 MPa en 633 a ét¢ obtenue a partir des pics correctement
indexés au chargement n°8. En comparant cette valeur d’erreur standard a I’histogramme
d’erreurs émanant des pics aberrants (Figure 3.18), on s’apergoit qu’un pic aberrant peut avoir
un poids de contribution important sur les parameétres de maille, par rapport a un pic réel
d’austénite. Il est donc recommandé d’enlever ces pics lors du raffinage des attributs de grain,
méme si leur nombre est petit par rapport au nombre de pics indexés au grain, pour réduire la

probabilité que les résultats soient biaisés.

Le choix final a donc été d’indexer I’austénite avec une tolérance TOLy,; = 0,02 a tous les
chargements en enlevant a chaque itération les éventuels pics indexés qui vérifient la condition

d’extinction (pics aberrants émanant de la martensite).

3.3. Suivi de déformations et de contraintes moyennes sur les
grains

La procédure présentée dans le paragraphe précédent a permis d’indexer et relier les grains a
chaque pas de chargement. Ainsi les propriétés moyennes de tous les grains telles que leur
position, leur orientation, leur volume et leurs parameétres de maille ont été identifiées pour

chaque chargement imposé. Cela permet d’étudier I’évolution des grains individuels, au cours
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de la traction, en termes de différentes propriétés microstructurales et mécaniques (rotation des
grains, déformations ¢élastiques, contraintes, cissions résolues...). Dans ce paragraphe, I’accent

est mis sur le suivi des déformations élastiques, rotations et contraintes des grains individuels.

3.3.1. Détermination du paramétre de maille non contraint

Les tenseurs de déformation ¢lastique et de contraintes sont calculés a partir des paramétres de
maille mesurés par 3DXRD et affinés selon la méthodologie discutée dans le chapitre 2. Un état
non déformé de référence doit étre introduit. Pour cela, les paramétres de maille obtenus pour

les grains affinés au chargement n°0 ont été analysés et sont présentés dans la Figure 3.19.
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Figure 3.19 Corrélation entre le parametre de maille et la distance radiale R des grains.

De telles hétérogénéités sont potenticllement dues a la présence de martensite résiduelle a la
surface de I’éprouvette et a des contraintes résiduelles. Rappelons également que les grains de
surface sont plus difficiles a indexer (faible complétude) et que leurs paramétres de maille ne

sont souvent affinés qu’avec les pics intenses ({220} et {422}), ce qui affecte la précision.

Sachant que le paramétre de maille initial, ao, réel de 1’éprouvette ne peut pas étre obtenu par
diffraction de poudre car des contraintes relativement fortes s’introduisent lors de la préparation
de la poudre (Malard, 2008), et étant données les hétérogénéités surface — volume et la perte en
précision particulierement dans les grains de surface au cours du chargement, le choix a

finalement été porté sur une mesure de déformations par rapport a des parametres de maille
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adaptables. Au lieu de considérer une maille unique de référence imposée pour tous les grains,
le paramétre de maille de chaque grain déterminé a 1’état initial a été utilisé. Les déformations
¢lastiques ont donc été calculées relativement a 1’état initial : cela implique que, dans la suite

de ce manuscrit, les contraintes résiduelles ne sont pas prises en compte.

3.3.2. Comportement mécanique a I’échelle macroscopique

Apres avoir choisi la maille élémentaire non contrainte de I’austénite, les tenseurs complets de
déformations élastiques et de contraintes peuvent étre calculés pour chaque grain a chaque point
de mesure 3DXRD (cf. annexe A2). Dans la suite de cette étude, nous utiliserons les résultats
de I’indexation incrémentale et nous nous limiterons aux 187 grains indexés dans la zone de

700 pm de I’éprouvette comme dans le cas de la simulation numérique.
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Figure 3.20 Evolution des contraintes dans 187 grains d’austénite en fonction du chargement
appliqué. Les contraintes de cisaillement ne sont pas tracées et les contraintes dans les directions
1 et 2 sont légerement décalées horizontalement pour faciliter la visualisation.

A partir des 187 tenseurs de contraintes g obtenus par la 3DXRD a chaque chargement, un

tenseur de contraintes moyen est calculé en tenant compte du volume V& de chaque grain (k) :
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Le comportement des grains individuels (échelle mésoscopique) et le comportement moyen
(échelle macroscopique) sont comparés a la courbe de comportement macroscopique de

I’éprouvette sont tracées dans la Figure 3.20.

Les distributions des valeurs de contraintes (187 grains X 3 composantes axiales) sont tracées
avec des tirets horizontaux. La moyenne des contraintes sur les 187 grains, intégrée aux

volumes de grains, est représentée par un cercle.

Une large hétérogénéité de contraintes est observée entre les différents grains dans les domaines
¢lastique et de transformation martensitique. Cependant, la contrainte est en moyenne égale a
la contrainte appliquée, dans la direction de traction, et est nulle dans les autres

directions comme le montre la Figure 3.20 ; ce qui donne :

0 0
()= f("“‘) ve) f"“‘) / 0 O\I (3.6)
PR

Le tenseur moyen (g; j) de la zone analysée donc quasi égal au chargement imposé a toute la
longueur utile de I’éprouvette. La zone analysée contenant 187 grains d’austénite est donc bien

représentative du comportement de toute 1’éprouvette en traction.

3.3.3. Comportement mécanique a I’échelle mésoscopique

Les résultats reportés a la Figure 3.20 ont permis de vérifier que le comportement
macroscopique mesuré en 3DXRD est en accord avec la sollicitation mécanique imposée. Ils
montrent également une large dispersion entre les grains individuels, ie. a 1’échelle
mésoscopique. Cette différence de comportement a 1’échelle des grains est a étudier vis-a-vis
des propriétés microstructurales comme 1’orientation des grains par rapport a 1’axe de traction,

la position du grain dans 1’échantillon, la taille et les interactions avec les grains voisins.
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3.3.3.1. Effet de I’orientation cristallographique

L’évolution des tenseurs complets de déformation ¢lastique et de contraintes internes en

fonction du pas de chargement est représentée dans les courbes de la Figure 3.21 pour trois

grains notés A1, Bl et C1. L’axe de traction est proche de la direction réticulaire [001] pour le

grain A1, [011] pour le grain B1 et [111] pour le grain C1.
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Figure 3.21 Evolution des déformations élastiques et des contraintes dans les grains Al, Bl

et C1 en fonction du chargement appliqué.
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Le grain A1 orienté [001] se distingue par une large déformation élastique €55 d’allongement
longitudinale accompagnée d’une large déformation (rétrécissement) transversale €7, et €5,.
Méme dans le domaine de transformation, la déformation élastique €55 de ce grain dans la
direction de sollicitation continue a croitre et reste Iégérement supérieure a la déformation totale
macroscopique Ez;. D’autre part, sa composante de contrainte o35 suit de prés la contrainte
macroscopique X33. Le grain A1 est 1égérement moins contraint dans la direction de sollicitation
que la charge de traction imposée et ce méme dans le domaine élastique. Ses contraintes de
cisaillement restent pareillement treés faibles que ce soit dans le domaine élastique ou dans le

domaine de transformation.

Quant aux grains Bl et C1 orientés [011] et [111] respectivement, leur déformation élastique
€55 évolue linéairement avec le chargement dans le domaine élastique. En revanche, ils ne se
déforment pas élastiquement (grain B1), ou peu (grain C1), dans le domaine de transformation.
La déformation €55 reste de 1’ordre de 0,4% pour le grain Bl entre les chargements E3; =

0,33% et E33 = 1,21%. Pour le grain C1, &5; augmente légérement et passe de 0,25% a 0,41%.

Par ailleurs, contrairement au grain A1 [001], la contrainte o535 est nettement plus élevée dans
les grains B1 et C1 dans le domaine ¢lastique. Ceci est particulierement vrai pour le grain C1
proche de [111] dont la contrainte o33 est deux fois plus importante que la contrainte
macroscopique dans la direction de traction. Une contrainte de compression transverse se
développe également assez rapidement dans les deux grains dans le domaine élastique (oy; pour

le grain B1 et g,, pour le grain C1).

Dans le domaine de la transformation martensitique, la contrainte g;5 continue a augmenter mais
avec une pente moins prononcée dévoilant une accommodation partielle de la contrainte dans la
direction de sollicitation, en particulier pour le grain C1 [111]. Une telle accommodation est
observée également dans les deux autres contraintes axiales transverses. Les contraintes de
cisaillement sont en revanche clairement plus élevées dans les grains B1 et C1 que dans le grain Al

orienté [001].

Il ressort de I’ensemble de ces observations qu’il y a une forte corrélation entre 1’orientation
cristallographique du grain de I’alliage Cu-Al-Be et son comportement superélastique. Dans le
domaine élastique, la forte anisotropie élastique de la phase austénitique (a = 13,3) de cet alliage
provoque une forte hétérogénéité de déformation élastique et de contraintes intergranulaires. Les
grains bien orientés (proches de [001]) tel que le grain Al ont le module d’Young le plus faible, ce

qui fait que la direction [001] constituent une direction de facile déformation élastique. Les
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grains proches de [011] et [111] par rapport a I’axe de traction sont des grains durs. Le module
d’Young des grains [111] est de I’ordre de dix fois supérieur aux module d’Young [001], ce qui
explique les fortes contraintes 35 du grain C1 par rapport a X33 dans le domaine ¢élastique. De
tels niveaux ¢élevés de contraintes provoquent vraisemblablement 1’activation d’une ou
plusieurs variantes de martensite lorsque I’on continue a charger 1’éprouvette dans le domaine
de transformation, ce qui se traduit par une certaine relaxation de contraintes axiales de
I’austénite et un développement de plus en plus large du cisaillement. La triaxialité¢ des
contraintes des grains B1 et C1 respectivement passe de 0,34 et 0,31 dans le domaine élastique
2 0,30 et 0,21 dans le domaine de transformation (chargement n°6). Ceci démontre que 1’état
de traction dans ces grains, initialement largement uniaxial dans le domaine élastique, tend de

plus en plus vers un cisaillement dans le domaine de transformation martensitique.

Le comportement superélastique d’un grain dans le polycristal est donc fortement dépendant de

I’orientation cristallographique du grain par rapport a I’axe de traction uniaxiale.

3.3.3.2.  Effets de la microstructure du polycristal

Les déformations €lastiques et contraintes dans la direction de traction sont reportées dans les

figures de poles inverses de la Figure 3.22 dans le cas du chargement n°6 pour les 187 grains.

On remarque a partir de la Figure 3.22-a que les déformations élastiques €55 sont inférieures a
1% pour la majorité des grains. En moyenne, la déformation élastique (€55) est bien inférieure
a la déformation totale E53. La différence entre E33 et (€53) correspond a la déformation de

transformation martensitique.

Les grains bien orientés par rapport a I’axe de traction, i.e. les grains dont la direction [001] est
proche de la direction de la traction uniaxiale, sont nettement plus déformés ¢élastiquement dans
cette direction que les grains mal orientés (grains orientés [011] ou [111]). Plus les grains sont
mal orientés par rapport a la direction de traction (angle @ élevé) moins leur déformation
¢lastique €54 est importante. Cependant, ce gradient de déformation €55 en fonction de ® n’est
pas parfaitement homogeéne. Des grains de méme orientation par rapport a I’axe de traction

peuvent avoir un niveau de déformation élastique €55 différent.

De méme, on remarque sur la Figure 3.22-b que les grains bien orientés par rapport a I’axe de

traction (proches de [001]) sont moins contraints que les grains mal orientés (proches de [011]
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ou [111]). Des grains d’orientations proches les unes aux autres peuvent tout de méme avoir
des niveaux de contraintes g3 différents.
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Figure 3.22 Evolution a) des déformations et b) contraintes dans la direction de traction dans

187 grains d’austénite en fonction du chargement appliqué.
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Ces observations montrent des hétérogénéités de comportement importantes méme entre des
grains d’orientations cristallographiques similaires. Aussi, I’orientation cristallographique est
insuffisante a elle seule pour décrire complétement le comportement superélastique de
I’austénite a une échelle mésoscopique. D’autres propriétés microstructurales telles que la
position du grain dans 1’échantillon, sa taille et les interactions avec les grains voisins doivent

étre prises en compte. Ces comportements seront décrits en détails dans le chapitre 5.

3.3.3.3.  Suivi de la rotation moyenne des grains

L’orientation de chaque grain a été calculée (matrice U) a chaque pas de chargement. Cela
permet de suivre la rotation des grains au cours de la traction. L’évolution de 1’orientation
cristallographique des grains entre le chargement n°0 et le chargement n°8 est reportée dans les

figures de pdles inverses de la Figure 3.23. Le point représente la position finale.

[100] [110]
Figure 3.23 Rotation des 187 grains par rapport aux directions 1 (a), 2 (b) et 3 (c).
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Pour une représentation compléte des orientations, les trois figures de podles inverses
précédentes ont été tracées par rapport aux trois axes du repére de 1’échantillon : la direction
« 3 » de traction et les deux directions transverses « 1 » et « 2 ». L’amplitude de rotation est
différente d’un grain a un autre comme le montre la Figure 3.23. La rotation maximale observée
est de 3°. D’autre part, il n’y a visiblement pas de corrélation entre 1’orientation initiale du grain
et sa rotation au cours de la traction. L’effet de la croissance de la martensite sur I’amplitude
de rotation sera en revanché étudié dans le chapitre 5 en s’appuyant sur les fractions de

martensite a I’échelle microscopiques fournies par la simulation numérique.

Conclusion

Au total, 187 grains d’austénite ont été indexés dans le volume analysé a 1’état initial par la
3DXRD et reconstruit par la TCD. Une trés bonne correspondance a été observée entre les
résultats de la 3DXRD et de la TCD en termes d’orientation des grains et de leurs positions
moyennes dans I’échantillon. De méme, les tailles de grains obtenues par la TCD et par la
3DXRD sont trés proches avec une taille moyenne ¢équivalente a celle observée

expérimentalement (130 pm) par le microscope optique.

Cela dit, les grains de surface sont généralement plus petits en 3DXRD par rapport a la TCD.
En effet, I’éprouvette analysée contient des grains de surface plus petits que les grains au cceur
de I’éprouvette ; les pics des grains de petite taille sur la surface sont moins intenses et parfois
indiscernables du bruit de fond, en particulier dans le cas de la 3DXRD. La procédure de
I’indexation et de raffinage des paramétres des grains (tels que ag et les déformations élastiques)
est alors plus précises dans le cas des grains au cceur de 1’éprouvette par rapport aux grains de
surface. D’autre part, ’analyse des pics collectés a I’état initial a montré la présence d’une petite

fraction de martensite estimée a 0,4% du volume analysé.

La 3DXRD a ensuite été utilisée pour suivre les grains austénitiques individuels lors de la
traction in-situ. Deux approches différentes d’indexation ont ét€¢ mises en place et comparées.
Pour des chargements allant jusqu’a 1,5% de déformation macroscopique, les deux approches
ont donné des résultats trés concordants. L’approche incrémentale a été choisie au dépend de
I’approche classique car elle a permis de suivre un nombre plus élevé de grains. Parmi les
analyses importantes de méthodologie et de post-traitement effectuées dans ce travail, une
démarche d’analyse des pics a été mise en place pour limiter les fausses indexations dans le

domaine biphasé et aider également au choix des tolérances.
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Aprées post-traitement des données de la 3DXRD, les déformations élastiques, contraintes et
rotations ont été obtenues pour chaque grain individuel. La démarche adoptée ne tient pas
compte des contraintes résiduelles. Une premiére validation de ces résultats a été effectuée a
I’échelle macroscopique ; les grains suivis sont représentatifs du comportement macroscopique

de I’éprouvette.

A I’échelle moyen de grains, une relation orientation cristallographique — comportement a été
observée : les grains proches de [100] subissent une large déformation dans la direction de
traction et ont moins de contraintes contrairement aux grains [111] qui présentent un
comportement nettement plus rigide. Ceci dit, cet effet d’orientation n’a pas été suffisant a lui
seul pour expliquer les hétérogénéités de comportement entre les grains. Des effets de
polycristal tels que les interactions avec les orientations voisines et la croissance des variantes

de martensite doivent €tre pris en compte.

Bien que la fraction de martensite dans un grain austénitique ne puisse pas étre directement
quantifiée par la méthodologie de la 3DXRD (contrairement a la simulation), les effets du début
de transformation dans un grain et sa croissance sont discernables en 3DXRD grace a la

relaxation des contraintes axiales et I’augmentation des contraintes de cisaillement.
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Introduction

Afin de reproduire numériquement le comportement mécanique du polycristal, il est nécessaire
d’une part de digitaliser la microstructure obtenue par les méthodes expérimentales, et d’autre

part, de définir les équations constitutives du comportement de I’AMF.

La microstructure reconstruite par tomographie TCD a été maillée par des tessellations de
Laguerre optimisées. La modélisation géométrique, permettant d’obtenir une microstructure 3D
numérique a partir d’une microstructure expérimentale, est décrite a travers le code numérique
Neper utilis¢ dans les présents travaux. La démarche est présentée dans la premicre partie de

chapitre.

Puis, le modéle de comportement adopté, qui est un modéle basé sur un potentiel

thermodynamique, est décrit dans la deuxiéme partie de ce chapitre.

Enfin, I’essai de traction a été simulé en utilisant le code de calcul par éléments finis Abaqus®.
L’implémentation dans Abaqus®, a la fois de la loi de comportement du monocristal et de la
microstructure numérique du polycristal, est décrite dans la derniére partie du chapitre et est

accompagnée des résultats numériques obtenus.

4.1. Modéle géométrique de discrétisation de microstructure
3D d’un polycristal

La microstructure 3D du polycristal, obtenue par une reconstruction par TCD (Cf. chapitre 2),
a été discrétisée en maillage de type éléments finis. Pour cela, il a été nécessaire d’effectuer une
modélisation géométrique, permettant de passer de 1’objet réel (microstructure

tridimensionnelle) a un modéle virtuel approximé discrétisé.

Parmi les méthodes de génération de modeles géométriques, les tessellations de Voronoi ainsi
que leur généralisation en tessellations de Laguerre (Ghazvinian, Diederichs, & Quey, 2016)
(Lautensack & Zuyev, 2008) sont souvent utilisées pour exploiter des données issues
d’imagerie 3D. Ces modélisations géométriques sont utiles pour interpréter des résultats

expérimentaux et effectuer des simulations en éléments finis.

Les tessellations de Voronoi consistent en un découpage du plan en cellules adjacentes a partir

d’un ensemble de points « germes » de facon a ce que, pour chaque point d’une cellule, la
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distance euclidienne entre le point et son germe soit inférieure a toutes les distances entre ce

point et les autres germes. Un exemple de diagramme de Voronoi est donné dans la Figure 4.1.

Figure 4.1  Génération des tessellations de Voronoi a partir d’un ensemble de germes
(Czaplicki, 2012).

Les tessellations de Laguerre sont une généralisation des tessellations de Voronoi ou une
contribution (un poids) individuelle différente est attribuée a chaque germe. De plus, les
distances sont élevées a une puissance n pour mesurer la proximité entre les points (n = 1 dans
le cas de Voronofi). Il a été montré que les tessellations de Laguerre sont bien adaptées pour
modéliser géométriquement des processus tels que la croissance des grains et la représentation
des joints de grain dans les matériaux polycristallins (Suzudo & Kaburaki, 2009) (Morfa, de
Farias, Morales, de Navarra, & Valera, 2018). Dans notre cas, la microstructure numérique
maillée de I’échantillon a été¢ générée en utilisant le code Neper (Quey, Dawson, & Barbe, 2011)
(Quey & Renversade, 2018) (Quey R., 2019). Dans ce qui suit, la génération des tessellations

de Laguerre et du maillage par Neper du volume contenant 187 grain est présentée.

4.1.1. Génération de tessellations de Laguerre a partir du polycristal

Le logiciel Neper permet de générer un modéle de polycristal a partir de propriétés
géométriques de grains, obtenues expérimentalement ou imposées numériquement, en utilisant
des tessellations de Laguerre « optimales ». Les propriétés des grains (nombre, taille, centre de
masse, etc.) sont utilisées comme données d’entrée pour générer une premicre solution, i.e. un
ensemble de germes i (i = 1, ..., N grains) aux positions x; ayant un poids w; qui généreront

des cellules polyédriques assimilées aux grains. Une « fonction objectif » qui quantifie la
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différence entre le polycristal initial et sa description polyédrique (ou entre deux itérations

successives) est a minimiser a chaque itération.

Un exemple d’application des tessellations Laguerre sous Neper est la génération d’une
microstructure 3D numérique a partir de données de la 3DXRD. Les positions de centres de
masse et les volumes de grains, issus de la 3DXRD, sont repris en tant que positions x; et poids
w; des tessellations pour constituer un modéle initial, lequel est optimisé en comparant

itérativement les cellules de tessellations aux grains de la 3DXRD.

Dans cette étude, nous disposons de la forme 3D des grains a partir de la TCD. La
microstructure reconstruite par la TCD a alors été utilisée pour créer des tessellations Laguerre
a mailler. En effet, les résultats de la TCD sont fournis en forme d’images tramées, i.e. une
image 3D composée de voxels (pixels en 3D) ou, a chaque voxel, une orientation (ou un
identifiant de grain) est assignée. L’un des intéréts de générer des tessellations a partir d’un
volume TCD est de pouvoir complétement automatiser, contrdler et post-traiter le maillage
(Quey & Renversade, 2018). Cela dit, I’idéalisation des joints de grains dans la microstructure
numérique peut conduire a des écarts entre les comportements réel et simulé a I’échelle
microscopique, en particulier aux voisinages de points quadruples susceptibles d’étre générés
(autour desquels de fortes concentrations de contraintes, qui n’ont pas de réalité physique,

peuvent étre obtenues lors de la simulation).

a) b)

Figure 4.2  Ecarts a mihimiser entre joints de grains expérimentaux (TCD) et numériques
(Neper) de I’éprouvette Cu-Al-Be. a) Image de TCD pour une section 2D donnée. b) Cellules

équivalentes de tessellations générées par Neper.
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La solution initiale est générée a partir des centroides et volumes de grains TCD. En revanche,
la fonction objectif @ minimiser itérativement est construite par la comparaison des écarts de
position entre les joints de grains de TCD (Figure 4.2-a) et les joints de cellules de tessellations

(Figure 4.2-b).

En effet, un domaine cylindrique (polygone de 100 facettes) a été préalablement défini pour
contenir le volume brut de TCD et rogner les voxels qui dépassent. Les images TCD d’un
polycristal contiennent un grand nombre de voxels avec typiquement des résolutions de 1’ordre
du micrométre. Rappelons que la taille de pixel du détecteur de TCD utilisé¢ pour cette
éprouvette est de 3 um ; Cela implique un nombre élevé de voxels aux joints de grains, ce qui
rend la fonction objectif trés « couteuse» d’un point de vue numérique. La solution
implémentée dans Neper consiste a réduire le nombre de voxels de comparaisons en choisissant
des « points de contréle » pour décrire les joints de grains. La description des joints de grains

par des points de controle est schématisée dans la Figure 4.3.

Figure 4.3  Description des joints de grains expérimentaux par points de controle. (Quey &

Renversade, 2018). a) Résolution r = 15 (lent). b) r = 10. ¢) r = 5 (rapide).

Les points de contrdle sont obtenus par ’intersection des voxels des joints de grains avec une
grille de résolution 7. La résolution de la grille est définie par le rapport entre la taille du pixel
de cette derniére et le diamétre moyen des grains. Un compromis est alors & chercher entre le

nombre de points de contrdle (précision) et les temps de calcul.

Pour cette étape, les paramétres automatiques fournis par défaut sous Neper ont été utilisés.
Une opération de « régularisation » des tessellations a également été effectuée pour enlever les

faces de surface trop petites par rapport a la moyenne, en utilisant I’option « reg » de Neper.
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La Figure 4.4 montre le résultat final de la tessellation par Neper du volume analysé contenant

187 grains d’austénite.

a)

Figure 4.4  Génération de tessellations Laguerre des 187 grains a partir de la microstructure

reconstruite par TCD. a) Image TCD post-traitée du polycristal. b) Tessellations finales.

Le pourcentage d’intersection volumique I” (équation (4.1) entre les grains G; reconstruits en
TCD et les cellules polyédriques C; des tessellations peut atteindre des valeurs de 1’ordre de
90% (Quey & Renversade, 2018), ce qui est assez proche du niveau de précision de la TCD
(Syha, Trenkle, Lodermann, Graff, & Ludwig, 2013).

N
IVleG-nC- 4.1)
V 14 L *
i=1

Le pourcentage exact d’intersection volumique entre les grains en TCD et les tessellations n’a
pas été calculé pour le volume analysé. On peut cependant voir sur la Figure 4.4 qu’il y a une

correspondance satisfaisante entre les microstructures expérimentale et numérique.

4.1.2. Génération de maillage a partir de tessellations et Implémentation
du modele géométrique de la microstructure 3D

En plus du module « Neper — T » dédi¢ aux tessellations de Laguerre, Neper dispose d’un
mailleur qui génére un maillage de type ¢léments finis a partir des cellules de tessellations ou a

partir d’un autre maillage (module Neper — M).
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Dans notre travail, un maillage de la forme et 1’agencement des 187 cellules polyédriques de

tessellations (Figure 4.4-b) a été réalisé sous Neper.

Pour contrdler la qualité du maillage, Neper propose plusieurs options a introduire par
I’utilisateur, notamment le type des éléments finis (options : « dim », « elttype », « order ») et
la longueur caractéristique moyenne d’une aréte (option « cl» ou «rcl »). Aprés plusieurs
maillages générés avec différentes valeurs de « cl », le choix a porté sur le maillage obtenu pour
une longueur caractéristique « cl » égale a 0,035. Cette valeur donne un bon compromis entre

un maillage relativement fin et un nombre d’éléments finis gérable.

Ainsi nous avons obtenu un maillage comportant 96161 éléments finis de forme tétraédrique et
de type C3D10. Les ¢éléments finis notés C3D10 sont des ¢léments tétraédriques de second-
ordre a dix nceuds par élément. La solution numérique au probléme discrétisé est obtenue sur
quatre points d’intégration par extrapolation des résultats dans les nceuds en utilisant une
fonction de forme de type quadratique ou les éléments sont de second-ordre (Zienkiewicz &

Taylor, 1989).

La Figure 4.5 montre la microstructure TCD de départ, les tessellations correspondantes ainsi

que le maillage final importé dans Abaqus.
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Figure 4.5  Résultat final du maillage du volume analysé. a) Maillage complet des 187

grains. b) Visualisation de quelques grains maillés a I’intérieur de I’éprouvette.

Le maillage obtenu par Neper est ensuite exporté sous Abaqus pour des calculs par la méthode

des éléments finis.
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4.2. Modéele constitutif du comportement thermomécanique

d’un monocristal d’AMF

Dans cette étude, le modéle de comportement thermomeécanique du monocristal, développé au
sein du laboratoire LEM3, a été utilisé (Siredey, Patoor, Berveiller, & Eberhardt, 1999). 11 est
basé sur une approche thermodynamique qui décrit la transformation directe et inverse (avec

hystérésis) des domaines de martensite et leurs interactions, dans un AMF.

4.2.1. Déformation dans un Volume Elémentaire Représentatif (VER)

L’objectif est de prédire la déformation totale d’un AMF monocristallin lorsqu’il est soumis a
un chargement en contrainte ou température (variables de pilotage). Cette déformation est

composée de différentes contributions que sont la déformation élastique £°, la déformation
thermique gth et la déformation de transformation £". en supposant que les niveaux de

chargement n’induisent pas de plasticité, la déformation totale locale € s’écrit :

gy = & + el +eff (4.2)

La déformation élastique est reliée au champ de contrainte locale par le module de souplesse

S = C~"' ou C est le module de rigidité élastique, selon la loi de Hooke :

&j = SijkiOki (4.3)
La déformation thermique est reliée au changement de température par le coefficient de
dilatation thermique a:
el = a;AT (4.4)
La déformation €™ associée a I’activation de la variante n est reliée a son tenseur d’orientation

R"™ par une amplitude de glissement g caractéristique de I’AMF :

1
el; = gRY: = Eg(nimj +mn;) (4.5)

ol m; et m; correspondent aux composantes i et j des vecteurs unitaires 7 et m

associés respectivement a la normale au plan d’habitat et a la direction de transformation (cf.

Chapitre 1).
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La déformation de transformation correspond alors a la résultante des déformations de toute

variante active :

ff =) el =9 ) RS @6)
n n

ou f™ est la fraction volumique de la variante n par rapport au volume total V' composé de

I’austénite (V4) et de la martensite (V), ce qui donne :

[ 0<f*= v 1
| 0<f"= 7S
n _—_ - < 1
D= =T
n
On obtient alors, en notation indicielle :
n

Les déformations macroscopiques E et les contraintes macroscopiques X sont obtenues par une

moyenne sur le volume total V :

1
Eij = VJ g;av (4.9)
\4
1
Zij = VJ oy dV (4.10)

|4
En faisant I’hypothése que le module de souplesse ¢lastique est uniforme et égal dans les deux

phases, et que le coefficient de dilatation thermique et la température sont uniformes dans le

volume, la déformation totale E;; du monocristal s’€crit a partir de I’équation (4.8) :
Eij =Sijklzkl+aijAT+ngg'fn (411)
n

La déformation totale dépend donc des variables de pilotage X et T, mais aussi de 1’évolution

microstructurale reliée aux variables internes f™. Afin de prédire 1I’évolution du comportement
mécanique a travers la déformation totale du VER (point matériel), il faut déterminer
I’évolution des variables internes que sont les fractions volumiques des variantes. Un potentiel

thermodynamique est défini pour aboutir a ces lois d’évolution.
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4.2.2. Potentiel thermodynamique du systéme austénite — martensite
Considérons un AMF de volume V soumis & une contrainte mécanique appliquée X et ayant un état
de deformation Ej; a la température T. L’énergie libre d’Helmholtz @ associée au systéme

austénite — martensite est composée de différentes contributions :

a. Une ¢énergie chimique (cristallographique) liée a la différence des énergies libres
cristallographiques des deux phases G™ et G4 de fraction f et (1 — f) respectivement, en
fonction de la température. Cette énergie est couramment linéarisée aux températures
proches de la température d’équilibre thermodynamique (G4 = GM) comme schématisé

dans la Figure 4.6. Elle s’écrit :

1
Wch=VIAGdV=GA+(GB—GA)f=B(T—To)an (4.12)

|4
ou T (température d’équilibre thermodynamique du systéme A/M) et B sont des parameétres

du matériau.

GX
[Nl
: "
€
=
L /i AG, = GM-GA
P e
éo ’/‘,1‘0 Température

Figure 4.6  Représentation schématique des énergies libres chimiques (Entemeyer, 1996).

b. Une énergie interfaciale associée aux surfaces d’interfaces austénite — martensite et
martensite — martensite. Cette énergic est généralement négligée dans le cas de la
transformation martensitique car la déformation de Bain est dominée par 1’énergie de
déformation. De méme, les énergies libres provenant des défauts cristallins (dislocations,
lacunes, ...) sont négligées.

c. Une énergie élastique associée aux déformations ¢élastiques résultant du chargement imposé

et du champ de contraintes internes :
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1r1
Weias = Vf 20_1] g dV (4.13)
v

Dans le cas d’absence de chargement thermique appliqué, en supposant un chargement

th

mécanique quasi-statique (contribution £"* ne produisant pas de contraintes internes car la

vitesse de transformation est suffisamment lente pour ne pas avoir des réactions endo ou exo-
thermiques) ; et en décomposant d’autre part le champ de contraintes internes en un champ
imposé X et un champ local T relié seulement aux incompatibilités de déformation € des

variantes (moyenne nulle dans le volume), on définit 1’énergie d’interaction par :

1
Lnt .fTU v

|
{ Y (4.14)
lk

Tij = 0y — Zyj

L’énergie ¢€lastique se réécrit alors :

1 1
Wélas = EZUEU — ZU Eltjr — ZVJTII tr dV
. v (4.15)
= EzijEij e f" — Win
n
ou E'" est le tenseur macroscopique de déformation de transformation.
L’énergie libre d’Helmholtz par unité de volume est donc ainsi exprimée :
n 1 n
d)(g,T,f )=§2ijEij+B(T—To)Zf =Xy ) &Gf" — Wine (4.16)
n n

Par transformée de Legendre, 1’enthalpie libre (énergie de Gibbs) en fonction des variables de

pilotage X, T et des variables internes [, est égale a( Z;;E;; — ®) et s’écrit alors :

1
WET,f™) = 3 3ySiuSia + 3y ) EifT =BT =T Y f"+Wane  (4.17)

n
L’équation (4.17) montre qu’en plus des variables internes et de pilotage, 1’énergie libre du

systeme dépend aussi de la microstructure par le biais de I’énergie d’interaction W;,, qui décrit

une énergie ¢élastique associée aux contraintes locales d’incompatibilité de la transformation.
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En se basant sur le fait que la croissance des interfaces et sous-domaines de martensite se fait
sans dissipation, des analyses micromécaniques (Fassi-Fehri, Hihi, & Berveiller, 1987)
(Bensalah, 1992) ont permis d’exprimer 1’énergie d’interaction sous forme d’une matrice

d’interaction, H™™, telle que :
1 tr 1 n nen 1 nmefn£m
M/intzﬁ Tij &ij dV:fz 5 & f :—EZH fif (4.18)
14 n nm
On obtient finalement :
n 1 nren n
W(LT, /™) = 55ySyuSa + 2y ) elif" =BT =To) ) f
n

n

. (4.19)
_ E; Hnmfnfm

Ce potentiel thermodynamique de 1’enthalpie libre décrit 1’état du systéme austénite —

martensite. Il est alors utilisé par la suite pour prédire 1’évolution de la transformation.

4.2.3. Criteres de transformation

Les valeurs S, €™, B, Ty et H"™ étant des constantes propres au matériau, les variables internes

f™ prennent la valeur qui minimise le potentiel ¥ du systéme austénite — martensite soumis au

chargement thermomécanique défini par £ et T. La minimisation de 1’équation (4.19) doit

cependant prendre en compte les n + 1 restrictions physiques existantes sur ces variables
internes et exprimées par les inégalités de 1’équation (4.7). Les conditions de Karush-Kuhn-
Tucker (Karush, 1939) (Tucker & Kuhn, 1951) sont utilisées pour résoudre le probléme

d’optimisation :

fmr<1
Trouver f** = argmin ¥ (2, T, f") sous les contraintes { ‘7% (4.20)
—-f"<0

Ainsi, le Lagrangien de 1’énergie libre s’écrit :

L(ET M) =w (ST ) 4 <2 fro 1) — Zan(—fn) 421)

Avec A, et A, sont les n + 1 multiplicateurs de Lagrange associés aux n + 1 contraintes

d’inégalité et définis par :
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(

A "—1]20
] °<Zf >> (4.22)
Un(—f") > 0, pour chaque n

La force motrice de transformation F™, agissant sur la variante n, est obtenue par la dérivée du

Lagrangien par rapport a la variable interne f™ :

oL ow
= —B(T - T)) +3 e{;—ZH"mfm—Aoun

m

La croissance d’une variante n ne peut avoir lieu que si la force motrice F™ atteint une valeur
critique F*. Etant donné que les variantes de martensite correspondent a des changements de
symétries équivalentes, la force critique est supposée identique pour toutes les variantes. Elle
est égale a F, dans le cas de la transformation directe et 4 —F, pour la transformation inverse.

Le critére de transformation d’une variante s’écrit alors :
—B(T—TO)-I-ZU S&—ZHnmfm—/10+ﬂn=iFC (4.24)
m

A contrainte nulle, les fractions f™ de martensite sont nulles jusqu’a ce que la force motrice
critique atteigne les températures M, et Ar (Transformation direct et inverse). Dans ce cas
I’équation (4.24) s’écrit, suivant le sens de la transformation :

—BM; —Ty) = F,

(4.25)
—B(A; —T,) = —F,

Cela permet d’exprimer F :

(F. = —B(Ms; —Ty) = —B(T, — 4¢)

{ (4.26)
\ T, = (Ms + 4;) /2

L’équation (4.24) montre qu’une variante de martensite est activée lorsqu’elle satisfait un
critere de transformation dépendant des variantes déja formées, du durcissement cumulé par

’interaction entre ces variantes (H™™) et du chargement mécanique (X, T). A la frontiere
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définissant le début de transformation directe, toutes les fractions f™ sont encore nulles. Le
critére de transformation s’écrit alors :
—B(T —Ty) + 2 & =F (4.27)

En introduisant les équations (4.5) et (4.26) dans 1’équation (4.27), on obtient :
. B

L’équation ci-dessus montre que I’apparition d’une variante n aura lieu lorsque la contrainte

résolue de cette variante (Z;; R{}) atteint une valeur critique commune a toutes les variantes et
. . B . . . .
¢gale a p (T — Mg). Aussi, les variantes les mieux orientées par rapport au chargement ont des

facteurs de Schmid R;} élevés et seront alors les premiers a s’activer en étant les premiers a

atteindre cette contrainte critique de transformation. Si par contre les contraintes X sont nulles,

toutes les variantes s’activent a T = M comme le prédit I’équation (4.28) ci-dessus.

4.2.4. Loi d’évolution de la transformation :

Le critére de transformation permet de vérifier si une variante de martensite est susceptible de

s’activer ou non pour un chargement (£, T) donné, en tenant compte de 1I’état microstructural.

La loi d’évolution permet d’exprimer comment la fraction de martensite f™ évolue lorsque les

variables de contrdle (£, T) changent.

La condition de consistance permet d’écrire :

=2y v O 4.29
“ox, it or T ol T (4.29)

Dans le cas du monocristal, la force critique de transformation est pratiquement indépendante
de la fraction de martensite et du chargement. La dérivée F, est alors supposée égale & zéro.

Cela donne en dérivant 1’expression de la force motrice :
Sl-nj 2ij—BT—ZHnmfn=0 (4.30)
m

Donc :
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-1
(&% — BT) (4.31)

Z Hnm

m

fr=

Pour résumer, un critére de transformation a été¢ établi pour déterminer les variantes de
martensite qui s’activent. L’évolution des fractions volumiques de celles-ci est déterminée en
fonction des variables de contrdle thermomécanique que sont la température et la contrainte.
Ces différentes équations ont été implémentées dans le code Abaqus© pour simuler le

comportement du polycristal.

4.3. Mise en données de la simulation numérique de I’essai de
traction

La méthode des éléments finis a été utilisée pour simuler le comportement superélastique de
I’éprouvette lors de 1’essai expérimental de traction uniaxiale. La démarche suivie et les

résultats obtenus sont présentés dans ce paragraphe.

4.3.1. Implémentation de la loi de comportement du monocristal

Le code de calcul par éléments finis Abaqus® permet a I’utilisateur d’implémenter ses propres
lois de comportement via des routines UMAT. Pour cela, la bibliotheéque scientifique Simcoon
a été utilisée (Chemisky, 2019). Il s’agit d’une interface API développée en C++ pour optimiser
les performances des UMAT. Simcoon est développé et maintenu par Yves Chemisky,
Professeur a 1’Université de Bordeaux, en partic avec des modéles développés au LEM3
(Siredey, Patoor, Berveiller, & Eberhardt, 1999) (Peultier, Zineb, & Patoor, 2006) (Chemisky
Y. , 2009) (Chemisky, Duval, Patoor, & Zineb, 2011) (Chatziathanasiou, Chemisky,
Chatzigeorgiou, & Meraghni, 2016). Une implémentation du modéle de comportement
thermomécanique d’un monocristal d’AMF est intégrée a Simcoon sous forme d’UMAT

d’Abaqus®.

Pour cela, deux modules tangents [ et m sont obtenus en combinant la loi d’évolution des

fractions ™, 1’expression de la déformation totale € et laloi de Hooke. La loi de comportement
s’écrit :

0ij = Lijri€r — my;T (4.32)




4. De I’expérimental au numérique 123

ou les deux opérateurs tangents sont exprimés en fonction des parameétres propres au matériau :
tenseur d’¢lasticité, tenseurs de Schmid, tenseur d’interaction des variantes, amplitude de

transformation, et coefficients de dilatation et de transformation thermiques « et B.

La loi de comportement est intégrée par la méthode explicite d’Euler. A chaque pas de calcul,
I’état des contraintes et les variables internes Af™ sont recalculés en actualisant I’incrément de

déformation et de température ainsi que les (n + 1) multiplicateurs positifs de Lagrange.

Les n multiplicateurs de Lagrange A,, définis par les équations (4.21) et (4.22), correspondant
aux contraintes f™ > 0, sont calculés en utilisant une loi de puissance dérivable :
po(1 —x) x™™0 Ssix = ¢

An(x) = (4.33)
Po(co — x)(co™™ + np(1 = co)co™ ™) + ap(cy — x)* six < ¢

De méme, le multiplicateur de Lagrange A, correspondant a la contrainte f < 1, est modélisé

par :
pix (1 —x)™™ six<cq
20 =9 py(x — )@ = )™ + mey (1= c) ™) (4:34)
+a;,(c; — x)? Six>c

ou les 8 parameétres py, ¢g, Ny, @g, P1,C1, N1 €t @ sont des parametres numériques de lissage

permettant de gérer le début de transformation et sa saturation.

Ceci signifie que les paramétres de Lagrange prennent une valeur proche d’une valeur nulle
lors des transformations de phase, et que leurs valeurs augmentent exponentiellement, de
maniére continue et dérivable, lorsque la fraction de martensite se rapproche des valeurs

extrémes de sa plage de variation (0 et 1).

Cette procédure est effectuée a chaque point de Gauss (point d’intégration) de 1’¢élément fini
par le biais de 'UMAT, ce qui permet d’assembler la matrice de rigidité de tous les éléments

finis de la structure par Abaqus® a chaque incrément.

4.3.2. Paramétres numériques et du matériau

Les paramétres caractéristiques de I’alliage Cu-Al-Be utilisés dans cette simulation ont été pris
soit de la littérature, soit des spécifications du fournisseur. Ils sont donnés dans le Tableau 4.1.
Les vecteurs 7 et m définissant les 24 variantes de martensite ainsi que leur matrice

d’interaction H™™ sont décrits dans la thése de Niclaeys (Niclaeys, 2002).
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Tableau 4.1 Parameétres matériau utilisés dans le calcul MEF
Ci1 (GPa) (5 (GPa) (44 (GPa) M (K) Ar (K) B (MPa/K) g

141,6 127,4 94,2 173 193 0,2 0,22

Des simulations ont été effectuées sur un volume géométrique simple pour optimiser le choix
des 8 paramétres numériques liés aux multiplicateurs de Lagrange : un volume cylindrique
maillé, divisé en 8 domaines identiques orientés aléatoirement, a été€ utilisé pour identifier les
parameétres numériques qui permettent de gérer au mieux la saturation de la transformation
(directe et réversible) et la convergence de la simulation. Des simulations ont été réalisées sur
ce volume en changeant un des paramétres alternativement. L’ensemble de paramétres choisi a

la fin de I’étude paramétrique est donné dans Tableau 4.2.

Tableau 4.2 Parameétres numériques utilisés dans le calcul MEF
Co Po o No €1 P1 a, ny

106 0,1 108 0,5 1-10° 0,1 108 0,5

En raison de temps de calcul qui se mesure en semaines, I’étude paramétrique n’est pas

réalisable sur le volume total de la microstructure finement maillée.

4.3.3. Conditions aux limites

Apres avoir importé le maillage de Neper dans Abaqus, chaque ¢lément fini a été orienté selon
I’orientation cristallographique moyenne du grain auquel I’élément appartient, I’orientation des
grains étant obtenue expérimentalement par 3DXRD. Ensuite, un chargement a été appliqué a
température constante ¢égale a la température ambiante comme dans 1’essai de traction

expérimental.

Pour s’approcher au mieux des conditions expérimentales, le choix des conditions aux limites
a été étudié. En effet la zone centrale, caractérisée par le faisceau de synchrotron et modélisée
ici, est assez ¢éloignée des mors de la machine de traction. La microstructure maillée est 40 fois

inférieure a la longueur utile de 1’éprouvette. Trois scénarios ont alors été proposés :

a. Ajouter de la matiere « réelle » de part et d’autre de la zone centrale pour pouvoir
appliquer des conditions aux limites sur des régions bien éloignées de la zone du
faisceau. Des grains de formes et orientations aléatoires peuvent étre générés et rajoutés

en utilisant Neper.
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b. Ajouter de la matiére « fictive » via de longs ressorts artificiels, ayant un comportement
équivalent au comportement €lastique de 1’éprouvette, attachés a la zone centrale et dont
I’extrémité libre est soumise aux conditions aux limites du chargement.

c. Appliquer les conditions aux limites directement sur la zone analysée en imposant le
chargement sur ses surfaces supérieure et inférieure. Ensuite, les grains aux extrémités
inférieure et supérieure seront exclus de I’analyse finale pour étudier des phénomeénes

intragranulaires, mais seront conservés pour des analyses et comparaisons

macroscopiques.

Le premier scénario est trés couteux en temps de calcul et ce méme en faisant un maillage

grossier de la (des) zone(s) rajoutée(s) et en imposant une loi de comportement élastique (cf.
Figure 4.7-a). Il a donc été abandonné.
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Figure 4.7  Schématisation des choix de chargement et de conditions aux limites. a) Ajout

de la matiere. b) Déplacement imposé sur les deux extrémités du volume analysé.

Quant a I’utilisation des ressorts, des simulations préliminaires ont été effectuées en utilisant
une loi de comportement ¢lastique. Ces tests ont montré un trés fort gradient de contraintes
autour de la zone de contact surface — ressort, avec des valeurs aberrantes en contraintes aux
extrémités, ce qui risquait de faire diverger le calcul avec la loi de comportement d’AMF. De

ce fait, le troisiéme scénario a été retenu : un déplacement uniforme homogeéne U, a été imposé
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sur les deux surfaces extrémes de la zone modélisée et sondée par le rayonnement synchrotron.
Un déplacement nul a également ét¢ imposé dans les directions transverses sur deux nceuds
aléatoires pour empécher le mouvement de corps rigide (Figure 4.7-b). Le nombre de grains
analysés reste représentatif de la réponse de 1’éprouvette a I’essai de traction comme détaillé

dans le chapitre 5.

4.4. Résultats issus de la simulation numérique

Un calcul Abaqus/Standard a été effectué sur le cluster de calcul intensif Cassiopee de
I’ENSAM. En effet, la librairie Simcoon est adaptée de facon a permettre des calculs

parallélisés sur un large nombre de microprocesseurs.

L’implémentation informatique et le suivi de I’avancement de calcul (sauvegardes, lancements)
ont été accomplis grace aux compétences des administrateurs du cluster de calcul B. Piotrowski

et T. Gross.

Les résultats seront décrits, analysés et comparés par les résultats expérimentaux dans le
prochain chapitre. Dans ce paragraphe, une rapide présentation du type de résultats obtenu par

la simulation est présentée.

Différents incréments de temps fixes et adaptatifs ont été testés. En fonction de ces parametres,
le temps de calcul variait de plusieurs jours a plusieurs semaines. La simulation est
particuliérement lente dans le domaine de la transformation martensitique. Une divergence dans
un seul point de Gauss parmi les 96161 ¢léments de la structure compléte entraine la divergence
de toute la simulation. Ceci a constitué¢ une grande difficulté a atteindre un stade avancé de la
transformation. Chaque fois que le calcul diverge, il est relancé a partir d’un incrément antérieur

en adaptant le pas incrémental et en utilisant 1’option « restart » d’ Abaqus.

Ainsi, nous avons réussi a atteindre une déformation totale E53 = 1,08% ; ce qui correspond a
un niveau de déformation compris entre les chargements n°5 et n°6 de 1’essai de traction

expérimental.

La Figure 4.8 présente une illustration du résultat de la simulation numérique au dernier
incrément du calcul MEF (E33 = 1,08% ) en termes de contraintes de Von-Mises et de fraction

volumique f (entre 0 et 1) de la martensite, pour tout le volume cylindrique simulé.
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En effet, la simulation numérique permet d’accéder a des informations non accessibles
expérimentalement (par 3DXRD), notamment la fraction de la phase martensitique a chaque

¢lément fini des grains maillés et la déformation de transformation.

Sfraction f
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Figure 4.8  Visualisation du calcul par éléments finis a E3; = 1,08 %. a) Contraintes de
Von-Mises dans I’échantillon. b) Fractions volumiques de martensite dans I’échantillon, avec

des demi-coupes dans les trois directions du repere universel.

Une forte hétérogénéité de contraintes et de transformation martensitique est effectivement
observée dans 1’échantillon comme le montre la Figure 4.8. Ces résultats ont été post-traités et
seront analysés a ’échelle de grain (quantitativement) ainsi qu’a 1’échelle microscopique

(qualitativement) dans la suite de ce manuscrit.

4.4.1. Post-traitement et validation des résultats de la simulation

Le résultat de la simulation numérique a été post-traité en vue d’une analyse a différentes
échelles et un dialogue avec 1’essai de traction expérimental. Des scripts de post-traitement ont
¢été codés en Python pour extraire les données a chaque incrément de temps, pour chaque

¢lément fini dans chacun des 187 grains.

La courbe de traction expérimentale et le tenseur de contraintes moyen sur les 96161 éléments,

obtenu apres post-traitement de la simulation, sont tracés dans la Figure 4.9.

La Figure 4.9 montre une trés bonne correspondance entre le tenseur moyen (o; j) obtenu par

la simulation numérique et le chargement uniaxial imposé a 1’éprouvette lors de 1’essai
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expérimental de traction. La contrainte moyenne dans la direction de traction {o33) numérique
est trés proche du chargement expérimental X35 imposé. L’écart entre (033) de simulation et
Y33 est de ordre de 30 MPa a 1% de déformation expérimentale E;5. Les cing autres
composantes du tenseur des contraintes extraites de la simulation sont, en moyenne, nulles et

n’évoluent pas au cours du chargement uniaxial.
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Figure 4.9  Comparaison entre le comportement superélastique expérimental (tiret bleu

continu) et le comportement macroscopique résultant de la simulation numérique.

Ce résultat démontre qu’a 1’échelle macroscopique la simulation numérique (donc le modéle de

comportement) reproduit trés bien 1’essai de traction expérimental.

4.4.2. Comportement mécanique moyen sur le grain

Les différents tenseurs reliés a chaque élément fini peuvent étre moyennés grain a grain en
pondérant par le volume des éléments finis appartenant au grain considéré. Ainsi, un tenseur de
contraintes moyennes du grain, par exemple, est obtenu et peut étre comparé au tenseur moyen

du grain obtenu expérimentalement par la 3DXRD.

L’évolution des tenseurs de contraintes internes expérimentales et numériques en fonction du
pas de chargement est représentée dans les courbes de la Figure 4.10 pour les trois grains Al,
B1 et C1 analysés en 3DXRD dans le chapitre 3. La méme Iégende des graphes est utilisée pour

comparer visuellement les contraintes numériques et expérimentales.
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La Figure 4.10 montre que, d’une manicre générale, il y a une trés bonne correspondance entre
les valeurs expérimentales et numériques a I’échelle de la moyenne dans les grains individuels
de ’austénite. Pour ces trois grains pris au hasard a différentes orientations, les seuls écarts
relativement significatifs sont observés dans la contrainte gy, du grain Bl et, a un degré

moindre, la contrainte g;; du grain Al.
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Figure 4.10 Comparaison numérique — expérimental de 1’évolution de 1’état de contraintes

dans trois grains de différentes orientations cristallographiques.
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Le degré de correspondance MEF — 3DXRD est plus ou moins différent d’un grain a un autre
dans le polycristal, comme le montre le grain C1 ou la concordance MEF — 3DXRD est
nettement visible. Cette comparaison des résultats numériques et expérimentaux, a 1’échelle
macroscopique comme a 1’échelle mésoscopique (moyenne par grain), a permis de valider la
démarche suivie dans la modélisation et la simulation numérique de 1’essai de traction dans le

polycristal.

Cette derniére reproduit trés bien le résultat expérimental et ce malgré différentes sources de

divergence qui sont entre autres :

- un volume simulé 40 fois plus petit que la longueur utile de I’éprouvette,

- des contraintes résiduelles non prises en compte dans la simulation,

- des constantes ¢élastiques supposées égales dans 1’austénite et la martensite,

- des températures de transformation dans le calcul MEF égales aux valeurs théoriques
données par le fournisseur, en ignorant les éventuels changements suite aux traitements
thermiques,

- des propagations d’erreurs expérimentales et numériques (simplifications du modele,

microstructure numérique idéalisée, conditions aux limites).

Enfin, ce type de dialogue expérimental — numérique sera abordé plus en détail dans le
cinquiéme et dernier chapitre de ce manuscrit. Le comportement intergranulaire hétérogéne
observé expérimentalement dans le chapitre 3 sera étudié vis-a-vis la microstructure 3D, en
tenant compte des informations supplémentaires fournies par la simulation, notamment les
fractions de variantes de la martensite a chaque incrément, la déformation de transformation et

les éventuelles hétérogénéités intragranulaires.

Conclusion

La microstructure 3D obtenue expérimentalement par la TCD a ét¢ digitalisée et maillée en
utilisant les algorithmes de Neper ®. Des tessellations de Laguerre optimisées et régularisées
ont été créées a partir des voxels de la TCD définissant 187 grains austénitiques. Visuellement,
une correspondance satisfaisante a été observée entre la microstructure expérimentale de la
TCD et la microstructure idéalisée des tessellations. Cette derniére a ét¢ maillée en 96161
¢léments tétraédriques a dix nceuds et quatre points d’intégration ; le maillage a été exporté a

Abaqus® en vue de calculs par la méthode d’éléments finis (MEF).
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D’autre part, un modele thermodynamique de comportement du monocristal d’AMF a été
importé dans Abaqus® grace a la bibliotheque d’UMAT Simcoon®. Cette loi de comportement
a été appliquée a chaque élément fini de volume a simuler. L’intérét de ce mode¢le, par rapport
a la technique de diffraction 3DXRD, est la prédiction du comportement mécanique a I’échelle
microscopique intragranulaire et la description du domaine biphasé en fournissant les fractions

des différentes variantes activées de la martensite.

Aprés la mise en données de la simulation en introduisant les paramétres numériques et
matériaux, les conditions aux limites et le chargement (déplacement uniaxial) imposé, les
calculs MEF ont été réalisés au niveau du cluster de calcul intensif de ’ENSAM. Le calcul a

convergé jusqu’au 1,08% de déformation macroscopique dans la direction de traction.

Ceci est suffisant pour avoir des résultats dans les domaines élastiques et de la transformation
martensitique, lesquels peuvent étre utilisés pour un dialogue 3DXRD — MEF pour les six
premiers pas de chargement mesurés expérimentalement. En effet, les résultats MEF de chaque
¢lément fini a chaque incrément de déformation ont été post-traités et comparés aux résultats
de la 3DXRD. Malgré les incertitudes expérimentales et les hypothéses sur les modélisations
géométrique et mécanique, une trés bonne correspondance a été montrée entre 1’expérimental
et la simulation numérique a 1’échelle macroscopique sur I’éprouvette et a I’échelle

mésoscopique moyen sur le grain.

Dans le chapitre 5, nous détaillerons le dialogue expérimental — numérique a 1’échelle
mésoscopique et nous discuterons les résultats supplémentaires fournis par le calcul MEF,

notamment la transformation martensitique et le comportement a 1’échelle local microscopique.
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Introduction

L’analyse des résultats expérimentaux (TCD et 3DXRD) et numériques (MEF) permet
d’étudier le comportement superélastique de 1’austénite et 1’évolution de la microstructure
initiale par transformation en martensite. Les résultats de 3DXRD se limitent a la phase
austénite et donnent acces a une information moyennée dans chaque grain austénitique. A titre
d’exemple, la déformation de transformation dans le grain d’austénite n’est pas mesurée en

3DXRD car les variantes de martensite n’ont pas été indexées.

L’information relative a I’activation et la croissance de la martensite est en revanche accessible
par les résultats numériques de simulation. En effet, la loi de comportement considérée dans
modélisation par MEF permet de prédire la fraction volumique de chaque variante de
martensite, dans chacun des éléments du maillage. Ceci permet par exemple de calculer la
déformation de transformation dans I’¢lément, en plus de la déformation élastique. Le Tableau

5.1 résume les principales données accessibles expérimentalement et/ou numériquement.

Tableau 5.1 Données accessibles a 1’échelle microscopique par MEF ou a I’échelle
intergranulaire par 3DXRD

3DXRD MEF

Tenseur de déformation élastique £© Tenseur de déformation élastique £°

- Tenseur de déformation de transformation £

- Déformation totale ¢ = £° + &
Tenseur de contraintes o Tenseur de contraintes o
Orientation cristallographique initiale Orientation cristallographique initiale

Rotation des grains -

- Fraction volumique des 24 variantes de
martensite f;

Dans cette dernicre partie du manuscrit, nous allons exploiter et faire dialoguer ces données
expérimentales et numériques pour étudier la relation entre la transformation de phase, 1’état
mécanique et la microstructure initiale, depuis 1’échelle macroscopique jusqu’a 1’échelle

microscopique ou intragranulaire.
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5.1 Evolution de la transformation martensitique a I’échelle de

I’éprouvette

La simulation de 1’essai de traction par MEF fournit la fraction volumique totale de martensite
(notée f) par rapport au volume austénitique initial de 1’éprouvette. Quant a la méthode de
diffraction 3DXRD, il a ét¢ montré dans le chapitre 3 de ce mémoire que 1’intensité d’un pic
collecté est proportionnelle au volume diffractant, d’une part. D’autre part, uniquement les pics
émanant de I’austénite ont été indexés a chaque mesure 3DXRD li¢e a un chargement. Une
estimation de 1’ordre de grandeur de la fraction volumique de martensite a alors été proposée
comme ¢€tant le rapport de la somme des intensités non indexées (a I’austénite) sur la somme

des toutes les intensités collectées pour un chargement donné.

La fraction du signal de diffraction non index¢ a ’austénite a chaque chargement est reportée
dans la Figure 5.1, accompagnée de la fraction de martensite obtenue par MEF a chaque

incrément de déformation.

11— f (%) 3
---- % d’intensité non indexée /

T T T

00 02 04 06 08 10 12 14 16 18
E33(%)

Figure 5.1  Comparaison entre la fraction de martensite obtenue par la MEF et la fraction

d’intensité non indexée par 3DXRD.

On observe de la Figure 5.1 que jusqu’au 2°™ chargement (E33 < 0,2%) 1’éprouvette est
quasiment 100% austénitique. En 3DXRD, une fraction de 0,4% d’intensités n’est pas indexée
a ’austénite, ce qui peut étre attribu¢ en partie a une petite fraction de martensite résiduelle a

I’état initial comme discuté dans le chapitre 3.
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Au-dela de ce chargement imposé, la fraction de martensite par MEF augmente au cours de la
traction jusqu’a atteindre une fraction volumique finale de 9% a la fin de la simulation a E33 =
1,08%. On observe cependant que la vitesse d’évolution de la fraction estimée de martensite,

entre le chargement n°3 et le chargement n°5, est nettement inférieure a celle obtenue par MEF.

En effet, cette sous-estimation du volume martensitique en 3DXRD peut s’expliquer par les
limites de segmentation des intensités. Au début de la transformation, les pics émanant des
domaines martensitiques sont de faibles intensités car la croissance de ces domaines n’en est
qu’a ses débuts. Il en résulte qu’une partie relativement importante de ces pics de martensite ne
sera pas collectée puisqu’elle est considérée au méme niveau que le bruit de fond lors du

seuillage et de la segmentation des intensités.

Au-dela du chargement n°5, la transformation a avancé au point d’avoir un volume de
martensite suffisant pour que les pics de martensite soient bien plus intenses que le seuil de
sensibilit¢ de 3DXRD, ce qui se traduit par un dosage de phase qui se rapproche de celui de la
simulation comme le montre la Figure 5.1. Au-dela du chargement n°7, de plus en plus de pics
émanant de 1’austénite déformée seront difficiles a collecter et a indexer, ce qui peut produire

cette fois-ci une surestimation de la fraction de martensite par 3DXRD.

En conclusion, une estimation de la fraction de martensite dans 1’échantillon peut étre réalisée
a partir des mesures 3DXRD. Cependant, cette fraction sera sous-estimée aux faibles

chargements et surestimée aux chargements trés élevés.

5.2 Etude de la transformation martensitique a I’échelle de

grains austénitiques

5.2.1 Evolution de la déformation et début de la transformation

La déformation totale £33, la déformation de transformation &35 et la déformation élastique €%,
peuvent étre estimées par MEF pour chaque grain lors du chargement superélastique. La
Figure 5.2 reporte le cas du grain Cl d’orientation proche de [111], en fonction de la
déformation imposée E35. Deux domaines de comportement sont observés sur cette Figure 5.2.
Lorsque la déformation imposée E;3 est inférieure a 0,3% (domaine 1), la déformation de
transformation &5 est nulle et la déformation totale £33 est égale a la déformation élastique £,

qui augmente linéairement avec la déformation imposée. Au moment ou la déformation
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imposée est supérieure a 0,3% (domaine 2), le grain affiche une déformation de transformation
croissante, au détriment de sa déformation élastique qui évolue nettement moins rapidement
par rapport au 1 domaine. Donc le grain a un comportement purement ¢lastique jusqu’au
chargement E33 = 0,3% qui constitue le début de transformation dans le grain C1. Ensuite la
déformation de transformation augmente rapidement jusqu’a dépasser la déformation élastique

pour E33; = 0,85%.

-@- e533DXRD
08{ — e MEF
—— el MEF
—— e33 MEF

0.6
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0.2 1
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0.0 0.2 0.4 0.6 0.8 1.0 12
E33(%)
Figure 5.2  Evolution des contributions de déformation dans la direction de traction, en

fonction de la déformation macroscopique imposée, pour le grain C1.

L’analyse des deux contributions de déformation a donc permis de confirmer que le début de la
TM dans le grain C1 a lieu autour du chargement expérimental n°3, ce qui rejoint le résultat
reporté dans le chapitre 3 (Figure 3.21). Aussi, le début de transformation dans un grain est bel
et bien prédictible expérimentalement en se basant sur 1’allure des courbes de comportement
du grain par 3DXRD. D’autre part, la Figure 5.2 montre que la déformation obtenue par
3DXRD al’échelle du grain est effectivement limitée a la contribution élastique. Une trés bonne
correspondance entre les déformations €5; expérimentale et numérique est observée dans ce
grain, que ce soit avant ou apres 1’apparition de la martensite. Le méme constat a été fait pour

les autres composantes du tenseur £€°, numérique et expérimental. L’analyse grain a grain a

permis de confirmer une bonne correspondance entre les valeurs numériques et expérimentales

de £° pour au moins 80% des grains dans 1’échantillon.

D’autre part, on observe de la Figure 5.2 que la déformation totale €53 (courbe en rouge) évolue

quasi-linéairement en fonction de E;3 dans le domaine de transformation, avec une pente
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quasiment identique a celle observée en élasticité. Cette large conservation de linéarité, entre
£33 et la déformation macroscopique Ez; dans les deux domaines de comportement, est
observée également pour les 5 autres composantes tensorielles et la majeure partie des grains

de I’échantillon comme le montre la Figure 5.3.

En effet, une régression linéaire a été réalisée entre les composantes du tenseur de déformation
totale £ de chaque grain et la déformation imposée E33, en utilisant les résultats MEF dans le
domaine de TM. La distribution des coefficients R? de régression linéaire obtenus est tracée
dans la Figure 5.3-a pour les 3 composantes axiales des 187 grains. L’histogramme de la
Figure 5.3-a montre que le coefficient de régression est trés proche de 1. Les composantes du
tenseur de déformation varient donc bien linéairement avec la déformation macroscopique E35.
Puis, les pentes des droites de régression pour chaque composante de déformation (g1 =
f(E33), €25 = f(E33) et £33 = f(E33)) aprés transformation ont été tracées dans la Figure 5.3-b
en fonction des mémes pentes avant transformation (domaine élastique), pour tous les grains
dont le coefficient de régression linéaire R? est supérieur a 0,95. Les composantes de

cisaillement ne sont pas inclues dans le tracé pour simplifier sa visualisation.
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Figure 5.3  Evolution des pentes de déformations élastique et de transformation dans les

—154 4
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grains en fonction de la déformation imposée. a) Distribution des coefficients de détermination
de régression linéaire. b) Comparaison de la pente de la droite €; = f(E33) dans le domaine de
transformation par rapport au domaine ¢€lastique et, pour les 3 composantes diagonales

(axiales). La ligne en pointillés est la droite d’équation y = x.
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La Figure 5.3-b montre que les pentes dans le domaine de transformation sont proches de celles
du domaine élastique. Ce résultat est particuliérement utile dans le cas d’un essai expérimental
de 3DXRD : la déformation totale lors de la transformation d’un grain, n’étant pas accessible
expérimentalement, peut tout de méme étre approximée par une extrapolation du tenseur
¢lastique linéaire suivant E;3. Cette démarche permet alors de donner une estimation de la
fraction de martensite dans le grain a partir de la 3DXRD, notamment en supposant
qu’uniquement la variante la mieux orientée selon le critére de Schmid est activée. Une telle
estimation par 3DXRD de la fraction de martensite, basée sur la réponse mécanique du grain,
peut étre combinée aux prédictions basées sur I’analyse cristallographique des pics diffractés
(indexés ou non a 1’austénite) telles qu’elles sont discutées dans le chapitre 3 du manuscrit pour
obtenir un ordre de grandeur de la fraction de martensite a 1’échelle moyenne du grain. De telles

estimations de la phase martensitique a partir des composantes de déformation élastique £ de

3DXRD seraient de moins en moins précises pour des déformations imposées plus €levés que
la présente simulation (E33 > 1,1%) et accompagnées d’une croissance plus importante de

différentes variantes de martensite (f > 9%).

5.2.2 Développement de la transformation dans le grain C1

Les 24 fractions volumiques des variantes de martensite, susceptibles de croitre dans un volume
initial austénitique, sont données numériquement pour chaque ¢lément fini a chaque incrément
de déformation imposée. Aussi, il est possible d’étudier 1’évolution de la microstructure dans
chaque grain en analysant les 24 variantes martensitiques activées et leur croissance en fonction

de la microstructure initiale et du chargement appliqué.

5.2.2.1 Analyse des variantes activées et de leur croissance

La Figure 5.4 présente les 24 fractions volumiques f;, moyennées sur tous les éléments finis

du grain C1, en fonction de la déformation macroscopique.

On remarque que les deux variantes n°18 et n°11 apparaissent a E33 = 0,3% et atteignent des
fractions proches de 8% et de 4%, respectivement, a E33 = 1,08%. La variante 19 s’active en
revanche a E33 = 0,6% pour atteindre une fraction de 2,2% a E;3 = 1,08%. Deux autres
variantes s’activent a E33 = 0,5% et E33 = 0,6% mais leur croissance est génée vu leur fraction

finale (E33 = 1,08%) qui ne dépasse pas 0,7%.

Le Tableau 5.2 présente les 24 facteurs de Schmid du grain C1 calculés par rapport & son

orientation initiale. Le facteur de Schmid maximal est égal a 0,18 pour ce grain — ce qui est
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faible — car il s’agit de grain proche de [111] et donc mal orienté par rapport a I’axe de
chargement. On remarque a partir du Tableau 5.2 que les variantes 11 et 18 qui se développent

dans le grain C1 sont les deux variantes ayant le facteur de Schmid le plus élevé (0,17 et 0,18).
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Figure 5.4  Fraction volumique des variantes individuelles de martensite dans le grain C1.

Ce résultat montre que le mode de début de transformation dans le grain suit le critére de
Schmid : la transformation s’initie par I’activation des variantes les mieux orientées, i.e. les

variantes ayant le facteur de Schmid le plus élevé.

Tableau 5.2 Facteur de Schmid des 24 variantes possibles de martensite dans le grain C1
Var 1 Var 2 Var 3 Var 4 Var 5 Var 6 Var 7 Var 8

0,00 -0,13 0,13 -0,05 -0,05 0,08 0,09 -0,06
Var 9 Var 10 Var 11 Var 12 Var 13 Var 14 Var 15 Var 16

0,00 0,01 0,18 -0,14 -0,07 -0,06 0,02 0,03
Var 17 Var 18 Var 19 Var 20 Var 21 Var 22 Var 23 Var 24
-0,13 0,17 0,02 -0,00 -0,01 -0,13 0,12 -0,04

La variante 7 ayant un facteur de Schmid moins ¢élevé égal a 0,09 s’active a E33 = 0,4% mais
sa croissance, en moyenne volumique sur tout le grain, reste assez faible. Cela suggére une

croissance potentiellement trés localisée des plaquettes de la variante 7 dans le grain.

A E33 = 0,6%, les deux variantes les mieux orientées atteignent des fractions volumiques f;g =

2% et f11 = 1,5%. A ce stade une variante de faible facteur de Schmid, en 1’occurrence la
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variante 19 ayant un facteur de Schmid de 0,02, s’active et croit au cours du chargement

superélastique avec une augmentation similaire aux variantes bien orientées.

Ces deux résultats montrent que, contrairement au début de transformation, le facteur de
Schmid n’est probablement pas le seul critére qui régit I’apparition de nouvelles variantes au
fur et @ mesure que la microstructure et le champ de contraintes locales évoluent durant la

transformation.

5.2.2.2 Evolution des cissions résolues

La Figure 5.5 donne 1’évolution des cissions résolues dans le grain C1 pour les 24 variantes,
calculées a partir des tenseurs obtenus par 3DXRD et par MEF. 1l y a lieu de noter que la
simulation ne donne pas le changement de I’orientation cristallographique (rotation) du grain
au cours de chargement. Le tenseur de Schmid utilisé pour le calcul des cissions MEF et
3DXRD a donc été réalisé a partir de 1’orientation initiale. Cependant, les tenseurs de
contraintes utilisés pour les cissions en 3DXRD tiennent compte de la rotation des grains a

chaque pas de chargement.

La Figure 5.5-a montre que les deux variantes bien orientées, 18 et 11, présentent des cissions
résolues trés proches et plus élevées que les 22 autres variantes. Ce sont alors les 2 variantes
qui atteignent en premier une cission assez €¢levée pour initier la transformation. En effet, la
cission résolue des variantes 18 et 11 augmente relativement vite linéairement jusqu’a une

valeur de 80 MPa au début de la transformation a E5; = 0,3%.

La cission de la transformation martensitique pour ce grain est donc de 1’ordre de 80 MPa selon
les résultats du calcul MEF. Cette valeur est obtenue en considérant le tenseur de contraintes
moyen dans le grain austénitique au moment ou la fraction moyenne de martensite devienne
non nulle. A noter que cette cission de début de la TM est obtenue en moyenne sur le grain ;
elle n’est pas a confondre avec la cission critique de transformation qui agit sur 1’activation
locale de la TM. Au-dela du chargement de début de transformation, la cission résolue

n’augmente que peu comme le montre le palier de faible pente entre E53 = 0,3% et 1,08%.

Sur la Figure 5.5-b présentant les cissions résolues expérimentales, les mémes tendances
(figure 4-a) sont plus ou moins observées. Bien que la rotation du grain au cours du chargement
ne soit pas pris en compte dans la simulation numérique, il y a une concordance assez bonne

entre ces deux derniéres.
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Il n’est pas évident d’avoir la valeur exacte de la cission de début de transformation en 3DXRD
car les variantes activées et leurs fractions ne sont pas déterminées expérimentalement.
Néanmoins, on peut I’estimer a une valeur de I’ordre de 55 a 75 MPa a partir de la Figure 5.5-
b. Hormis la propagation des erreurs expérimentales, et les hypothéses de la loi de
comportement simulée, un écart entre les températures de transformation (Ms, Ar) réelles de
I’éprouvette et les températures utilisées dans la simulation donnera une cission critique locale
différente entre 1’expérimental et la simulation, ce qui impacte les valeurs de cissions résolues

moyennes dans le grain.
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Figure 5.5  Cissions résolues des 24 variantes en fonction de la déformation macroscopique.

a) par MEF, b) par 3DXRD.

L’ensemble de ces résultats fournit plusieurs conclusions. Les variantes les mieux orientés selon
le critére de Schmid s’activent au début de la transformation dans le grain (E33 = 0,3% pour
C1) en ayant une cission de I’ordre de 80 MPa et leur croissance progresse a différentes vitesses.
Dans le domaine biphasé résultant, si certaines variantes bien orientées ne peuvent plus croitre
en présence des autres lattes de martensite déja développées, d’autres variantes moins bien
orientées sont susceptibles d’étre activées comme c’est le cas de la variante 19 du grain C1 qui

s’active a E33 = 0,6%.

La cission moyenne de transformation du domaine biphasé (60 MPa pour la variante 19) est
différente de celle de I’initiation de transformation dans le grain totalement austénitique (80
MPa pour les variantes 11 et 18).Pour comprendre ces observations, il est nécessaire d’analyser

le développement des variantes a 1’échelle locale microscopique.
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La Figure 5.6 présente des images du grain C1 avec les fractions volumiques des variantes 11,

18 et 19 les plus développées dans ce grain ainsi que les contraintes de Von-Mises.

f11

f18

f19
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Figure 5.6  Distribution de la fraction volumique de la variante 11 (a), de la variante 18 (b),
de la variante 19 (c) et contraintes de Von-Mises (d) a I’échelle du grain C1. L’image compléte

du grain est donné a gauche avec une coupe donnée a droite pour visualiser I’intérieur du grain.

On remarques sur ces images que les variantes 11 et 18 les mieux orientées se sont développées

dans plusieurs régions différentes du grain, avec une forte concentration aux voisinages de
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joints de grain. La variante 19, qui s’est développée apres la variante 18, est concentrée dans
un seul domaine qu’elle partage avec la variante 18. Il semble donc que le développement d’une
variante bien orientée puisse s’accompagner par la croissance localisée d’une variante de
facteur de Schmid plus faible pour mieux accommoder le champ de contraintes locales. Une
forte concentration de contraintes est en effet observée sur la Figure 5.6 particuliérement aux
voisinages des joints de grain sur les régions ou 1’on observe une forte transformation. Il faut
alors intégrer le champ de contraintes locales a 1’é¢tude du développement des variantes

martensitiques au lieu de se limiter au critére de Schmid.
5.2.2.3 Analyse par far facteurs de Schmid mécaniques

Les facteurs de Schmid donnés plus hauts dans le Tableau 5.2 sont des facteurs
cristallographiques fixes reliés a la microstructure initiale. Du fait que ce facteur

cristallographique, bien que déterminant, n’est pas suffisant pour décrire 1’évolution de la TM,

. . . als®
un facteur « mécanique » est introduit sous la forme zl

, i.e. le rapport entre la cission résolue
33

sur une variante i est la contrainte macroscopique Z33. Un tel rapport est par définition analogue
au facteur de Schmid cristallographique mais a 1’avantage d’étre évolutif en fonction du
chargement imposé pour tenir compte de 1’état de contraintes. La Figure 5.7 donne un tracé de

ce facteur de Schmid apparent en fonction du chargement dans le cas des trois variantes

développées.
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Figure 5.7  Facteur de Schmid apparent (mécanique) des trois variantes activées.

Deux observations importantes sont mises en €vidence par la Figure 5.7. Premi¢rement, les

variantes 11 et 18 les mieux orientées ont un facteur de Schmid apparent qui avoisine 0,33 au
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moment ou elles sont activées (E33 = 0,3%), ce qui correspond pratiquement a deux fois leur
facteur de Schmid cristallographique de 0,18. Les deux variantes présentent alors les facteurs
de Schmid cristallographique et mécanique les plus élevés et sont les premicres a étre activées
comme prédit par le critére de transformation de Schmid. La deuxiéme observation concerne la
variante 19 mal orientée selon son faible facteur de Schmid de 0,02. Son facteur de Schmid
mécanique augmente néanmoins pour passer de moins de 0,08 (a E33 < 0,3%) a plus de 0,15
au moment de son activation (E33; = 0,6%). Elle devient alors candidate a étre activée suivant
son facteur de Schmid mécanique relativement élevé par rapport aux autres variantes,
contrairement a ce que prévoit le facteur de Schmid basé uniquement sur 1’orientation
cristallographique.

O.TSS . . , ,
De plus, les valeurs de ;—9 locales dans la zone ou la variante 19 s’est développée sont
33

inévitablement supérieures a la valeur moyenne dans le grain (0,15 a E33 = 0,6%) vu 1’état de

contraintes locales reporté sur la Figure 5.6.

En conclusion, ce facteur de Schmid apparent ¢;*° /235 fournit une meilleure prédiction des
variantes susceptibles d’étre activées que le facteur de Schmid cristallographique classique,
méme a une échelle mésoscopique, du fait qu’il integre le champ de contraintes local et donc

I’anisotropie de comportement du grain.

5.2.3 Comparaison de la TM dans les grains orientés [100], [110] et [111]

Les résultats présentés dans le paragraphe 5.2.2 ont été obtenus pour le grain C1 d’orientation
proche de [111] par rapport a I’axe de traction. Une analyse similaire a été effectuée pour les

grains Al orienté [100], et B1 orienté [110].

Les 24 facteurs de Schmid des grains Al et Bl sont reportés respectivement dans le Tableau

5.3 et le Tableau 5.4.

Tableau 5.3 Facteur de Schmid des 24 variantes possibles de martensite dans le grain Al
Var 1 Var 2 Var 3 Var 4 Var 5 Var 6 Var 7 Var 8

0,49 -0,49 0,43 -0,48 0,44 -0,48 0,46 -0,48
Var 9 Var 10 Var 11 Var 12 Var 13 Var 14 Var 15 Var 16
0,50 -0,49 0,44 -0,47 -0,46 0,45 -0,47 0,47

Var 17 Var 18 Var 19 Var 20 Var 21 Var 22 Var 23 Var 24
0,00 0,00 0,01 0,06 0,06 -0,01 -0,00 0,03
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Tableau 5.4 Facteur de Schmid des 24 variantes possibles de martensite dans le grain Bl
Var 1 Var 2 Var 3 Var 4 Var 5 Var 6 Var 7 Var 8

0,24 -0,29 0,42 -0,35 0,22 -0,19 0,17 -0,16
Var 9 Var 10 Var 11 Var 12 Var 13 Var 14 Var 15 Var 16
0,23 -0,33 0,41 -0,34 -0,21 0,17 -0,23 0,14
Var 17 Var 18 Var 19 Var 20 Var 21 Var 22 Var 23 Var 24
-0,13 0,23 -0,14 0,06 0,06 -0,09 0,25 -0,16

Pour le grain Al orienté [100], le Tableau 5.3 montre qu’il y a un ensemble de huit variantes
ayant un facteur de Schmid ¢élevé supérieur a 0,43. Le grain Al est bien orienté par rapport a la
direction de traction et a donc plusieurs facteurs de Schmid proches de 0,5. Sur ces huit
variantes, cinq d’entre elles ont été activées selon le résultat du calcul MEF tracé dans la Figure
5.8-a. Il s’agit des variantes n°16, n°9, n°7, n°1 et n°14, ayant des facteurs de Schmid supérieurs
a 0,45. Ces variantes apparaissent a différents niveaux de chargement entre Ez3; = 0,3% et
E33 = 0,5% et leur croissance évolue a différentes vitesses vis-a-vis du chargement appliqué.
La variante 16, par exemple, atteint une fraction volumique de 4,3% contre 0,6% seulement
pour la variante 14 a la fin de la simulation. Les trois variantes n°3, n°5 et n°11, ayant un facteur

de Schmid entre 0,43 et 0,44 n’ont pas €té activées (ou trés peu).

De méme, les variantes 3 et 11 sont les mieux orientées dans le cas du grain B1 [110] comme
le montre le Tableau 5.4. Ce grain est moins bien orienté que le grain Al [100] et présente
alors uniquement deux variantes ayant un facteur de Schmid supérieur a 0,4. La deuxiéme classe

de variantes (n°1, n°5, n°9, n°18 et n°23) a des facteurs de Schmid compris entre 0,22 et 0,25.

Les variantes n°11 et n°3, ayant des facteurs de Schmid respectifs de 0,41 et 0,42 dans le grain
B1, sont activées a Ez3 = 0,3% comme le montre la Figure 5.8-b. L’activation de la variante
n°18, de facteur de Schmid égale a 0,23, est également observé a Ez; = 0,4%. Ce résultat est
similaire aux résultats discutés précédemment dans le grain Cl1 . En effet, les premicres
variantes a s’activer dans un grain sont celles ayant les facteurs de Schmid les plus élevés.
D’autres variantes ayant un facteur de Schmid moins €levé sont susceptibles d’étre activées

lorsque la déformation imposée augmente.

Un suivi des cissions résolues numériques et expérimentales du grain B1 est reporté dans la
Figure 5.8-c ct la Figure 5.8-d. Ces deux figures montrent que les variantes 3 et 11 les mieux

orientées atteignent rapidement des cissions supérieures a 80 MPa avant de saturer a des
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cissions proches de 100 MPa dans leur domaine de croissance (Ez3 > 0,3%). La variante 18 et
une autre variante atteignent des cissions de 1’ordre de 75 MPa dans le domaine élastique avant
de se stabiliser. Le méme constat est observé en 3DXRD ou la variante 18 et deux autres
variantes atteignent un pallier de cission de 75 MPa. Si I’on disposait uniquement de mesures
expérimentales de 3DXRD, il serait possible de supposer, grace au calcul des cissions résolues,
que les variantes 3 et 11 sont les plus probables d’avoir ét¢ développées dans le grain B1 et que
3 autres variantes (dont la variante n°18) sont susceptibles d’avoir été activées, quoique moins

probables ou fortement localisées.
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Figure 5.8  Evolution des fractions volumiques de variantes martensitiques dans le grain Al
(a) et B1 (b) ; ainsi que les cissions résolues moyennes sur le grain B1 obtenues par MEF (c) et

par 3DXRD (d).

Ces observations sur les trois grains Al, Bl et C1 montrent d’une part qu’il y a une trés bonne
similitude entre les résultats de modélisation et les résultats de la technique de diffraction

3DXRD. D’autre part, elles montrent que le critere de Schmid n’est pas le seul facteur
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déterminant vis-a-vis de 1’apparition des variantes de martensite ; des variantes de faible facteur
de Schmid peuvent se développer localement au voisinage du joint de grain comme dans le cas
de la variante 19 du grain C1. Par ailleurs, la croissance des domaines martensitiques et
I’évolution de la microstructure par TM sont différentes entre les 3 orientations. A titre
d’exemple, la fraction volumique totale f de martensite est égale a 0,9%, 1,5% et 1,6% pour
les grains A1, B1 et C1 respectivement a E33 = 0,45%. Ces fractions atteignent respectivement

9,6%, 9,5% et 15,5% a E33 = 1,08%.

En conclusion, la comparaison des 3 grains semble montrer une influence de 1’orientation du
grain sur son état de contraintes et le développement de la transformation. Toutefois, comme
cela a été montré au chapitre 3, si cette observation est valable pour la majorité des cas, tous les
grains d’une orientation donnée n’obéissent pas a cette reégle. Il est alors important de prendre
en compte d’autres parameétres tels que la position du grain dans I’éprouvette, sa taille ou encore
I’interaction avec ses grains voisins. L’influence de ces différents facteurs fait 1’objet de la

quatrieme partie de ce chapitre.

5.3 Influence de la microstructure sur le comportement a
I’échelle mésoscopique

Les effets de la position du grain dans 1’échantillon, sa taille et des interactions avec les grains
voisins pouvant €tre couplés, dans un premier temps, il a fallu choisir avec précaution un
ensemble de grains permettant de faire des comparaisons croisées. Apres avoir présenté les

grains sélectionnés, I’influence des différents facteurs est ensuite discutée.

5.3.1 Choix des doublets de grains

Pour étudier la relation microstructure — comportement mécanique a 1’échelle de grains
individuels, 11 grains ont été sélectionnés parmi les 187 grains dans la zone de 700 um. IIs ont
différentes orientations, tailles et positions dans 1’échantillon. Les principales propriétés

microstructurales des 11 grains sont résumées dans le Tableau 5.5.

La taille relative donnée dans le Tableau 5.5 correspond au rapport arithmétique entre la taille
du grain et la taille moyenne des 187 grains du volume analysé. Leur orientation
cristallographique initiale, par rapport a I’axe de traction, est tracée dans la Figure 5.9 de poles
inverses. Chaque grain est représenté dans la Figure 5.9 par un cercle de taille proportionnelle

a la taille de grain.



150 5. Analyse multi-échelle de la transformation martensitique

Tableau 5.5 Attributs microstructuraux des 11 grains étudiés

Grain || Orientation || Position H Taille || [p1 P @,] (O)‘ Taille relative
Al Tres gros [-71 9 110] 2,89
A2 Gros [-68 23 37] 1,63
A3 ~ [001] Ceeur Gros [59 24 -32] 1,36
A4 Gros [80 23 -78] 1,66
A5 Gros [52 23 84] 1,64
B1 Petit [-83 34 102] 0,79

intermédiaire Ceeur
B2 Gros [40 33 -61] 1,55
Cl Petit [-36 51 52] 0,60
~ [111] Ceeur
C2 Gros [-29 54 53] 1,43
D1 Gros [-85 43 107] 1,47
~ [011] Surface
D2 Gros [-50 42 75] 1,56
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Figure 5.9  Orientation cristallographique des 11 grains par rapport a I’axe de traction.

Le choix des 11 grains a été fait de facon a séparer au mieux les effets couplés de ’orientation
du grain, des orientations voisines, de la taille et la position du grain (au cceur ou a la surface

de 1’éprouvette). Aussi, des doublets ou triplets de grains qui partagent des propriétés
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microstructurales similaires sont analysés, ou une seule donnée microstructurale est nettement

différente entre les grains étudiés.

Les grains Al, B1 et C1 commentés précédemment dans ce manuscrit sont différents en termes
d’orientation, de taille, de localisation ou encore en termes d’orientations voisines. Pour
confirmer la conclusion sur I’effet de 1’orientation en limitant les autres éventuels effets couplés
de microstructure, le triplet de grains (A2, B2, C2) est étudié. Les grains A2, B2 et C2 sont
tous les trois positionnés au cceur de I’éprouvette et ont une taille trés similaire. De plus, ces
trois grains partagent plusieurs grains voisins communs. L’intersection volumique entre les
voisins du grain A2 et ceux du grain B2 s’¢éléve a 55% et a 59% entre les voisins des grains A2
et C2, ce qui est grand en comparaison aux valeurs possibles obtenues pour chaque doublet
aléatoire de grains. Cela permet d’éviter le cas ou I’un des grains est entouré par une large
majorité de grains durs alors que 1’autre grain est entouré avec une large majorité de grains
beaucoup moins rigides. La principale différence entre ces 3 grains est donc leur orientation

cristallographique (angles ®).

En outre, I’effet des grains voisins est étudié notamment en comparant le comportement des
grains A2, A3, A4 et AS. En effet, ces 4 grains sont relativement proches de I’orientation [100]
par rapport a 1’axe de traction (@ = 23°). D’autre part, ils sont équivalents en termes de

propriétés mécaniques dans la direction de traction (modules d’Young Egg ung

compris entre 33
et 34 GPa) ainsi qu’en termes de taille et de localisation (cceur de 1’éprouvette). On peut alors

admettre qu’ils sont différents exclusivement en termes de leurs grains voisins.

5.3.2 Effet de I’orientation

Comme introduit dans le paragraphe précédent, les grains (A2, B2, C2) sont trés proches en
termes de positions spatiales et de tailles et partagent également plusieurs grains voisins. En

effet, le volume voisin commun a ét¢ quantifi¢é comme suit :

Volume(Voisins de A2 N Voisins de B2)
Volume(Voisins de A2 U Voisins de B2)

= 59%

(5.1)
Volume(Voisins de A2 N Voisins de C2)

Volume(Voisins de A2 U Voisins de C2)

= 55%

Cependant, ces grains ont des orientations différentes par rapport a 1’axe de traction. L angle
de désorientation @ par rapport a I’axe de traction est €gal a 23°, 33° et 54° pour les grains A2,

B2 et C2 respectivement.
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Les évolutions de la déformation totale €53, de la contrainte interne o33 et de la fraction de

martensite, dans chacun des 3 grains au cours de la traction, sont reportées dans la Figure 5.10.

Sans surprise, plus un grain est bien orienté par rapport a I’axe de traction plus il se déforme
facilement dans cette direction comme le montre la Figure 5.10-a. Pour E;; = 1,08%, la
déformation totale €33 atteint une valeur de 1,2% pour le grain A2 ayant un angle @ = 23°,

contre 0,5% pour le grain C2 ayant @ = 54°.
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Figure 5.10 Analyse du comportement des grains A2, B2 et C2 au cours de chargement de
traction. a) : Evolution de £33 obtenues par MEF, b) : Evolution de g33 obtenues par MEF, ¢) :

Evolution de la fraction volumique de martensite, d) : Evolution de o35 obtenues par 3DXRD.
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De méme, on observe a la Figure 5.10-b que 1’état de contrainte dans la direction de traction
033 est plus élevé lorsque le grain est mal orienté (P élevé). Le grain C2 d’orientation proche
de [111] est plus rigide que les grains A2 et B2 d’orientations intermédiaires. En plus de I’effet
de I’anisotropie ¢élastique, on remarque de la Figure 5.10-b que la déformation du grain dans le
domaine de la TM s’accompagne par une accommodation de contrainte 33 moyenne dans le
grain ; mais un durcissement plus important est observé dans les grains mal orientés B2, et plus
particulierement le grain C2, par rapport au grain A2. Un comportement plus ou moins
concordant a la simulation est observé en ce qui concerne les contraintes g;3 obtenues par la

technique 3DXRD et reportées dans la Figure 5.10-d.

La croissance de la martensite s’initie d’abord dans le grain A2, puis dans le grain B2 et enfin
dans le grain C2 comme le montre la Figure 5.10-c. En effet, le facteur de Schmid de la variante
la mieux orientée (noté R33) est égal a 0,45 pour A2, 0,4 pour B2 et 0,19 pour C2. La aussi,
I’effet de I’orientation du grain par rapport a I’axe de traction est nettement observé : les grains

les mieux orientés ayant un facteur de Schmid élevé sont les premiers a transformer.

Dans le cas des grains A2 et B2 ayant un facteur de Schmid supérieur a 0,4, une évolution
fortement linéaire est observée en termes de déformation (Figure 5.10-a) et de fraction de

martensite (Figure 5.10-c) au cours du chargement imposé¢.

Pour le grain mal orienté C2, on observe en revanche une faible croissance de la martensite au
début de la TM, suivie d’une croissance clairement plus importante pour les chargements E3; >
0,6%. En effet, I’analyse de ce grain a montré que deux variantes sont activées aux voisinages
de E33 =0,35% mais cela ne permet évidemment pas d’accommoder partiellement les
contraintes dans ce grain rigide. Quatre autres variantes moins bien orientées sont activées entre
les chargements E33; = 0,45% et E3z3; = 0,6%. Tout comme la variante 19 du grain Cl,
certaines variantes parmi les six présentes dans le grain C2 se sont développées d’une fagon
plutot soutenue, sous I’effet des fortes contraintes locales concentrées et développées aux joints

de grain, pour les déformations imposées E33 > 0,7%.

En conclusion, ces résultats confirment 1’effet de 1’orientation en termes de déformation totale,
de contraintes moyennes sur le grain ainsi que le développement de variantes prédites par le

critére de Schmid.

Cependant, ce critére n’est pas le seul facteur qui pilote la TM et 1’état des contraintes. Nous

avons observé le développement de variantes martensitiques de faible facteur de Schmid 1a ou
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des variantes de facteur de Schmid ¢élevé ne se développent pas. De méme, des grains de méme

orientation peuvent avoir des comportements différents a I’échelle mésoscopique comme le

montre I’état des déformations totales £33 et des contraintes de Von-Mises a,,,,, reportées sur la

Figure 5.11.
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Figure 5.11 Déformations £33 (a) et contraintes g, (b) sur les 187 grains a E3; = 1,08%.

Il est donc nécessaire d’étudier I’influence d’autres facteurs microstructuraux tels que les

interactions avec les orientations voisines et les contraintes intergranulaires qui en résultent.

5.3.3 Effet des grains voisins et des hétérogénéités a 1’échelle

microscopique

5.3.3.1 Grains de méme orientation sans voisins communs

Pour identifier les effets des grains voisins d’un grain dans le polycristal, une étude comparative
du grain précédent A2 a été réalisée par rapport aux 3 grains A3, A4 et AS avec lesquels il
partage une orientation proche de [100], un méme module d’Y oung dans la direction de traction
et une taille de grains équivalente. Les quatre grains sont par ailleurs positionnés a différentes

zones au ceeur de 1’éprouvette et ont des grains voisins largement distincts.

L’évolution des fractions de martensite f et des contraintes g3;3 moyennées dans chacun des

grains A2 a AS est reportée dans la Figure 5.12.

On remarque de la Figure 5.12-a que 1’¢état de transformation est treés similaire dans les grains
A3 et AS. Cependant, il est assez différent par rapport aux deux autres grains. Le grain A2 est

le premier grain du quadruplet a se transformer et sa fraction de martensite évolue rapidement
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pour atteindre 8,4% au dernier incrément de la simulation. D’autre part, le grain A4 commence
a transformer apres le grain A2 et n’atteint que 3,9% de volume en martensite a la fin du calcul
MEF. 1l y a donc un effet d’interaction avec les orientations voisines qui se manifeste, a
I’échelle moyen du grain, par une croissance différente de la phase martensitique dans des

grains ayant la méme orientation.
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Figure 5.12 Analyse du comportement des grains A2, A3, A4 et A5 au cours de chargement
de traction. a) Evolution de la fraction de martensite, b) Evolution de la composante o033

obtenue par MEF.

Les grains A2, A3, A4 et A5 sont bien orientés par rapport a I’axe de traction et ont des facteurs
de Schmid ¢levés. Le grain A2 a un facteur de Schmid R;3 = 0,45 tandis que le grain A4
posséde un R3; = 0,48. La aussi, I’effet de ’orientation n’est pas prépondérant car le grain A2,
par exemple, commence a transformer avant le grain A4, bien que le facteur de Schmid de ce
dernier soit plus élevé. De plus, I’évolution de la contraintes o35 (Figure 5.12-b) dans chaque
grain montre une disparit¢ de la distribution des contraintes. Une telle disparité de 1’état
mécanique que l’on peut attribuer aux interactions avec les grains adjacents et 1’état
microstructural local qui évolue distinctement au sein de ces grains au cours de la traction, en
dépit de leurs modules d’Young analogues suivant I’axe de chargement uniaxial. La forte
anisotropie ¢lastique de cet alliage favorise également les hétérogénéités intergranulaires et
amplifie 1’effet d’interaction des orientations adjacentes. Ces résultats montrent que
I’orientation cristallographique propre a un grain (critére de Schmid) est loin d’étre le seul
critére déterminant dans 1I’évolution mécanique et microstructural des domaines austénitiques.

I y a lieu de tenir compte des hétérogénéités microscopiques locales et défauts
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microstructuraux notamment les orientations des voisins, les joins de grains et les interfaces

austénite / martensite.

Pour discuter de ces différentes interactions entre 1’état microstructural avoisinant et le
comportement du grain a I’échelle moyenne mésoscopique, une analyse de I’état des grains
voisins de A2 et de ceux voisins de A4 a été effectuée. L’évolution des fractions de martensite

f et de 033 moyennées dans les deux voisinages est reportée dans la Figure 5.13.
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Figure 5.13 Analyse a [’échelle mésoscopique du comportement moyen des grains

austénitiques adjacents aux grains A2 et A4. a) : Evolution de la fraction de martensite, b) :

Evolution de o33 obtenues par MEF.

Comme on peut I’observer sur la Figure 5.13-a, il y a en moyenne deux fois plus de martensite
dans le voisinage du grain A2 par rapport au voisinage du grain A4. Aussi, la martensite apparait

d’abord dans certains voisins du grain A2 avant que la TM ne s’initie dans la plu

part des grains voisins de A4. En comparant la Figure 5.13-a a la Figure 5.12-a, on observe
une corrélation positive entre la transformation d’un grain austénitique et la transformation de
ces grains voisins. En d’autres termes, 1’apparition et la croissance de la martensite dans les
grains voisins d’un grain donné va favoriser la transformation de celui-ci. Cela s’explique

notamment par deux éléments :

- La déformation de transformation d’un grain peut induire une transformation dans les grains
adjacents comme il a ét¢ observé dans d’autres travaux sur I’alliage Cu-Al-Be (Kaouache, 2006)

ou sur des alliages Ni-Ti (Xu & Wang, 1995).
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- Les incompatibilités de déformation entre grains voisins, plus particuliérement dans cet alliage
a forte anisotropie ¢lastique (Kaouache, Berveiller, Inal, Eberhardt, & Patoor, 2004) (Liu,
Huang, & Xie, 2014) (Miyazaki, Kawai, & Otsuka, 1982).

Ces deux facteurs menent a de fortes concentrations de contraintes a 1’échelle microscopique,
localisées particuliérement aux joints de grains (contraintes intergranulaires), ce qui facilite
I’activation et la croissance de domaines martensitiques. L’état de contraintes g3; moyen dans
les voisins du grain A2 est pratiquement identique a celui dans les voisins du grain A4 comme
observé dans la Figure 5.13-b. Les zones de forte concentration de contraintes sont alors trés
localisées a une échelle microscopique et donc difficilement révélées a une échelle

mésoscopique ou macroscopique.

R33 = 0,45
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Figure 5.14 Grains A2 et A4 a I’échelle intragranulaire. a) Fraction volumique de martensite

f (entre 0 et 1). b) Contrainte de Von-Mises oy .

La Figure 5.14 fournit une visualisation de la fraction de martensite et du champ de contraintes
de Von-Mises dans les grains A2 et A4 aI’échelle microscopique selon le résultat de simulation.
On observe a partir de la Figure 5.14 qu’il y a effectivement un fort gradient de contraintes et

de transformation dans le grain A2. La fraction de martensite atteint des valeurs supérieures a
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15% pour les éléments situés autour des joints de grain en haut du grain A2 ayant une fraction
moyenne de martensite de 8%. Les zones ou la fraction de transformation est élevée (Figure
5.14-a) sont caractérisées par une forte concentration de contraintes comme le montre la Figure

5.14-b.

Cela montre que 1’analyse du comportement superélastique du polycristal a I’échelle moyenne
de grains austénitiques n’est pas toujours suffisant. La transformation martensitique est
controlée plutdt par les contraintes locales microscopiques et les fortes hétérogénéités qui
puissent y exister sous |’effet des défauts de microstructure (joints de grains, interfaces A/M et

incompatibilités entre les variantes martensitiques).
5.3.3.2 Grains d’orientation proches et ayant des voisins en commun

5.3.3.2.1 Analyse a I’échelle mésoscopique (ou intergranulaire)

Nous allons étudier dans ce qui suit les effets des joints de grains et des interfaces
austénite/martensite a 1’échelle moyenne de fagon a identifier leur influence sur les
hétérogénéités locales qui gouvernent la croissance de la martensite. Pour ce faire, une étude
comparative de la TM dans le doublet de grains (D1 — D2) et de leur voisinage a été effectuée.
Les grains D1 et D2 ont pratiquement la méme orientation cristallographique par rapport a I’axe
de traction et le méme module d’Young dans la direction de traction en étant tous les deux
proches du pdle [110]. Le facteur de Schmid Rs5 est égal a 0,35 pour D1 et 0,36 pour D2. Ils
ont également une taille de grain similaire et sont tous les deux localisés sur la surface libre de
I’éprouvette. Par ailleurs, les grains D1 et D2 sont adjacents et partagent un large volume
commun de voisins égal a 76% en leur appliquant 1’équation (5.1), contrairement aux grains

(A2 — A4) qui possedent des grains voisins totalement distincts.

L’évolution de la fraction totale de martensite dans les grains D1 et D2 ainsi que dans leurs
grains adjacents est tracée dans la Figure 5.15. La transformation s’active d’abord dans le grain
D2 (R33 = 0,36) pour une déformation appliquée proche de Ez3; = 0,25%, et ensuite dans le
grain D1 (R33 = 0,35) pour une déformation appliquée proche de E;3 = 0,35% comme le
montre la Figure 5.15-a. Cette observation est en accord avec le critére de Schmid qui prévoit
que le grain ayant le plus grand facteur R35 est le premier a transformer. Cela dit, ce critére ne
justifie pas complétement 1’écart relativement grand entre le début de transformation en D2 et

en D1 vu leurs facteurs de Schmid assez proches. D’autre part, la fraction de martensite dans
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le grain D2 est nettement supérieure a celle du grain D1 : elle atteint 18,4% pour D2 contre

9,6% pour le grain D1 a la fin du calcul MEF.

Par conséquent, 1’évolution microstructurale par TM des grains D1 et D2 est largement
différente malgré le fait qu’ils aient la méme orientation, la méme taille et plusieurs grains
voisins communs. La aussi, les effets des hétérogénéités microstructurales et mécaniques a une
¢chelle plus fine sont largement impliqués. Le comportement superélastique d’un grain dans le

polycristal est donc tres sensible a son voisinage local.
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Figure 5.15 Evolution de la fraction volumique moyenne de martensite. a) Dans les grains
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D1 et D2. b) Dans les grains adjacents de D1 et adjacents de D2.

En limitant I’analyse des effets de voisinage a une échelle moyenne mésoscopique, on retrouve
le méme résultat que celui observé précédemment pour les grains (A2 — A4). L’apparition et la
croissance de la martensite, en moyenne volumique, est plus avancée dans les grains adjacents
de D2 que dans les grains adjacents de D1. La aussi, on peut observer méme a 1’échelle

mésoscopique que la transformation d’un grain favorise la transformation de ses grains voisins.
5.3.3.2.2 Analyse a I’échelle microscopique (ou intragranulaire)

Le grain D1 est entouré¢ par 12 grains voisins tandis que le grain D2 posseéde 16 grains voisins.
Il y a 9 grains voisins communs entre D1 et D2. Bien que les 9 grains communs n’interagissent
pas forcément de la méme facon sur les grains D1 et D2, le choix le plus judicieux est de

commencer par une analyse des grains voisins non communs (3 grains pour D1 et 7 pour D2).
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Une image de ces grains dans le polycristal est reportée sur la . L’orientation initiale des grains
adjacents exclusivement a D1 ou a D2 est tracée par rapport a la direction de traction sur la

figure de pdles inverse Figure 5.17.

Figure 5.16 Visualisation du grain D1, du grain D2 et des grains voisins propres a chacun.

On remarque a partir de la Figure 5.17 que les désorientations entre le grain D2 et ses 7 grains
voisins sont clairement plus grandes que celles entre DI et ses 3 grains voisins. Plus
particuliérement, le grain D2 orienté [110] posséde 3 grains voisins orientés [100] et qui sont

beaucoup moins rigides que D2 et faciles a transformer selon le critére de Schmid.

O D1 X Voisinsexclusifsde D1
O D2 +  Voisinsexclusifsde D2

Figure 5.17 Orientation cristallographique des grains voisins, non communs, de D1 et D2.
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Il semble en conséquence que la croissance de la martensite dans un grain dur mal orienté peut
relativement étre accélérée si ce grain est entouré¢ de grains bien orientés, notamment sous
I’action des fortes contraintes concentrées autour des joints de grain. Cela expliquerait la forte
transformation du grain D2 par rapport au grain D1 alors qu’ils ont la méme orientation
cristallographique. Pour étudier cette hypothése, une analyse a 1’échelle microscopique a été

réalisée.

La Figure 5.18 présente la fraction totale de martensite développée a 1’échelle microscopique

dans chacun des grains D1 et D2 ainsi que leurs voisins exclusifs.
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Figure 5.18 Distribution de la fraction de martensite dans le grain D1, le grain D2 et les grains

voisins propres a chacun.

On observe sur la Figure 5.18 que la martensite développée dans les grains voisins du grain D2
est effectivement localisée essentiellement sur les zones proches des joints de grains les
séparant du grain D2, tandis que les voisins du grain D1 ont subi une transformation localisée
plutot dans des régions relativement distantes du grain D1. Cela confirme le fait qu’un
développement important de la martensite au voisinage d’un joint de grain va favoriser la
transformation aux voisinage du joint dans le grain adjacent. Les incompatibilités de
déformation aux joints de grains, particulierement entre des grains adjacents fortement
désorientés 1’un par rapport a 1’autre, constitue un facteur important dans 1’apparition et la

croissance localisées de différentes variantes de martensite aux voisinages de ces interfaces
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intergranulaires. C’est d’ailleurs ces incompatibilités aux joints de grains, aléatoirement
orientés dans le polycristal, qui sont & 1’origine du pseudo-écrouissage (durcissement) / rupture
intergranulaire et de la déformation superélastique limitée par rapport au monocristal
(Miyazaki, Kawai, & Otsuka, 1982) (Liu, Huang, & Xie, 2014). En texturant les grains d’un
polycristal Cu-Al-Mn dans une direction [100] par solidification unidirectionnelle controlée,
Liu et al. ont pu obtenir une déformation superélastique de 10% au lieu des 3% usuellement

observée dans ces alliages polycristallins 8 mémoire de forme (Liu, Huang, & Xie, 2014).

Pour faciliter la visualisation 3D des grains, le plus gros grain parmi les voisins exclusifs du
grain D2 n’a pas été montré sur la Figure 5.16 et la Figure 5.18 précédentes. Ce grain, orienté
[100] par rapport a 1’axe de traction, est en revanche visualisé sur la Figure 5.19 suivante par

une coupe montrant I’intérieur de ce grain et des grains D2 et D1.
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Figure 5.19 Distribution des déformations &35 (b), des contraintes de Von-Mises oy (¢) et
de la fraction totale de martensite (d), sur une coupe 2D dans les trois grains D1 — D2 — grain

adjacent (a).
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On s’apercoit sur la Figure 5.19(b) et (c) que le grain orienté [100] s’est largement déformé
dans la direction de traction tout en subissant moins de contraintes, en comparaison aux grains

D1 et D2 orientés [110].

Ces deux derniers, étant proches en termes d’orientation, développent un comportement proche
au sein de leur centre, en particulier en termes de contraintes ou une certaine continuité des
couleurs iso-valeurs est observée (Figure 5.19(c)). Cependant, une forte discontinuité de
comportement est observée entre le grain D2 et son grain adjacent orienté [100], que ce soit en
termes de déformations (Figure 5.19(b)) ou de contraintes (Figure 5.19(c)). Cette large
hétérogénéité de déformation aux voisinages de grain D2 / grain [100] s’est dont traduit par un
forte concentration de contraintes sur le grain D2 prés du joint de grain en question (Figure

5.19(c)) et une forte transformation de ce grain dans cette méme région (Figure 5.19(d)).

Cette analyse effectuée a une échelle microscopique confirme donc les observations et les
conclusions révélées auparavant dans [’analyse a 1’échelle moyenne mésoscopique. Bien
qu’elle ne permette pas une description compléte et explicite de 1’état mécanique et
microstructural, une analyse a 1’échelle mésoscopique a tout de méme permis d’identifier
certaines sources d’hétérogénéités qui agissent a une échelle microscopique plus fine et a

montré une bonne aptitude de transition d’échelle sur ces résultats de modélisation.

5.3.3.3 Effet des interfaces austénite / martensite sur la rotation des grains

Hormis les effets des joints de grains et des orientations cristallographiques adjacentes, les
hétérogénéités induites par les interfaces austénite-martensite influencent a leur tour les
comportements locaux (intragranulaire) et moyen (intergranulaire) des grains dans le
polycristal. Cependant, il est plus difficile d’étudier numériquement ses effets vu la complexité
de décrire entierement la microstructure des domaines microscopiques biphasés et toutes les

variantes martensitiques induites par traction dans une éprouvette a grains micrométriques.

A défaut de pouvoir analyser I’effet du voisinage des interfaces austénite / martensite a 1’échelle
microscopique, le choix fait dans cette étude est de réduire 1’analyse aux fractions f de
martensite, en admettant que 1’effet des interfaces A/M augmente avec I’augmentation de f. La
rotation ¢lastique des grains (A2 — A4) ainsi que les grains (D1 — D2) est tracée dans la Figure
5.20 en fonction de la fraction f totale de martensite dans chacun de ces 4 grains. L’évolution
de I’orientation (rotation) des éléments finis de chaque grain n’a pas été suivie dans cette

simulation numérique. Cependant, la rotation moyenne d’un grain peut étre obtenue en 3DXRD
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en calculant I’angle de désorientation § du grain entre deux chargements (mesures 3DXRD)
différents, par sa matrice d’orientation U qui évolue au cours de la traction. L’amplitude de
rotation donnée dans la Figure 5.20 est calculée entre 1’état initial et le chargement n°8 selon

I’équation (3.3).
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Figure 5.20 Amplitude de rotation des grains A2 — A4 et D2 — D4 en fonction de leur degré

de transformation.

Le grain A2 a subi, en moyenne, moins de rotation que son bindéme A4. Comme le grain A2 est
en moyenne plus transformé que le grain A4, il semble donc que la rotation soit d’autant plus
faible que le grain transforme beaucoup ; la méme observation est valable pour le doublet de
grains (D1 — D2). Cela est di a la croissance des interfaces A/M et I’apparition des sous-
domaines d’austénite séparées par les variantes de martensite. En effet, les travaux de Bucsek
sur un AMF Ni-Ti (Bucsek, et al., 2019) ont montré que la désorientation intragranulaire est
nettement plus faible aux voisinages des variantes martensitiques par rapport aux régions
fortement austénitiques. Cela aura pour effet de donner lieu a une dispersion d’orientation entre
les différents sous-domaines et, par conséquent, une évolution relativement moins prononcée
de ’amplitude de rotation lorsqu’elle est moyennée sur tout le grain comme dans le cas de
3DXRD. Cet effet de dispersion d’orientation a I’intérieur du grain a également été observé
expérimentalement par diffraction de neutrons dans un alliage Cu-Al-Be a gros grains
millimétriques (Malard, 2008) (Berveiller, Malard, Wright, Patoor, & Geandier, 2011) (Malard,
Sittner, Berveiller, & Patoor, 2012).
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5.3.4 Effet de localisation et de taille de grain

Dans ce paragraphe, les eftets potentiels de localisation du grain (cceur / surface de 1’éprouvette)
et de sa taille sont étudiés. Une comparaison du comportement macroscopique moyen entre le
cceur de I’éprouvette et sa périphérie est donnée a la Figure 5.21, en termes de 033 moyennes

pondérées par le volume des grains, en se basant sur les résultats du calcul MEF.
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Figure 5.21 Evolution des contraintes g33 moyennées sur toute 1’éprouvette, sur les grains de

surface externe et sur les grains au volume intérieur (cceur de 1’éprouvette) selon le calcul MEF.

On remarque qu’il y a, en moyenne, plus de contraintes sur les grains de surface que sur les
grains du cceur de 1’éprouvette. Cette observation est justifiée par le fait qu’il y a beaucoup de

petits grains en surface de I’éprouvette.
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Figure 5.22 Effet de la taille du grain sur I’état de contraintes pour des grains de méme

orientation cristallographique.
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En effet, pour des orientations équivalentes, 1’analyse a montré que les petits grains subissent
souvent davantage de contraintes moyennes sur le grain, comme observé par exemple sur le
doublet A1 — A2 ou encore le doublet de grains C1 — C2 (Figure 5.22). Le nombre élevé
d’orientations aléatoires adjacentes des petits grains de surface et la forte densité de joints de
grains dans cette région de 1’éprouvette semblent rendre ces grains plus durs a déformer et
subissant de fortes densités de contraintes intergranulaires ; Aussi cela se traduit aux échelles
mésoscopique et macroscopique par un état de contraintes relativement plus ¢€levé aux
voisinages de la surface, par rapport au cceur de I’éprouvette constitué¢ de grains plus gros. Cet
effet de la taille des grains est en accord avec la littérature : en comparant le comportement
pseudo-¢lastique d’éprouvettes de 1’alliage Cu-Al-Be de différentes tailles de grain, une
augmentation des niveaux de contraintes a été observée lorsque la taille de grain diminue
(Montecinos, Cuniberti, & Sepulveda, 2008) (Montecinos & Cuniberti, 2012) (Sade, de Castro
Bubani, Lovey, & Torra, 2014).

L’analyse de cet effet de localisation a également été effectuée sur les résultats expérimentaux
de 3DXRD. La Figure 5.23 montre les déformations ¢élastiques et les contraintes moyennes, au

cours du chargement, pour les grains de surface et les grains de volume.
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Figure 5.23 Evolution des déformations élastiques €53 (a) et des contraintes o33 (b)

moyennées sur toute 1’éprouvette, sur les grains de surface externe et sur les grains au volume

intérieur (cceur de 1’éprouvette) selon les résultats de la 3DXRD.

A partir de la Figure 5.23, on observe moins de déformations élastiques et moins de contraintes
a la surface par rapport au cceur de I’éprouvette. Ceci est en contradiction avec les prédictions

du modéle.
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La déformation élastique €55 sature a 0,5 % en moyenne dans les grains de surface alors qu’elle
continue de monter a I’intérieur de I’échantillon. De méme, le domaine de transformation est
observé a des contraintes 033 plus faibles en surface par rapport au cceur. Le changement de
pente pour o33 aux chargements n°2 a n°4 est visiblement plus brusque en surface qu’en ceeur.
Ces trois observations suggérent un avancement plus important de la transformation

martensitique en surface.

Les différences observées peuvent étre dues a différents facteurs. Hormis 1’effet de relaxation
de contraintes di a la surface, la différence de comportement cceur — surface est due aux
hétérogénéités observées préalablement entre ces deux régions a 1’état initial (Cf. Chapitre 3).
En effet, les petits grains proches de la surface de I’échantillon sont plus susceptibles d’étre
localisés dans un champ de contraintes résiduelles non négligeables dés 1’état initial
(chargement n°0). Un tel champ de contraintes locales contribue a un début anticipé de la
transformation dans les grains de surface, par rapport aux grains positionnés au cceur de
I’éprouvette. Ce constat va de paire avec les observations retenues du post-traitement 3DXRD

et décrites dans le chapitre 3 ; a savoir :

- la présence d’une petite fraction de martensite dés le serrage de 1’éprouvette dans la
machine de traction,
- la faible complétude des grains de surface et les difficultés a les indexer et les affiner,

- unparamétre de maille relativement différent entre la surface et le coeur de 1’échantillon.

Cet écart de comportement coeur — surface n’a cependant pas été reproduit dans la simulation
numérique car tous les grains ont été pris comme étant 100% austénitiques et sans contraintes

résiduelles.

Conclusion

L’ensemble de données expérimentales et de modélisation numériques ont été exploitées dans
ce chapitre pour étudier les relations microstructure — transformation — comportement

mécanique tant aux échelles macro/méso qu’a I’échelle microscopique.

A I’échelle macroscopique de I’éprouvette, 9% du volume austénitique analysé a été transformé
en martensite a la fin de la simulation ou la déformation macroscopique était égale a 1,08%. A
une échelle mésoscopique, une corrélation linéaire entre les déformations totales dans le

domaine élastiques et dans le domaine de transformation a été observée sur le modele. Cela
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peut servir, lors d’un essai expérimental de traction, a estimer la fraction moyenne de la
martensite dans un grain a un chargement donné en extrapolant les déformations élastiques

moyennes dans sur le grain, mesurées par la 3DXRD.

Une analyse des variantes de martensite développées a 1’échelle de grain a été effectuée. Elle a
montré que le critére de Schmid, bien qu’il est influant, n’est pas suffisant a prédire 1’apparition
et la croissance des variantes martensitiques. Un facteur mécanique, introduit en intégrant les
cissions résolues et le chargement imposé, a été¢ mieux adapté a prédire le développement des

variantes de martensite.

Aussi, 1’analyse mésoscopique grain a grain en se limitant au seul effet de I’orientation
cristallographique a montré son insuffisance a expliquer enticrement les hétérogénéités de
comportement. Tout comme dans 1’analyse expérimentale (conclusion du chapitre 3), le modele
a montré que des grains de méme orientation peuvent avoir des comportement sensiblement
différents. Les effets des orientations voisines, des joints de grains et contraintes
intergranulaires, des interfaces austénite / martensite, de la localisation et de la taille de grains

ont été alors étudiés et discutés.

A TD’échelle mésoscopique, nous avons montré que le développement de la transformation
martensitique dans un grain peut favoriser la transformation dans ses grains adjacents. Ce
résultat a été confirmé par la suite a une échelle microscopique. L’étude a 1’échelle
microscopique a en effet montré que de fortes incompatibilités de déformations intergranulaires
créent des fortes concentrations de contraintes intergranulaires qui agissent sur les régions
contigués des joints de grains et contribuent ainsi au développement de variantes martensitiques
localisées particuliérement aux joints de grains. Les contraintes intergranulaires aux joints de
grains augmentent avec la désorientation entre les grains voisins ; un grain dur mal orienté peut

rapidement se transformer s’il est entouré¢ de grains moins rigides tels que les grains [100].

D’autre part, un effet de la transformation martensitique a été¢ observé sur les amplitudes de
rotation des grains : le développement de domaines martensitiques et interfaces austénite /

martensite dans un grain austénitique ralentissent la rotation de ce dernier.

Enfin, un effet de taille de grain a été montré. Les petits grains subissent plus de contraintes et
de transformation que les gros grains, a orientation équivalente. Cependant, 1’eftet de taille de
grains ne peut étre découplé de 1’effet de localisation des grains dans I’éprouvette étudiée car

celle-ci est composée de gros grains a I’intérieur et de petits grains en périphérie.
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Conclusion :

L’objectif de ce travail était d’étudier a la fois numériquement et expérimentalement le
comportement superé¢lastique d’un alliage a mémoire de forme, a I’échelle des grains
individuels d’un polycristal. Une simulation par éléments finis a été utilisée, avec la loi de
comportement AMF développée par ailleurs au laboratoire. En parallele, deux techniques
expérimentales, basées sur le rayonnement synchrotron, ont été mises en ceuvre pour étudier es
champs microstructuraux et mécaniques du polycristal étudié ; grace au couplage entre la
3DXRD et la TCD (tomographie a contraste de diffraction), des comparaisons entre données

expérimentales et numériques ont été possibles.

Aprées avoir présenté les principes généraux des deux techniques expérimentales utilisées dans
le chapitre 2, le matériau de 1’étude a été introduit. Il s’agit d’une éprouvette de traction
cylindrique en alliage Cu-Al-Be austénitique a température ambiante et de diametre 0,86 mm.
Elle a fait I’objet d’une caractérisation initiale par TCD, ce qui permet une reconstruction 3D
de la microstructure réelle. Puis la 3DXRD a été utilisée au cours de 1’essai de traction in-situ

afin de suivre le comportement mécanique en temps réel.

Si ces deux techniques étaient déja utilisées pour des matériaux présentant de la plasticité par
mouvement de dislocations, il a fallu les adapter au cas des alliages a mémoire de forme qui
présentent une microstructure évolutive : au cours du chargement, une seconde phase, la
martensite, apparait venant perturber le signal de diffraction. La méthodologie développée ainsi
que I’étude de sensibilité réalisée ont été présentées dans le chapitre 3. Ainsi, pour la premicre
fois, 187 grains d’un polycristal d’AMF ont pu étre suivis en 3DXRD lors d’un essai de traction
in-situ : leur orientation cristallographique, leur position dans I’échantillon ont pu é&tre
mesurées, de méme que leur état de déformation élastique et de contraintes et leur rotation. De
fortes hétérogénéités de contraintes ont été mises en évidence entre les grains, le rapport entre
le maximum et le minimum pouvant étre supérieur a 2. Cela a été corrélé, pour la majorité des

grains, a leur orientation cristallographique : les grains orientés [111] sont en général plus
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contraints que ceux orientés [ 100]. Toutefois, certains grains ne suivaient pas cette constatation.
I1 a donc été nécessaire d’avoir recours a la simulation numérique afin de pouvoir interpréter

plus en détail les résultats expérimentaux. C’était 1’objet du chapitre 4.

Les équations constitutives du comportement de I’AMF ont été introduites dans le logiciel
ABAQUSO. Dans un premier temps, seul un monocristal a ét¢ simulé, avant d’étendre le
modele au polycristal réel. Pour cela, la microstructure reconstruite par TCD a été maillée et
optimisée a I’aide du logiciel NEPER, en appliquant différents parameétres de tessellations. Les
parametres de la loi de comportement ont été pris soit dans la littérature, soit dans les données
expérimentales de 1’alliage. A I’échelle macroscopique, la courbe contrainte-déformation
simulée reproduit parfaitement 1’essai expérimental. Les données issues de la modélisation ont
été comparées aux données obtenues par 3DXRD a I’échelle du grain ; c’est la premiére fois
qu’une telle comparaison a pu étre faite sur un nombre de grains aussi important dans un
polycristal subissant une transformation martensitique induite par traction! Les évolutions des
contraintes moyennes, calculées sur I’ensemble des éléments finis présents dans le grain, sont

en tres bon accord pour 90% des grains.

Le suivi des variantes martensitiques a 1’échelle mésoscopique, en tenant compte a la fois des
cissions résolues expérimentales et numériques et des facteurs de Schmid de la microstructure
initiale, a mis en évidence une forte contribution du champ local (intragranulaire) des
contraintes internes, des variantes de martensite de faible facteur de Schmid pouvant se
développer localement ou une forte concentration de contraintes est observée. Ce résultat a été

confirmé grace aux investigations des données de la simulation a 1’échelle microscopique.

Si la simulation a confirmé 1’importance de 1’orientation du grain sur son comportement, elle a
¢galement permis de montrer que les grains voisins influencent également fortement 1’état de
contraintes d’un grain individuel : les plus fortes contraintes sont atteintes au niveau des joints
grains. La valeur maximale est d’autant plus élevée que les grains sont petits. A 1’échelle des
grains individuels, la fraction volumique moyenne de martensite développée dans un grain a
été corrélée aux fractions de martensite dans les grains adjacents : la croissance de la phase

martensitique dans un grain favorise souvent la transformation dans ces grains voisins.

L’analyse des résultats de la simulation a 1’échelle inter et intragranulaire a mis en évidence
une corrélation significative entre la fraction de martensite, les contraintes intergranulaires et

les incompatibilités de déformation entre les grains voisins. Par conséquent, un fort effet de
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grains voisins sur 1’état mécanique et microstructural a été démontré a 1’échelle mésoscopique

et microscopique.

Ainsi, en conclusion, un dialogue détaillé et quantitatif des résultats expérimentaux et
numériques a été entrepris dans un alliage 8 mémoire de forme superélastique, sur plus de 180
grains. Les méthodologies développées, tant du point de vue expérimental que numérique, ont
permis de comparer les positions de grains, les états de déformation élastique et de contrainte
sur I’ensemble des grains et de les relier au développement de la transformation martensitique
dans cet alliage. Cette approche a grandement contribué a une meilleure compréhension de la
relation microstructure — comportement dans 1’alliage étudi¢, notamment les importants effets
de I’orientation, de 1’anisotropie élastique et des interactions entre grains voisins. La complexité
de la microstructure, avec 1’apparition de la martensite au cours du chargement, a pointé les
limitations de la méthodologie développée, la martensite ne pouvant &tre entierement

caractérisée par la méthode mise au point.

Perspectives :

D’un point de vue méthodologie, les évolutions entreprises en 2019 sur la source de ’ESRF

permettent d’envisager de futures investigations expérimentales plus poussées en 3DXRD —

TCD.

Pour la 3DXRD, des mesures supplémentaires effectuées avec un faisceau micro-focalisé (S-
3DXRD) permettrait de déterminer I’évolution des champs mécaniques intragranulaires 1a ou

I’approche actuelle est limitée a une analyse moyennée sur le grain.

Dans cette étude, nous ne nous sommes pas intéressés a la martensite car sa structure
cristallographique complexe rend difficile 1’indexation de son signal de diffraction en 3DXRD ;
nous n’avons donc pas pu déterminer 1’évolution de son état de déformation. Il serait donc
intéressant d’étendre la méthodologie développée a la structure M18R de la martensite. Une
solution envisageable serait de modéliser les angles de diffraction des variantes susceptibles
d’étre activées dans chaque grain austénitique, en vue d’une comparaison au signal

expérimental de diffraction.
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La TCD a été utilisée uniquement pour imager la microstructure initiale. Une résolution
améliorée et des temps de comptage plus réduits permettraient un suivi par TCD de I’évolution
de la microstructure et une observation directe des variantes de martensite dans le volume de
I’échantillon, lors d’essais de traction in-situ, ce qui n’est actuellement possible par aucune

autre technique.

Une approche couplée entre la 3DXRD, la S-3DXRD et la TCD in-situ permettrait une
description compléte multi-échelles de 1’état mécanique et microstructural dans les deux
phases, I’austénite et la martensite. Les récentes évolutions également en termes d’algorithmes
de reconstruction et de post-traitement seraient trés utiles au développement de cette

méthodologie.

De maniére générale, les conditions d’acquisition des clichés, que ce soit en 3DXRD ou en
TCD, seront a optimiser compte tenu de la faible intensité du signal de diffraction de la
martensite par rapport a I’austénite mére. Les résultats expérimentaux envisagés pourraient
¢galement servir dans 1’optimisation de la loi de comportement et devraient rendre plus

performant le modéle micromécanique utilisé.

Si une différence d’état de contraintes entre les grains en surface et les grains en volume de
I’échantillon a été mise en évidence, son origine n’a pu étre déterminée avec certitude. En effet,
plusieurs facteurs couplés ont été identifiés :
- les grains de surface présentaient des tailles plus faibles que ceux du volume,
- le traitement thermique a conduit & des contraintes résiduelles et de la martensite en
surface, avant méme tout chargement.
11 serait donc souhaitable de pouvoir reproduire I’expérience sur un polycristal avec des tailles

de grains plus homogeénes afin de pouvoir découpler ces deux facteurs.
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Annexe 1

KXH»OUKX»:
- -
«X»OUKX»:
«X»ou«X»:

«X»OUKX»:

CX»OUKXN»:

Symboles et conventions de notation

lettre minuscule ou majuscule pour désigner des scalaires.

fleche pour désigner des vecteurs de 2 dimensions ou plus.

gras majuscule pour désigner des matrices.

2 barres inférieures pour désigner des tenseurs d’ordre 2.

4 barres inférieures pour désigner des tenseurs d’ordre 4.

Annexes
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Annexe 2 Diffractomeéetre 3DXRD

Equation du diffractometre 3DXRD pour un monocristal

Considérons dans un premier temps, le cas d’un monocristal positionné en (0,0,0). Le vecteur
de diffraction G est défini par la différence (bissectrice) entre le vecteur de 1’onde incidente k

(faisceau incident) et le vecteur de 1’onde diffusée k’ (faisceau diffracté) comme schématisé

dans la Figure A2.1.

Rayons

Rayons émergents

incidents

Kk’

Figure A2.1 Représentation de la diffraction d’un plan cristallin. L’angle 0 est I’angle de

diffraction. Il est relié a la distance interréticulaire d par la loi de Bragg A = 2d sin 6.

Le vecteur de faisceau incident k exprime un vecteur d’onde de longueur A. Sa norme
euclidienne ||I_c)|| est donc exprimée par 1/4 (ou 2m/A). Si la diffraction est supposée

parfaitement élastique (pas de perte d’énergie), les vecteurs k et k' ont la méme norme, ce qui

permet d’écrire, en tenant compte aussi de la loi de Bragg :

-  —

(G=k— k

- — 1
LIkl = [l = (A2.1)

- - 1
16l = 2] sino =
Le vecteur de diffraction étant parallele a la normale au plan réticulaire diffractant selon les

conditions de diffraction de Laue, il peut donc étre exprimé par 5hkl dans la base du réseau

réciproque (a*,b*, c* ) tel que :
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. h
Ghiy = (k) (A2.2)
l

ou h, k, [ sont les indices de Miller du plan diffractant.
Le passage du réseau réciproque au réseau direct permet d’exprimer le vecteur de diffraction
dans les deux réseaux en effectuant trois changements successifs de reperes :

G = TUBGyy, (A2.3)

ou I, U et B sont des matrices 3 X 3 de changement de repere (matrices de passage).

L’équation (A2.3) est I’équation du diffractometre 3DXRD. En effet, le vecteur de diffraction
5hkl du réseau réciproque peut s’exprimer :

- dans le repere cartésien orthonormé relié au grain par la matrice B.

- puis dans le repere de 1’échantillon par la matrice d’orientation U du grain.

- et dans le repére fixe (¥, ¥, Z) de laboratoire, par la matrice I' exprimant la rotation ®

autour de z.

La matrice B permet d’écrire tout vecteur de réseau réciproque dans une base orthonormée. Les

trois vecteurs de la base orthonormée du grain ont été choisi par rapport a a* , b* , c¢* de facon

a ce que B s’écrit (Poulsen, 2004b) :

( a* b*cosy” c*cosf*
B=| 0 b*siny* —c"sinfi*cosa
) o (A2.4)
0 0 c*sinB*sina
cosB*cosy* —cosa”*
| cosa =

sin f*siny*
La matrice U est une matrice de rotation permettant de passer du repere du grain au repere de

I’échantillon. Elle est alors exprimée en fonction des trois angles d’Euler (¢, ®, ¢,) en suivant

le formalisme de Poulsen :

Uir Uz Ugs
u=|Uz Uz Uz (A2.5)
U3y Uz Usg

Avec :
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[ Uz = cos(@y) X cos(@z) — sin(¢p1) X sin(gz) X cos(P)

Uy1 = sin(¢q) X cos(@,) + cos(@;) X sin(¢p,) x cos(P)

U, = sin(,) X sin(®)

Uz = —cos(gy) X sin(p;) — sin(@;) X cos(pz) X cos(P)

I U = = sinpy) x sin,) + cos(n) x cos() x cos(®) (A2.6)
Us, = cos(@,) X sin(®)

Uys = sin(e,) X sin(®)

U,3 = —cos(¢p,) X sin(P)

\ Ujz3 = cos(P)

La matrice I' permet de passer du repére relié a 1’échantillon au repére global de laboratoire.
Elle exprime donc la rotation de 1’échantillon par un angle o autour de 1’axe z. Elle s’exprime,

en tenant compte de I’éventuel petit écart (wedge w) autour de I’axe y, par :

r=wa=a
/Cosa) —sinw 0\
Q=|sinw cosw O]
J 0 0 1) (A2.7)
/COSW 0 sinw\
w=| o 1 o |

\ \—sinw 0 cos w)

Quant au vecteur de diffraction G dans le repére du laboratoire, il peut étre exprimé soit en
fonction des coordonnées radiales (0, 1) soit en fonction des coordonnées cartésiennes du pic

dans le repére détecteur. A partir de 1’équation (A2.1) et de la géométrie schématisée dans la

Figure A2.2 montrant les composantes de k et k dans le repére (%, §, Z), on peut voir que :

cos 28 \ /1\ 1/ cos260 —1 \ 1/ —sinf \

G = ||F||I —sin20sinn |—||E||| 0l==] —sin28siny | = =] —cosBsinn |

A d (A2.8)
\sin29 cosn / KO/ KsinZG cosn / \ cosf cosn /
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Figure A2.2 Représentation de la diffraction dans la géométrie de la 3DXRD.

D’autre part, la Figure A2.2 montre que chaque pic de coordonnées (yg4, z;) sur le détecteur

peut étre exprimé dans le repére du laboratoire par un vecteur ¥ paralléle a E_’), en tenant compte

des petits tilts par rapport au montage idéal (détecteur normal au faisceau), tel que :
R

F=]0+R|l Ga—y)P |

J \0/ \(zd - zS)Pz/

A2.9
cos 26 ( )

=l

U

= =—-=| —sin2@sinn |
I sin 26 sinn

\ sin 26 cosn

avee :

- D, la distance détecteur-échantillon
- R, la matrice de rotation pour passer du détecteur désaligné au détecteur aligné (trois

. . . el -
rotations successives suivant les 3 axes X, y et ) :
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R =R.R,R,

1 0 0
R, = (O cost, —sin tx>

0 sint, cost,

) cost, 0 sint, (A2.10)
0 1 0
—sint, 0 cost,

cost, —sint, 0
R, =|sint, ~cost, O

0 0 1

=~}
I

Les coordonnées des pics observés sur le détecteur (y4, Zz4, @) sont obtenues a 1’issue de la

procédure de recherche des pics. Elles sont transformées en coordonnées radiales (6,71, w) a

partir de I’équation (A2.9). Ensuite, tout vecteur de diffraction G , relié a un pic expérimental
observé, est calculé¢ dans le repere du laboratoire par 1’équation (A2.8). En introduisant les
propriétés cristallographiques initiales de la phase a indexer (symétrie, parametre de maille),
les angles théoriques de diffraction 8y, relatifs aux familles de plans {hkl} qui sont générés
selon la méthode décrite par Le Page et Gabe (Le Page & Gabe, 1979). Cela permet d’assigner
les pics observés a des anneaux {hkl}, sous une tolérance TOLg. En réarrangeant 1’équation

(A2.3), I’équation du diffractometre 3DXRD s’écrit également par :
Ghy = (UB)™IT1G (A2.11)

La matrice (UB) ™! est souvent désignée par le terme « UBI ».

Détermination de la matrice d’orientation d’un monocristal

Soit h_l) et E; deux vecteurs de diffraction non paralléles du monocristal, exprimés dans le réseau

réciproque par leurs indices de Miller (vecteurs de réseau réciproque). Ils sont alors réécrits par

h—u) et h—ZC), dans la base du réseau direct du cristal, tels que :

hic=Bhy
(A2.12)
hyc =Bh;

A partir des deux vecteurs de réseau direct h—lc) et h—ZC), une matrice 3 X 3 T, dont les colonnes

. r . . . _ > — .
sont constituées de trois vecteurs unitaires t;., t,., t3. est construite telle que :
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el (i, = e
|||

{facdans e plan e etha o {50 ﬁ (A213)
1c N e

fac L (plan de huc et hic) o= e A lse

‘ (% e A el

Soit h—lg et h—zg les deux vecteurs de diffraction hT et E précédents, exprimés cette fois-ci dans

le repére global relié a 1’échantillon. On peut de méme construire, a partir de h—ls) et h—ZS), une

. . , . . . _— > —
matrice T dont les colonnes sont constituées de trois vecteurs unitaires t, t,5, t35 telle que :

(T2 1 Py (e T
[[has
sz_;dans le plan deh—ls)etE; o JES::M A1
”hlS /\hZS”
fo L (plan de i et ) = Jas s
\ ”hlS A t3s||

La matrice d’orientation recherchée correspond alors a une matrice orthogonale de rotation U

qui satisfait 1’équation matricielle :
T,=UT, (A2.15)
La matrice d’orientation est donc égale a :

U=T,T, " (A2.16)
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Annexe 3 Résultats 3DXRD de 1’essai de traction réalisé

sur trois éprouvettes différentes.

Préparation des €chantillons

Hormis 1’éprouvette analysée dans les chapitres 3 a 5 du manuscrit, trois échantillons
supplémentaires de 1’alliage 8 mémoire de forme Cu-Al-Be (11,5% massique d’aluminium et

0,6% de béryllium) ont été ¢laboré et analysé en 3DXRD in-situ. IIs sont nommés R117-640,

R117-680 et AH3S5 en rapport avec les températures de traitement thermique.
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Les deux échantillons désignés par « R117 » sont des éprouvettes cylindriques similaires a
I’éprouvette analysée dans ce manuscrit mais traités thermiquement a différentes températures
pour avoir différentes tailles de grain. Un traitement thermique de recuit a été réalisé pendant

cinq minutes a 640°C pour I’éprouvette (R117-640) et a 680°C pour 1’éprouvette (R117-680).

L’échantillon désigné par « AH35 » est un brut de filage a chaud, recristallisé a la sortie de
filiere (grains équiaxes) et non traité thermiquement. L’éprouvette AH35 a été découpée par jet
d’eau pour obtenir une largeur de 0,8 mm a partir d’une bande de 3 mm de largeur. L’échantillon
AH35 a une température théorique de début de transformation martensitique Ms de -65°C.
L’intérét ici est d’avoir un échantillon de différente température de transformation et de taille
de grains plus petite (pas de TTH de grossissement de grain). La Figure A3.3 présente la

microstructure obtenue chaque échantillon.
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Résultats sur les éprouvettes R117-680 et AH35

La figure ci-dessous décrit 1’état initial des éprouvettes R117-680 et AH35.
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Figure A3.4 Analyse de I’état initial de 1’échantillon R117-680 (a gauche) et AH35 (a droite).

Contrairement aux échantillons « R117 » tréfilés a froid, 1’échantillon AH35 recristallisé a la

sortie du filage a chaud présente en effet moins de contraintes de surface.
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LABORATOIRE D'ETUDE DES MICROSTRUCTURES
ET DE MECANIQUE Y ELHACHI
DES MATERIAUX ou nes

The European Synchrotron

Approche couplée de diffraction a haute énergie
et de modélisation numérique pour I’'étude multi-
échelles du comportement superélastique d’un
alliage a mémoire de forme Cu-Al-Be

Résumeé

Ce travail vise a étudier le comportement multi-échelles d’un alliage 8 mémoire de forme Cu-Al-Be austénitique
subissant une transformation martensitique (TM) induite par traction. Du fait de sa forte anisotropie cet alliage
est un candidat idéal pour explorer les inhomogénéités qui se développent a 1’échelle inter et intragranulaire.

Ce travail de compréhension du comportement superélastique s’est réalisé par une approche couplée entre des
méthodes de diffraction a haute énergie et la simulation numérique. La microstructure initiale a été¢ imagée par
TCD puis la déformation et la rotation élastiques moyennes sur 187 grains, a été¢ mesurée par 3DXRD a chaque
chargement mécanique. La microstructure réelle de 1’échantillon a été finement maillée pour reproduire par un
calcul en éléments finis I’essai de traction en champ complet. Pour cela, un modéle de comportement
micromécanique simulant le comportement du Cu-Al-Be a été utilisé.

Les méthodologies développées, tant du point de vue expérimental que numérique, ont permis de révéler
I’influence de I’orientation cristallographique, de la taille des grains, du voisinage, du champ de rotation et de
contraintes locales sur la TM.

Mots-clés :  Superélasticité, Cu-Al-Be, 3DXRD, TCD, modélisation, contraintes, inhomogénéités inter et
intragranulaires

Résume en anglais

This work aims to study the multi-scale behaviour of an austenitic Cu-Al-Be shape memory alloy (SMA) upon
a stress-induced martensitic transformation (MT). Because of its strong anisotropy, this alloy is an ideal candidate
to explore the inhomogeneities that develop at the inter and intragranular scales.

This study has been carried out using a coupled approach between high-energy diffraction methods and
numerical simulation. The initial microstructure was imaged by TCD then the elastic deformation and rotation
averaged over 187 grains were measured by 3DXRD at each mechanical loading. The actual microstructure of
the specimen was finely meshed to reproduce the full field tensile test by finite element calculation. For this
purpose, a micromechanical behaviour model simulating the behaviour of Cu-Al-Be was used.

The methodologies developed, from both experimental and numerical point of view, revealed the influence of
crystallographic orientation, grain size, neighbourhood, rotational field and local stresses on the MT.

Keywords:  Superelasticity, Cu-Al-Be, 3DXRD, DCT, modelling, stress, inter and intra-granular
inhomogeneities
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